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Capitulo 1

Introduccion

En este capitulo introductorio de la memoria queremos resaltar la
importancia que tienen los defectos que se encuentran en las super-
ficies de los cristales. La existencia de fendmenos que tienen lugar
exclusivamente en las superficies y el auge de la nanotecnologia jus-
tifican un estudio detallado de este tipo de defectos, pues de forma
andloga a lo que ocurre en el volumen, influyen e incluso contro-
lan diversas propiedades de los materiales. Mostramos aqui algunos
ejemplos que asi lo demuestran. A continuacion repasamos breve-
mente el estado actual de los dos procedimientos de introduccion de
defectos en superficies de que trata el trabajo que hemos desarrollado:
bombardeo ionico y deformacion pldstica de superficies. Recordamos
que el primero, mediante la generacion de defectos controlable segun
pardmetros experimentales, es una potente herramienta para modi-
ficar la morfologia de las superficies y, como consecuencia, muchas
de sus propiedades. Por ello, es muy conveniente conocer en primer
lugar la estructura, evolucion y propiedades de los defectos creados.
Por otro lado, también consideramos que las propiedades mecdnicas
de las superficies y los defectos generados durante la deformacion
pldstica de las mismas merecen un estudio detallado, por el descono-
cimiento existente sobre ellas y por las interesantes conclusiones que
se pueden obtener.
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1.1 Presentacién de la memoria

En esta memoria presentamos los resultados més relevantes del trabajo desarrollado duran-
te la realizacion de la tesis doctoral llevada a cabo en el Laboratorio de Fisica de Superficies
de la Universidad Complutense. El tema principal de nuestro estudio han sido los defec-
tos superficiales generados mediante bombardeo iénico y nanoindentacién. La superficie
sobre la que se han realizado la mayoria de los estudios ha sido Au(001), y también, en
menor medida, Pt(001). Para dichas investigaciones se ha utilizado Microscopia de Efecto
Thnel (STM) y otras técnicas de estudio de superficies, asi como simulaciones de Dindmica
Molecular.

1.2 Defectos superficiales

1.2.1 Defectos en volumen

Es bien sabido que los defectos en el volumen controlan en buena parte las caracteristicas
de los materiales [1]. Esto es especialmente cierto en el caso de las dislocaciones y las
propiedades mecdnicas, pero existen otras propiedades fisicas que también se ven severa-
mente afectadas por la presencia de defectos en el volumen. Es mas, algunas propiedades
de la fisica del estado sdlido son sensibles a muy bajas concentraciones de defectos. Se
considera un defecto cristalino aquella regién del cristal donde las posiciones atémicas di-
fieren de las del cristal perfecto. Podemos clasificar los defectos segin su dimensionalidad,
y tendremos, entre otros, vacantes o intersticiales como defectos puntuales, dislocaciones
como defectos lineales y faltas de apilamiento como defectos planares. Estos son sin duda
los ejemplos méas caracteristicos e importantes que podemos encontrar entre las diferentes
clases de defectos cristalogréaficos, y que de una u otra manera pueden influir decisivamente
en las propiedades fisicas de los materiales.

Asi, las vacantes (defectos que encontramos incluso en equilibrio termodindmico), son
responsables de la alta conductividad eléctrica observada en los cristales i6onicos. También
en este tipo de sélidos existen una clase de defectos sustitucionales (los llamados centros
de color), que alteran notablemente la estructura electrénica local y dan lugar a lineas de
absorcion que aportan a estos cristales un color caracteristico.

Otro ejemplo paradigmatico de como los modelos del cristal perfecto son incapaces de
explicar ciertas propiedades fisicas observadas, es el de la extrema ductilidad experimental
observada en los cristales reales metalicos en relacion a la que cabria esperar de los modelos
teodricos. Esta discrepancia, que llegé a ser un profundo misterio durante afios, fue resuelta
finalmente en base a la existencia de dislocaciones en el cristal. Estos defectos, al con-
trario que las vacantes, no se encuentra en equilibrio termodinamico, pero en la practica
los encontramos en todos los sélidos y es bien conocido que controlan sus propiedades
mecanicas.

Tras estudiar con detalle desde hace tiempo los defectos en volumen, se ha aprendido
razonablemente a controlar su introduccién para modificar a voluntad las propiedades de los
materiales “volumicos” que de ellos dependen segin la aplicacién que vayan a desempenar.
Con el templado (que es posiblemente la técnica mds antigua), se pueden introducir en
el volumen una alta concentraciéon de vacantes y sus agregados, e influir, por ejemplo,
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sobre las propiedades mecanicas o eléctricas del metal. Con la deformacion repetitiva se
generan principalmente numerosas dislocaciones, que pueden, segun el caso, interaccionar
fuertemente entre ellas y bloquear el flujo pléstico, endureciendo el material (es el llamado
work hardening). Otra técnica cldsica de introduccién de defectos en el volumen es la
irradiacién con distintos tipos de particulas (iones, particulas «, neutrones, fotones, etc...).
Dependiendo de la particula introducida y de su energia se crean distintos tipos de defectos
que modifican el material de diferentes maneras: épticamente, mecanicamente, etc...

La caracterizacion de estos defectos y de las nuevas propiedades introducidas en los
cristales se lleva a cabo con distintas técnicas experimentales. Quiza la mas importante
sea la microscopia electrénica de transmisién, con la que se pueden visualizar directamente
dislocaciones, por ejemplo. Otras técnicas épticas también ponen de manifiesto la exis-
tencia de defectos, asi como medidas eléctricas, por la dependencia que puede mostrar la
resistividad a bajas temperaturas respecto a la concentracion de vacantes.

1.2.2 Defectos superficiales

Antes de pasar a justificar el estudio detallado de los defectos superficiales, es necesario
convencer de la importancia que las superficies en si mismas tienen a la hora de explicar
multitud de fenémenos observados de forma habitual. Las superficies estan cada vez mas
presentes en la Ciencia de Materiales, y nos las encontramos “de forma natural” principal-
mente por dos razones:

e Nanotecnologia: el tamano de muchos de los materiales y dispositivos tecnold-
gicamente importantes (por ejemplo en microelectrénica) es cada vez més reducido,
por lo que tienen una mayor superficie especifica (ademds de intercaras). Se puede de-
cir que muchos dispositivos actuales son exclusivamente “superficies”, y por lo tanto
el estado de éstas va a controlar ineludiblemente las propiedades de los primeros.

e Fenémenos superficiales: muchas propiedades y fendmenos fisicoquimicos se desa-
rrollan casi exclusivamente en la superficie (catélisis, corrosién, crecimiento, etc...).
Aunque el material sea volimico, con una baja relacion superficie-volumen, es su
superficie la que controla las propiedades antes citadas. Por tanto, el estado de ésta,
su densidad de defectos, etc..., andlogamente a lo que ocurre en el volumen, de nuevo
va a controlar dichas propiedades.

De lo dicho anteriormente es facil suponer que los defectos superficiales pueden te-
ner gran importancia sobre las propiedades de los materiales anteriormente mencionados.
Ejemplos de defectos superficiales son escalones, kinks, vacantes o adatomos con sus co-
rrespodientes aglomerados (islas de vacantes o de addtomos), dislocaciones de superficie o
emergentes en la misma, etc... (figura 1.1).

Ademads del desconocimiento generalizado que existe sobre ellos en relaciéon a los de-
fectos de volumen (lo que ya les otorga un interés puramente cientifico), existen razones
practicas, con vistas a aplicaciones tecnoldgicas, que justifican sobradamente un estudio
detalladado de los defectos superficiales. Este se puede llevar a cabo de dos diferentes
maneras dependiendo de la motivacién seguida:

e Estudio intrinseco: Entender los defectos en si y llegar a controlarlos nos ayudara
a mejorar las propiedades fisicoquimicas de los materiales y dispositivos antes men-
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Figura 1.1: Figura esquemdtica donde se muestran algunos de los defectos que
podemos encontrar en una superficie. Vemos addtomos y vacantes, con sus corres-
pondientes agregados (islas de addtomos y de vacantes). Los escalones, con sus
“kinks”, son defectos muy extendidos. Es también usual encontrarse dislocaciones
superficiales, esto es, que sélo existen en las ultimas capas. Se originan principal-
mente cuando se crece una capa con un parametro de red diferente al del substrato.
También pueden emerger en la superficie dislocaciones procedentes del volumen que,
en caso de poseer cardcter helicoidal, dan lugar a un escalén (como es el caso en el
esquema). Por ultimo, aunque no se muestra en la figura, también pueden existir
defectos en la reconstruccién cuando ésta tiene lugar, como podrian ser las fronteras
entre diferentes dominios.
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cionados. Esto justifica un estudio intrinseco, sin necesidad de estar motivado por
ningun problema concreto y particular.

e Estudio “obligado”: Aunque en principio no se esté interesado en los defectos
superficiales en si, éstos son generados de forma inevitable durante ciertas manipula-
ciones o tratamientos de las superficies (creacién de vacantes durante la limpieza por
bombardeo i6nico, generacién de dislocaciones durante las nanoindentaciones, etc...).
Por tanto, entender bien su generacion y sus caracteristicas nos ayudard a realizar y
entender mejor las manipulaciones o tratamientos.

1.2.3 Influencia de los defectos superficiales

A continuacién se citardn algunos ejemplos ilustrativos de la influencia de los defectos
superficiales en diversas propiedades fisicoquimicas.

Propiedades electrénicas

Se puede considerar que la introduccion de un defecto en un sistema modifica en primer
lugar sus propiedades electrénicas, y a partir de ese momento se establecen cambios en
el resto de las propiedades fisicas o quimicas. De esta manera, para localizar el origen
de cualquier nueva caracteristica aparecida tras la generacién de un defecto, nos podemos
remontar a la modificacion local de la estructura electrénica alrededor de dicho defecto.
Asi, por ejemplo, se han detectado [2] distintos estados electrénicos locales asociados a
islas de cobalto sobre Cu(111) segin sea su modo de apilamiento sobre el substrato (segin
posean o no una falta de apilamiento en la interfase isla-substrato).

Un ejemplo clasico es el de la aparicion de estados electrénicos confinados. Las superfi-
cies compactas de los metales nobles (Au, Cu y Ag) poseen estados localizados, confinados
en el plano de la superficie. Pero ademas, puede ocurrir que los escalones, como defectos
lineales que son, los confinen también lateralmente. Esto se ha demostrado en superficies
vicinales, con una gran densidad de escalones paralelos y terrazas estrechas. Asi, por ejem-
plo, en Cu(111) [3] y Au(111) [4] ha sido detectado, mediante STM y fotoemisi6én resuelta
en angulo, el confinamiento por los escalones de los estados electrénicos en las terrazas.

Propiedades reactivas

Una gran variedad de fenémenos quimicos en superficie, dentro de campos como la catdlisis
o la corrosién, no sélo dependen sino que estan controlados por los defectos superficiales
[5]. Ya en 1925 Taylor formulé la idea de los “centros activos” en las superficies [6], lugares
con atomos infracoordinados donde tendrian lugar las reacciones quimicas. Su naturaleza
ha sido motivo de especulaciéon hasta hace bien poco, y estd siendo en los tltimos anos
cuando se estd comenzando a estudiar y entender por primera vez a escala atomica el
comportamiento y la influencia de dichos centros ante procesos de quimisorcién o disocia-
cién de moléculas [7, 8, 9]. El principal interés de estas investigaciones, realizadas sobre
catalizadores modelo, reside en la naturaleza de los catalizadores reales. Estos consisten
en muchos casos en nanoparticulas metalicas depositadas sobre substratos (metdlicos o
aislantes), sobre las cuales tienen lugar los procesos cataliticos. Y estas nanoparticulas
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Figura 1.2: Islas de plata de tamano nanométrico, que forman una red con un
cierto orden hexagonal. En el recuadro se muestra la transformada de Fourier de
la imagen. El crecimiento de dos monocapas de plata sobre la superficie Pt(111)
genera una red de dislocaciones de desajuste (“misfit dislocations”) por la diferencia
entre los parametros de red. La posterior evaporacion de aproximadamente media
monocapa mas de plata produce la estructura mostrada en la imagen, gracias a la
nucleacién y crecimiento preferente de las islas en las dislocaciones de desajuste. Se
trata de un buen ejemplo para demostrar la capacidad de los defectos superficiales
para generar nanoestructuras. De la referencia [13].

son, por su reducido tamafio, intrinsecamente defectuosas, con gran densidad de escalo-
nes, kinks, etc... Entender sobre sistemas modelo o mediante calculos tedricos el papel de
estos defectos en la reactividad quimica ayuda a comprenderlo mejor también sobre los
catalizadores reales, y asi se ofrece la posibilidad de mejorar sus propiedades.

Otra linea que estd gozando en los tltimos tiempos de gran interés es la reactividad
quimica ofrecida por superficies deformadas, pues en ciertos casos, se ha demostrado que
ésta aumenta [9, 10, 11] cuando la red se encuentra expandida. A pesar de que desde hace
tiempo se sabe que la deformacién de una superficie puede acelerar su corrosion, no ha
sido hasta hace bien poco que se ha comenzado a entender en profundidad.

Propiedades de crecimiento

Es necesario recordar que el crecimiento de los cristales tiene lugar precisamente por la di-
fusién y aglomeracién de defectos sobre su superficie, pues defectos son, en ltimo término,



1.2 DEFECTOS SUPERFICIALES 7

los addtomos. Pero ademas, la calidad de las peliculas delgadas e interfases producidas por
técnicas de crecimiento epitaxial depende en gran medida de los defectos en ellas existentes.
Es més, las caracteristicas del crecimiento se ven fuertemente influenciadas por la presencia
previa de defectos superficiales en los substratos. Es conocido desde hace tiempo que una
dislocacion helicoidal emergente es un lugar de nucleacion preferente en la superficie, con
la consiguiente apariciéon de los cldsicos escalones en espiral. Por poner otro ejemplo, una
densidad homogénea de escalones puede facilitar el crecimiento suave capa a capa frente
al tridimensional.

Una interesante aplicacion que ofrecen los defectos superficiales es la fabricacion de
nanoestructuras. Como ejemplo ilustrativo podemos citar que una distribucién ordenada
de dislocaciones superficiales, como nos ofrece de forma natural la superficie Au(111), sirve
como “molde” para crecer sobre él una red ordenada de islas de niquel [12]. Mostramos un
ejemplo equivalente en la figura 1.2, aunque en este caso en el sistema Ag/Pt(111) [13].

Transiciones de fase

Existen en las superficies una gran variedad de transiciones de fase intimamente relacio-
nadas con los defectos. Un ejemplo clésico es el de la transicién rugosa [14], en la que
la energia libre de formacion de escalones a partir de una determinada temperatura se
hace nula y la superficie se vuelve rugosa de forma espontanea. También podemos hacer
mencion a las superficies vicinales, cuyo delicado equilibrio energético favorece en muchos
casos una transicién hacia el desorden de una forma similar a la anterior. Otro ejemplo
ilustrativo es el de la transicién sélido-liquido en sistemas bidimensionales [15]. Las teorias
de tipo Kosterlitz-Thoules proponen que el paso de una fase a otra es debida a la disocia-
cion de dipolos de dislocacion bidimensionales, lo que provoca la aparicién del desorden
orientacional.

Propiedades mecanicas

Es innegable que la mera existencia de una superficie o intercara ejerce en su cercania
una gran influencia sobre las propiedades mecanicas. De forma simplificada, una superficie
limita o restringe el movimiento de las dislocaciones, con las consecuencias que ello puede
tener en las propiedades plasticas del material. Si a ello le anadimos, por un lado, la
existencia de fuerzas imagen y, por otro, el papel (bastante desconocido) que una superficie
puede tener en la nucleacién, anclaje o incluso desaparicion de dislocaciones, se pueden
esperar una serie de fenémenos muy interesantes. Existen pruebas de que el estado de
la superficie influye sobre las propiedades mecdnicas de todo el cristal [16]. Una capa de
oxido, por ejemplo, puede repeler las dislocaciones, impidiéndolas salir hacia fuera de la
superficie. Y sabemos que la restriccién a la libre circulacién del flujo plastico influye
decisivamente en las propiedades mecanicas del cristal.

Aunque se volvera a mencionar mas adelante, queremos resaltar aqui también que la
existencia previa de defectos superficiales pueden ejercer cierta influencia (y en algin caso
asi se ha demostrado experimentalmente) sobre las propiedades mecénicas de las super-
ficies. Asi, por ejemplo, parecen existir indicios de que las regiones cercanas a escalones
superficiales son mdas blandas que las terrazas alejadas de los mismos [17], aunque las
razones no estan todavia claras.
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1.3 Bombardeo idnico de superficies

Una vez convencidos del interés que tiene el estudio detallado de los defectos superficiales, se
entenderd facilmente que es necesario desarrollar y disponer de las técnicas experimentales
adecuadas capaces de generar dichos defectos de forma controlada.

Como ya se mencioné anteriormente, la tecnologia moderna depende de materiales so-
bre cuyas propiedades se ha de tener un control preciso. El bombardeo iénico es desde hace
ya tiempo una herramienta muy valida para modificar de forma controlada la superficie
de un material y las regiones cercanas a ésta [19]'. Por ejemplo, en todas las lineas de
produccién de circuitos integrados hay sistemas de implantacién iénica de dopantes para
modificar, entre otras cosas, las propiedades electronicas de los semiconductores. Los ha-
ces i6nicos también sirven para cambiar a placer las propiedades mecanicas, triboldgicas,
quimicas, Opticas, etc..., de metales, compuestos intermetalicos, materiales ceramicos o
polimeros. También es una técnica muy usada para limpiar superficies en ultra-alto vacio,
arrancando las impurezas de la superficie y combindndola con calentamientos posteriores
que restablecen el orden estructural. Por otro lado, el bombardeo iénico de baja energia,
combinado con el crecimiento por deposicién en ultra-alto vacio (IBAD), también ha de-
mostrado ser una herramienta eficaz para mejorar las propiedades de peliculas delgadas.
Por otro lado, una de las consecuencias del bombardeo i6nico es la expulsion de atomos
fuera del sélido (sputtering), lo que se puede aprovechar como fuente de material para el
crecimiento de laminas delgadas. También puede explotarse este fendmeno para analizar
la composicién quimica del material bombardeado, analizando con un espectrémetro de
masas la naturaleza de los atomos expulsados.

Pero por lo que a nosotros y nuestro trabajo respecta, el bombardeo i6nico es ademas
una herramienta muy adecuada para introducir defectos a nivel atomico y de forma con-
trolada en una superficie. Como ocurre de forma general, hasta ahora se han estudiado
mas intensamente los defectos producidos por el bombardeo iénico en el volumen que en
la superficie. Se ha observado en ciertos casos que la produccién de dano por el impac-
to individual de un ién sobre una superficie no puede explicarse de forma andloga a la
del interior del sélido [20, 21, 22]. Esto puede ser especialmente cierto a bajas energias,
donde la producciéon de dano es mayor que la que se esperaria en el volumen gracias a
diferentes mecanismos colectivos o al desplazamiento de atomos interiores hacia la super-
ficie. Pueden existir pues peculiaridades propias del dano superficial, que justifica una
investigacidén especifica de la influencia de una superficie libre en la generacién de defectos.
Como es de esperar, las caracteristicas fisicas y la morfologia de dichos defectos dependen
de parametros experimentales como la energia del i6n incidente, la temperatura o el angulo
de incidencia.

Tan interesante o mas que investigar el dafio individual de un impacto i6nico es estudiar
la evolucion de la morfologia de la superficie con la dosis. Para ello, a los factores implica-
dos anteriormente citados hay que anadir el flujo y la dosis total recibida. Evidentemente,
el dano observado en una superficie es el resultado de la recombinaciéon y difusién de las
especies generadas durante cada uno de los impactos. Por ello, para entender o modeli-
zar correctamente la morfologia del dafio producido por el bombardeo iénico es necesario

!Nos referiremos en general al bombardeo con iones individuales. Dejamos a un lado el bombardeo
con agregados (clusters), por poseer esta técnica unas peculiaridades especiales que, por otro lado, pueden
resultar muy interesantes.
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Figura 1.3: En esta figura mostramos una de las posibilidades mds interesantes
del bombardeo iénico: la generacién de nanoestructuras. Las dos figuras superiores
muestran la topografia, obtenida mediante microscopia de fuerzas atémicas (AFM),
de la superficie Si(001) bombardeada con iones Ar™ con una energia de 1.2 keV
bajo incidencia normal. La imagen superior izquierda ha sido bombardeada durante
6 minutos y la de la derecha durante 960 minutos. En ambos casos se observa la
formacién de una red ordenada de nanocristales de silicio, cuyo orden hexagonal
se demuestra en sus correspondientes funciones de autocorrelacién en los paneles
inferiores. De la referencia [27].

conocer con cierto detalle los procesos de migracién de los defectos generados. Asi, de
la forma en que se difunden los addtomos, vacantes o sus agregados, van a depender las
caracteristicas del dano final. La complejidad expuesta por muchos procesos de migracion
puede anadir una tremenda dificultad al estudio de los defectos observados finalmente.

A altas dosis, entendiendo como tales aquellas que arrancan de la superficie el equi-
valente a muchas monocapas de material, se puede llegar a generar superficies nanoes-
tructuradas, creando una red ordenada de crateres o de ondulaciones periédicas (ripples)
[23, 24, 25]. También se puede utilizar para formar una red de nanoestructuras puntuales
en semiconductores [26, 27], como se muestra en la figura 1.3. Se abre de esta manera la po-
sibilidad de utilizar esta técnica para nanoestructurar superficies ”a medida” controlando
las condiciones experimentales.

A medias dosis, tras arrancar menos de una monocapa, y quizas también motivados
por el interés en preparar superficies nanoestructuradas, se han realizado diversos estudios
sobre la morfologia y propiedades de los defectos producidos, que generalmente son islas
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de vacantes o de addtomos [28, 29, 30, 31, 32]. Por el contrario, a bajas dosis los estudios
realizados son més escasos, limitados principalmente al estudio del dano producido por
cada ién incidente [22].

1.4 Deformacioén plastica de superficies

Probablemente sean las propiedades mecanicas de una superficie las que realmente peor
se conocen, aun cuando la miniaturizacién de los dispositivos y materiales tecnolégicos
estd obligando a conocer de forma detallada fenémenos como la nanodureza, la generacién
de dislocaciones y grietas en superficie, la nanotribologia, etc... Por ejemplo, la rotura o
levantamiento de una ldmina delgada (fallo que puede tener lugar en las metalizaciones
en los microcircuitos) puede deberse a la aparicién de grietas o agujeros. Es en muchos
casos un problema esencialmente mecénico, aunque con la dificultad anadida del reducido
tamano de los dispositivos, que, como mencionamos anteriormente, condiciona su com-
portamiento plastico. Por ejemplo, el tratamiento correcto de las fuerzas imagen, que
en general reviste una especial dificultad, puede ser imprescindible en los dispositivos na-
nométricos 2. Ademds, el papel que la superficie ejerce a la hora de limitar el movimiento
o facilitar la nucleacién de dislocaciones complica el estudio, y definitivamente, diferencia
el comportamiento de las dislocaciones cercanas a una superficie respecto al que poseen en
el volumen.

Otra cuestién poco conocida es la influencia de los defectos superficiales en las propie-
dades mecanicas de las superficies, e incluso de las del volumen (es decir, cémo influyen en
las propiedades mecdnicas de todo el cristal, no sélo de su superficie). Asi, se han obteni-
do indicios de cémo los escalones superficiales pueden reducir la dureza de una superficie
[17, 33, 18]. Por otro lado, las superficies y/o sus defectos (por ejemplo los escalones)
pueden ser lugares donde la nucleacion de dislocaciones o grietas se ve facilitada para des-
pués propagarse hacia el volumen y provocar la ruptura del material. Es indiscutible el
papel fundamental que la superficie y sus defectos tienen por ejemplo en los fenémenos de
corrosién bajo tensién (stress corrosion cracking), donde el material (su superficie) se ve
expuesto a una atmésfera quimicamente reactiva y su ruptura se acelera.

Pero no es necesario anadir defectos a una superficie para aportar complejidad al proble-
ma. Repetimos que incluso la superficie perfecta, libre de defectos, posee unas propiedades
mecanicas diferenciadas, especiales y dificiles de tratar. Asi, los fenémenos de deformacion
plastica, especialmente los incipientes, no se comprenden muy bien. El auge de la nano-
tribologia y la nanoindentacion también justifica un mejor conocimiento de los primeros
estadios de contacto entre dos superficies sélidas. De esta manera, no es sélo interesante
conocer la influencia de los defectos superficiales en las propiedades mecanicas, sino qué
tipos de defectos aparecen durante un proceso de deformacién plastica. Una pregunta tan
sencilla como ;qué ocurre cuando ponemos dos solidos en contacto? estd todavia lejos de
ser resuelta en detalle a escala atémica. Es éste un campo con un conocimiento todavia
muy escaso, y merece la pena realizar un esfuerzo para lograr un mejor entendimiento

2 Aunque se explicard con més detalle en el tltimo capitulo, conviene mencionar aqui que el tratamiento
de las fuerzas imagen en superficies con dislocaciones es similar al de las cargas imagen en electromagnetis-
mo. Se trata de un problema de frontera (la superficie), sobre la que es necesario eliminar la componente
normal de la tensién, pues por definicién una superificie se encuentra libre en esa direccién.
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Figura 1.4: Ciclo de carga frente a desplazamiento durante una prueba de nanoin-
dentacién de alta resolucién sobre Au(111), pasivada con una monocapa orgdnica
para evitar fenémenos de adhesién. Los 50 A iniciales de desplazamiento, ajustables
a un comportamiento Hertziano, muestran la respuesta eldstica de la superficie. A
partir de ahi se producen saltos discontinuos, indicativos de la actividad pldstica que
tiene lugar y atribuibles a la generacion, interaccién y movimiento de dislocaciones
en las proximidades del punto de indentacién. De la referencia [17].

de algo tan fundamental y desconocido como puede ser, por ejemplo, la aparicién de los
primeros fenémenos de deformacion plastica en una superficie a escala atomica. En la
figura 1.4 se muestra una curva de carga durante una prueba de nanoindentacién de alta
resolucién [17]. En ella se observa cémo durante los aproximadamente primeros 50 A de
desplazamiento de la punta con la que se aplica la carga a la superficie, ésta responde de
forma elastica, con un comportamiento de tipo Hertziano. A partir de ahi entramos en la
etapa plastica, donde tienen lugar miltiples saltos en la fuerza aplicada, que los autores
han atribuido a la generacién y multiplicacién de dislocaciones. Sin embargo, la caracte-
rizacién precisa de estos saltos (qué nimero y tipo de dislocaciones son generadas, en qué
planos de deslizamiento se mueven, cudl es su estructura...) es algo que se desconoce en la
actualidad.

Por otro lado, es cada vez mas frecuente usar técnicas de nanoindentacion para ca-
racterizar propiedades mecanicas de superficies y laminas delgadas. Para una completa
interpretacion de estas pruebas es conveniente saber qué tipos de defectos son generados
durante la carga. Esta es otra razén para justificar un estudio de la generacion de defec-
tos en superficie mediante aplicacion de carga: ofrecen una guia adecuada para después
interpretar correctamente las pruebas de nanoindentacién.

Centrandonos en el tema concreto de los estadios iniciales de deformacion plastica,
hay que decir que probablemente son las simulaciones las que ofrecen la mayor parte de
la informacién de que hoy en dia disponemos [34, 35, 36, 37]. En cambio, existen pocos
trabajos que traten de resolver experimentalmente estos mismos mecanismos incipientes
de deformacién a escala atémica.
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1.5 Organizacién de la memoria

En este primer capitulo hemos justificado el estudio de los defectos superficiales, y nos
hemos basado en la importancia e influencia que éstos tienen en diferentes fenémenos
fisicoquimicos, entre los cuales ya se han mostrado ciertos ejemplos significativos. También
hemos presentado los ultimos y més importantes resultados de los campos que mas relacién
tienen con nuestro trabajo, como es la generaciéon de defectos con bombardeo iénico de
baja energia y nanoindentacién.

Antes de exponer nuestros resultados originales, en el capitulo 2 mostramos las prin-
cipales caracteristicas del sistema experimental de ultra-alto vacio, asi como las mejoras
que hemos llevado a cabo en él. Més adelante se presentan y explican también brevemen-
te los métodos de simulacién que hemos usado para ayudar a interpretar algunos de los
resultados experimentales.

En los capitulos siguientes pasamos a exponer los resultados obtenidos dividiéndolos
en dos partes: bombardeo iénico y nanoindentaciéon. En la parte referida al bombardeo
i6nico mostramos los resultados que hemos obtenido desde muy bajas hasta muy altas
dosis. Se exponen las principales observaciones y se interpretan los resultados, en ocasiones
apoyandonos en simulaciones atomisticas. Tras la ineludible descripcion de las peculiares
caracteristicas de la superficie reconstruida bajo estudio, Au(001)-5x20, estudiamos la
generacién, comportamiento y propiedades de los primeros defectos que identificamos a
muy bajas dosis, y que caracterizamos como dipolos de dislocacién bidimensionales en la
ultima capa de la superficie Au(001). También analizamos la aparicién de estos defectos
durante experimentos de crecimiento por evaporacién de oro. A continuaciéon seguimos
estudiando la continua aparicién de nuevos defectos segiin aumenta la dosis de bombardeo
(defectos relacionados con dislocaciones bidimensionales, dominios perpendiculares de la
reconstruccién o zonas donde ésta ha desaparecido) hasta llegar con muy altas dosis a la
aparicion de crateres con mutiples niveles, que pueden llegar a formar una red con un
cierto orden a dosis todavia mayores. Todos estos modelos nos han permitido proponer un
modelo de creacién de defectos por bombardeo i6nico en la superificie Au(001).

En la segunda parte se muestran los resultados referentes a nanoindentacion, realizados
con la punta del microscopio de efecto tinel. Durante la posterior exploracion de la region
alrededor de la nanoindentacién (que se hace con el mismo aparato), se estudia en primer
lugar la morfologia y propiedades del punto de nanoindentacién, para pasar a describir los
defectos que aparecen alrededor de él. Entre ellos, se estudia con especial detalle un nuevo
tipo de defecto que hemos interpretado como un semilazo de dislocacién disociado emitido
desde el punto de indentacién. Mostramos asi mismo cémo simulaciones de dinamica
molecular reproducen la generacién de este defecto. Tras su caracterizacion, usamos teoria
de dislocaciones para entender su estabilidad y ofrecer un valor de la densidad de energia
de la falta de apilamiento en el oro.

Finalmente se exponen las conclusiones méas importantes del trabajo desarrollado.
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Capitulo 2

Sistema experimental y métodos de
simulacion

En este capitulo describimos las “herramientas”, tanto tedricas como
experimentales, con las que hemos llevado a cabo el trabajo que pre-
sentamos, haciendo especial énfasis en aquellos aspectos en los que
hemos realizado contribuciones personales. El sistema experimental
es esencialmente una campana de ultra-alto vacio que contiene algu-
nas de las técnicas tipicas de superficies: un microscopio de efecto
tunel, un LEED, un analizador de electrones Auger, un candn de
iones y un cuadrupolo. Describimos con cierto detalle el microsco-
pio y el canon de iones, por tener éstos un especial protagonismo
en la obtencion de los resultados. También describimos, brevemente,
algunas de las construcciones y modificaciones que hemos realizado
en diferentes partes del sistema. Por otro lado, las simulaciones de
dindmica molecular nos han ofrecido diversos resultados de relevan-
cia, algunos de los cuales mostramos en esta memoria. Por ello
describimos brevemente la metodologia general de las simulaciones
y las caracteristicas del potencial interatémico “glue” usado en las
mismas.
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Analizador
de electrones

Figura 2.1: Fotografia del sistema de ultra-alto vacio del Laboratorio de Fisica de
Superficies, del Departamento de Fisica de Materiales de la Universidad Compluten-
se. En él hemos obtenido los resultados experimentales expuestos en este trabajo. Se
indican algunas de las técnicas experimentales visibles desde esta perspectiva. En el
otro lado de la campana se encuentran la brida del STM y los canones de electrones
e iones.

2.1 Descripcion del sistema de ultra-alto vacio

Todos los experimentos descritos en esta presentacion los hemos realizado dentro del siste-
ma de ultra-alto vacio del Laboratorio de Fisica de Superficies del Departamento de Fisica
de Materiales de la Universidad Complutense. Una fotografia general con los diferentes dis-
positivos experimentales los podemos ver en las figuras 2.1 y 2.2. En la primera se muestra
una vista general del sistema, mientras que en la segunda se ofrece una vision del interior
del mismo. Posee instrumentacion tipica de los sistemas de ultra-alto vacio, que resumimos
brevemente a continuaciéon. También exponemos los cambios que hemos introducido a lo
largo de este trabajo de tesis y que han permitido mejorar el funcionamiento del sistema
y adaptarlo a nuevas necesidades. La descripcion del canén de iones y del microscopio de
efecto tinel, por su especial protagonismo en el desarrollo de los experimentos, merecen
un analisis mas detallado que tendra lugar en los siguientes apartados.
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Bombeo

El bombeo para conseguir el vacio necesario (~ 107'° torr) se realiza con dos tipos de
dispositivos. Uno de ellos es una bomba turbomolecular marca Pfeiffer, modelo TMU 261,
con una capacidad de bombeo de 210 1/s para No. Bombea directamente de la campana a
través de una valvula y estd también acoplada mediante otra valvula en paralelo al canén
de iones, ya que éste opera mediante bombeo diferencial. Esta es necesaria inicamente
en las primeras etapas de vacio (durante el calentamiento de la campana para desorber
gases adheridos a las superficies internas de la misma) y durante los bombardeos i6nicos
de la muestra. Disponemos de otra bomba turbomolecular de menor capacidad con la
que realizamos diferentes tareas, como evacuar las lineas por las que posteriormente se va
a introducir algin tipo de gas. Ademés existe una bomba idénica Varian Triode Vaclon
unida directamente al cuerpo de la campana por su parte inferior, con una capacidad
de bombeo maxima de 275 1/s para aire. Es ésta la tinica bomba que permanece en
funcionamiento mientras se realizan observaciones con el microscopio de efecto tunel, ya
que la turbomolecular transmite excesivas vibraciones. Tiene el sistema ademas una bomba
de sublimacién de titanio (Vacumm Generators) que evapora este ultimo elemento cada
cierto tiempo en la boca de la iénica para aumentar la probabilidad de captura de los gases
residuales.

LEED

Como técnicas experimentales de analisis de superficies disponibles en nuestro sistema po-
demos, en primer lugar, citar el equipo de difraccién de electrones de baja energia (LEED)
con tres rejillas, de VG Microtech. Lo hemos utilizado para estudiar el estado estructural
de las superficies Au(001) y Pt(001) y comprobar, por ejemplo, si se encuentran recons-
truidas y ordenadas antes de realizar ciertos experimentos. También podemos usar esta
técnica para seguir la morfologia de las superficies a lo largo de los diversos experimentos de
bombardeo iénico o de introduccién controlada de gases en la campana. Se puede detectar,
por ejemplo, la rotacién o desaparicion de la reconstruccién cuando estas superficies son
bombardeadas o expuestas a gases reactivos.

Analizador de gases residuales

Para el andlisis de los gases residuales dentro de la campana usamos un cuadrupolo, de VG
Quadrupoles, que detecta hasta masa 100. Nos sirve tanto para analizar la “composicion”
del vacio como para controlar la entrada de gases durante experimentos de adsorciéon en
superficies. También es usado para detectar posibles fugas, exponiendo las partes exteriores
de la campana a helio gaseoso.

Caiidn y analizador de electrones

Disponemos también de un canoén de electrones con su correspondiente analizador de tipo
hemiesférico (ambos de la casa VG Microtech), que nos permiten analizar la composicién
quimica de las superficies mediante espectroscopia Auger. Con esta técnica podemos medir
la concentracion de impurezas y conocer el estado de limpieza de la muestra o seguir la
adsorcion de gases en superficie mediante su entrada controlada.
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[ Canon de electrones} STM

Carion de iones

Entrada al analizador
de electrones

Entrada de la
barra de transferencia

Figura 2.2: Fotografia del interior de la campana. Ha sido tomada desde arriba,
mirando hacia abajo a través de la brida del manipulador (ver figura 2.1). Se dis-
tinguen algunas de las técnicas experimentales, que se encuentran distribuidas en
dos planos horizontales. En el plano inferior vemos el cafiéon de iones y el dedo frio
(asi como la entrada desde la celda de alto vacio de la barra de transferencia). En
el plano superior, la parte delantera del STM, el canén de electrones, la entrada al
analizador de electrones, el LEED y la celda de evaporacién.
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Manipulador

El posicionamiento de la muestra dentro de la campana se realiza con un manipulador.
Este permite el movimiento lineal en las tres direcciones espaciales ademas de la rotacion
alrededor de su eje. También es posible inclinar este eje. Al final del manipulador se
encuentra una pieza en forma de L (fig. 2.3) en la que se inserta el portamuestras, que
tiene forma cilindrica. Toda esta pieza la hemos disefiado y realizado en nuestro propio
laboratorio y en sus talleres. El portamuestras es sujetado rigidamente al manipulador
con una ufna de forma semicircular que le aprisiona, y que es alzada o bajada mediante un
cable de acero que pasa por unas poleas unido a un vastago manipulable desde el exterior.
Estos detalles pueden distinguirse en la foto 2.3. Esta zona del manipulador tiene una gran
importancia, y por ello hemos realizado diversas modificaciones en él durante la realizacion
de esta tesis. Una de ellas ha sido cambiar la pieza en la que se inserta el portamuestras
cilindrico, pues éste también lo modificamos en cuanto cambiamos parte del diseno del
microscopio de efecto tinel.

Otra mejora efectuada en el manipulador tiene su origen en la necesidad de cambiar
el mecanismo de calentamiento de la muestra. Inicialmente éste se realizaba por contacto
directo de unas tirillas de tantalo con la muestra, por las que se hacia pasar una corriente
de unos pocos amperios. De esta manera estdbamos limitados a alcanzar una temperatura
de unos 700 grados centigrados, suficiente para los primeros experimentos con oro pero
no para el platino, que ha de ser calentado a temperaturas superiores para obtener una
superficie libre de impurezas. Por ello fue necesario cambiar a un sistema de calentamiento
por bombardeo electrénico. Mediante esta técnica se hace pasar una corriente por un
filamento en espiral situado justo detras de la muestra. Los electrones emitidos por efecto
termoidnico se ven acelerados gracias a una diferencia de potencial del orden de un kilovoltio
entre el filamento y la muestra. Asi, la energia cinética transmitida por los electrones
calienta la muestra. En nuestro sistema, el filamento (que tiene forma espiral) se encuentra
alojado dentro de un tubo de ceramica de alta calidad, requisito este ultimo imprescindible
debido a la alta temperatura a que se ve sometida, que puede provocar la segregacion de
impurezas desde la ceramica y la consiguiente corrosion y ruptura del filamento. Este tubo
de ceramica se encuentra a su vez alojado dentro de la ultima pieza del manipulador en
que va insertado el portamuestras. Otro tubo ceramico concéntrico al primero delimita
lateralmente la posicién del filamento a la vez que le impide que toque la muestra. Asi
ambos se encuentran a una distancia de aproximadamente un milimetro. La corriente de
filamento se introduce en el sistema a través de un cable aislado (recubierto con kapton).
Entra en contacto directo con el filamento a través de unos alambres de cobre alojados
también dentro de los agujeros del tubo de cerdamica. Estos se colocan lo més cerca posible
de la espiral del filamento, para conseguir que sélo ésta se caliente y por tanto la presion
experimente el minimo aumento posible. Por lo general, una corriente de aproximadamente
2.6 A y una diferencia de potencial entre filamento y muestra entre 0.5 y 1 kV son suficientes
para alcanzar la temperatura deseada.

Finalmente diremos que también hemos modificado la disposicién de la caja de Faraday
que se encuentra en el manipulador. Con ella caracterizamos el flujo de iones antes de
bombardear la muestra. Con la modificacién de la posicién de la caja de Faraday hemos
optimizado la medicién del flujo de iones, aunque lo detallaremos mas adelante.
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Figura 2.3: Fotografias de la dltima parte del manipulador, lugar en el que se
coloca la muestra para desplazarla entre las distintas técnicas experimentales de la
campana. Ademds, es el sitio donde se calienta. En la imagen superior se encuentra
insertado el portamuestras, de forma cilindrica, con la muestra sujeta entre tirillas
de tantalo. Se senalan la caja de Faraday con la que se recoge la corriente de iones,
las conexiones de alta tensién del filamento y las poleas por las que pasa el hilo de
acero con el que se sube y baja la una que aprisiona la muestra. FEn la figura inferior
se muestra una vista frontal de toda la pieza, esta vez sin el portamuestras. Asi se
puede ver el filamento en forma de espiral con el que se bombardea la parte trasera
de la muestra para su calentamiento.
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Otros elementos

Otros elementos menores de la campana son un termopar con el que medimos la tem-
peratura de la muestra, celdas de evaporacion por calentamiento resistivo, un dedo frio
para enfriar la muestra con nitrégeno liquido, varias valvulas de introduccion de gases y
una barra de transferencia a través de la cual introducimos muestras desde el exterior sin
necesidad de abrir la campana y romper el vacio. La barra de transferencia posee una
precamara donde se coloca la nueva muestra. La presion en esta precamara se reduce a
alto vacio y la muestra se introduce en la campana a través de una llave de puerta. Esta
barra de transferencia, junto con la precaAmara de alto vacio, la celda de evaporacion y el
dedo frio, también han sido realizadas en nuestro laboratorio y en sus talleres.

2.2 EIl candn de iones

La implementacion de las diversas utilidades que ha demostrado ofrecer el bombardeo
i6nico (ya referidas en el capitulo anterior) han requerido el desarrollo de distintos tipos
de sistemas experimentales orientados a cada aplicacion concreta. Entre las diferentes
clases de instrumentacién podemos citar como ejemplo los sistemas de bombardeo iénico
por inmersién en un plasma, que facilitan la llegada uniforme de iones en muestras con
geometrias no planares. Podemos también mencionar los sistemas de implantacién iénica
con separadores de masa atomica para el procesado limpio de semiconductores, asi como
las fuentes de iones de haz muy ancho capaces de obtener corrientes altas, orientados a
aplicaciones industriales.

En nuestro laboratorio disponemos de un canén de bombardeo iénico de baja y media
energia (en el rango 0.1-5 keV) de la marca Vacumm Generators, modelo EX05. Lo
usamos tanto para la limpieza superficial de las muestras (arrancando las impurezas por
sputtering) como para la produccién controlada de defectos en las mismas. Tiene una
vélvula de precisién como entrada, por la que es introducido un gas de alta pureza (argon
99.999%) en la cdmara de ionizacién. Ahi se encuentra un filamento emisor de electrones
(con corrientes de emisién de hasta 15 mA) que ionizan los dtomos del gas introducido.
Una vez ionizados son extraidos fuera de la cdmara de ionizacién y acelerados hasta la
energia deseada mediante una serie de lentes electrostaticas. La cdmara de ionizacién esta
conectada a través de una valvula a una bomba turbomolecular. De esta forma se mantiene
la presién adecuada en la cdmara de ionizacién (~ 107° torr) sin que suba demasiado dentro
de la campana (= 1078 —1075 torr, segtin la aplicacién). Este es el llamado funcionamiento
por bombeo diferencial, con el que se minimiza dentro de lo posible la entrada de gases en
la campana ajenos a nuestros propésitos. Finalmente, existen cuatro lentes deflectoras a
la salida del canén que son polarizadas a una cierta tensién para dirigir el haz hacia una
determinada direccion.

2.2.1 Barrido del haz de iones

Es obvio que para caracterizar adecuadamente el dano por bombardeo iénico en una supe-
rificie es necesario conocer la dosis total recibida por ésta. Ademaés, la densidad de defectos
generados ha de ser constante en un area comparable a la que podemos tener acceso con
una determinada técnica experimental. En el caso del STM, sabemos con certeza que el
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Figura 2.4: Perfil transversal del haz de iones. Lo hemos obtenido barriendo el haz
y recogiendo la corriente de iones con un electrodo dentro de una caja de Faraday.
Las unidades en los ejes = e y son arbitrarias. Conviertiéndolas a distancias reales,
tal y como se explica en el texto, la anchura del haz en este ejemplo concreto es de
algo mas de 1 mm.

drea estudiada en los experimentos (el lugar donde se sitia la punta del microscopio) se
sitia en una zona alrededor del centro de la muestra, con una incertidumbre de aproxima-
damente 1 mm. Por lo tanto, hemos de tener la seguridad de que en todo un drea un poco
mayor (de unos pocos milimetros cuadrados) la dosis iénica recibida sea constante.

Hemos realizado diversas mediciones del perfil del haz del canén de iones, para estimar
su forma y anchura [1]. Para ello recogemos la corriente con un electrodo dentro de
una caja de Faraday de disefio propio, que tiene un orificio por el que pasa el haz, de
didmetro ¢ = 0.5 mm. Esta corriente es medida con un nanoamperimetro. Para conocer
la forma del haz desplazamos éste en las direcciones horizontal y vertical con las dos placas
electrostaticas deflectoras que posee el canén a la salida. En principio desconocemos la
relacién entre el campo eléctrico aplicado entre las placas y la deflexién real del haz (en
mm), pero la podemos obtener desplazando la caja de Faraday tanto en horizontal como
en vertical con el manipulador. Hay que tener en cuenta que, debido al didmetro finito del
agujero de la caja de Faraday, el resultado es una cota méaxima de la anchura del haz. Este
valor depende (entre otros pardmetros) de dos lentes a la salida del candn, condenser y
focus, que regulan la anchura y el foco del haz, respectivamente. De la manera que hemos
descrito, y con los valores de las lentes con los que tipicamente trabajamos, obtenemos que
el perfil transversal del haz se asemeja a una campana gaussiana, tal y como mostramos
en la figura 2.4. Su anchura varia notablemente en funcién de los valores de las lentes del
canén. En el mejor de los casos, podemos asegurar que su anchura a media altura es menor
que un milimetro.

Hemos de tener en cuenta que tanto la propia forma del haz (sin un perfil plano) como
su limitada anchura (es demasiado estrecho) nos impiden asegurar que la regién analizada
con el STM haya recibido la dosis deseada. Es muy probable que si barremos con el haz
estatico, fijo sobre un punto de la muestra, con el microscopio exploremos después una
region que haya sido iluminada levemente por los bordes laterales del haz (por las colas
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de la campana gaussiana), lejos de su maximo. Para resolver este problema, hemos puesto
a punto un dispositivo mediante el cual, en lugar de bombardear con un haz estético,
hacemos barrer con el haz un drea de unos pocos milimetros cuadrados (2x2 mm?, como
minimo) en torno al centro de la muestra. De esta forma se genera una densidad de defectos
constante en toda la region factible de ser explorada con el STM. Por otro lado, también
necesitamos conocer la dosis de iones recibida por la muestra durante el bombardeo.

Tanto para conseguir un drea de barrido extensa sometida como para medir la dosis
de iones, hemos realizado un programa en C++ que genera a través de una tarjeta pro-
gramable (PCL-812PG de PC-Labcard) dos senales de barrido, una répida para el barrido
horizontal y otra lenta para el barrido vertical. Asi el haz cubre un rectangulo con las di-
mensiones deseadas, mandando las seniales (en voltios) a las placas deflectoras del canén. El
programa posee otro canal de entrada para la corriente, medida desde el nanoamperimetro.
Calculamos la dosis midiendo la corriente en la caja de Faraday Ii(;F en cada punto del
barrido {i,j}. Como el tiempo de estancia del haz en cada punto del drea de barrido es
constante, la dosis total recibida sera

end? 7 ij

Dliones - cm ™ ?] = (2.1)

donde el sumatorio se extiende a todos los puntos del barrido, 7' es el tiempo total de
barrido, e es la carga del electréon y ¢ es el didmetro del agujero de la caja de Faraday.
De la misma manera (dividiendo por el tiempo T'), podemos conocer el flujo de iones
Fliones-cm™2 - s71].

Tras realizar un primer barrido sobre la caja de Faraday para conocer la dosis (o el
flujo medio), pasamos a bombardear la superficie. Gracias a una geometria adecuada (ver
figura), s6lamente es necesario subir el manipulador 13 mm, para a continuacién repetir la
operacién de barrido.

2.3 El microscopio de efecto tunel

La microscopia de efecto tinel (STM) ha sido, probablemente, la técnica experimental que
mas repercusién ha tenido en el desarrollo de la Ciencia de Superficies. A ello le anade
importancia el hecho, ya mencionado anteriormente, de que buena parte del total de la
investigacion en Fisica del Estado Sélido que se desarrolla hoy en dia atafie principalmente
al estudio de las superficies. Ademas, hay que resaltar que no es simplemente una técnica
de caracterizacion de propiedades fisicas y quimicas, sino también de manipulacién, hasta
el punto de poder controlar las posiciones o estados de los atomos y moléculas individual-
mente. También debemos recordar el desarrollo en tiempos recientes de otros nuevos tipos
de instrumentos y técnicas, descendientes directos o indirectos del microscopio de efecto
tinel, que han permitido analizar los mas diversos tipos de materiales desde muy dife-
rentes aproximaciones a un nivel no alcanzado hasta hace bien poco. Hacemos mencion
principalmente del Microscopio de Fuerzas Atdmicas, con el que se han podido llevar a
cabo estudios de propiedades mecéanicas de peliculas nanométricas, analisis de material
biolégico, controles de calidad de circuitos electrénicos, etc..., por mencionar sélo algunas
de las posibilidades de estos nuevos tipos de instrumentos. Todos estos hechos reafirman
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que el premio Nobel recibido por Gerd Binnig y Heinrich Rohrer en 1986 como inventores
del microscopio de efecto tinel es un galardén mas que merecido .

El microscopio de efecto tunel explota, como su propio nombre indica, el fenémeno
cudntico conocido como efecto tunel. Este prevé una probabilidad no nula para la trans-
mision de una particula a través de una barrera de potencial mayor que la energia de dicha
particula, algo en principio prohibido por la mecédnica clésica. Para el caso concreto de
dos electrodos, el vacio entre ellos representa la barrera. Si se establece una diferencia de
potencial V' entre ambos, sus respectivos niveles de Fermi se encontraran separados una
energia el entre ellos, y sé6lo los electrones situados en ese intervalo podran contribuir a
la corriente de electrones que fluye entre ambos electrodos por efecto tunel. La distancia
entre ellos debe ser suficientemente pequena (del orden de angstroms). Ademds, la corrien-
te tunel muestra una dependencia exponencial con la distancia entre los electrodos de la
forma

I ~ e 2kd (2.2)
donde
V2
k= %W (2.3)

y W es la funcién de trabajo. El rdpido decaimiento de la probabilidad de transicién
tinel de un electrén con la distancia es la clave del funcionamiento del microscopio. A sus
inventores se les ocurrié que la variacién de la corriente entre una punta metdlica afilada
y una superficie sobre la que se barre con ayuda de unos piezoeléctricos a unos pocos
angstroms de distancia podria usarse para obtener un mapa de su topografia. La extrema
sensibilidad de la corriente con la distancia punta-muestra ofreceria una resolucion vertical
del orden de centésimas de angstrom. La resolucion experimental del dispositivo, una
vez desarrollado, demostré la validez de la técnica para obtener imdgenes con resolucién
atémica. La resolucién lateral resulté ser tan alta porque en ciertos casos la punta puede
acabar un sélo atomo, y de nuevo la dependencia exponencial de la corriente con la distancia
aseguraba que una buena parte de la interaccién tinel proviene de ese ultimo atomo.

El microscopio de efecto tinel de nuestro sistema ha sido fabricado en nuestro propio
laboratorio, y sus principios de funcionamiento estdn basados en un disefio anterior [2]. La
electronica de control es comercial, de la marca RHK, modelo STM100, y en ella se encuen-
tran, entre los elementos mas importantes, los amplificadores operacionales que aplican la
tension a los distintos sectores de los piezoeléctricos, asi como el circuito de retroalimen-
tacién (feedback) que mantiene constante la corriente tinel requerida. La adquisicién de
la imagen se realiza desde un ordenador conectado a la electrénica. La cabeza del micros-
copio, lugar donde se alojan los piezoeléctricos y la punta, se encuentra mecanicamente
aislada a través de dos etapas amortiguadoras de vitén y unos muelles de los que cuelga de
una brida de la campana de ultra-alto vacio (ver figura 2.5). Un buen aislamiento frente
a vibraciones externas es fundamental para mantener estable la union tinel. La cabeza
consta de dos cilindros piezoeléctricos concéntricos, cada uno de ellos con su cara externa
sectorizada en cuatro partes. Al piezoeléctrico exterior estd pegado un tubo de cuarzo cor-
tado por su plano axial horizontal, donde se coloca el portamuestras, también cilindrico.

!Ese afio lo compartieron con Ernst Ruska, por sus trabajos en éptica electrénica y por el disefio del
primer microscopio electrénico.
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Figura 2.5: Fotografias del STM. En la imagen superior se ofrece una vista general
del microscopio colgando de la brida de ultra-alto vacio. En la imagen inferior
derecha se muestra la cabeza en detalle, con los dos piezoeléctricos concéntricos y
el portapuntas. Este se encuentra, como se puede ver, unido directamente al piezo
interno, que es el que barre la punta por la superficie. El piezo externo estd unido
al semitubo de cuarzo, donde se deposita el portamuestras. A él estdn pegados dos
railes de carburo de tungsteno, por los que desliza el portamuestras y que ademds
aportan la diferencia de potencial punta-muestra. Por ultimo, en la fotografia inferior
izquierda se muestra la parte trasera del STM. Se aprecia el wobble-stick con el que,
manipulando desde el exterior, se cambian las puntas alojadas en un aparcamiento.
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El cuarzo tiene pegadas dos barritas de carburo de tungsteno a lo largo de las cuales desliza
el portamuestras. A la vez, actian como contacto eléctrico para proporcionar la diferencia
de potencial requerida entre la punta y la muestra. El acercamiento de la muestra hacia
la punta hasta establecer la unién tinel se realiza de forma inercial, aplicando al sector
exterior una tension periédica con forma de diente de sierra. Esta hace que el piezoeléctrico
(y por lo tanto el tubo de cuarzo) se estire rdpidamente y acorte lentamente, de manera
que la muestra se acerca hacia la punta. Por supuesto, el signo de la funcién diente de
sierra puede invertir la situacion y alejar la muestra. El piezoeléctrico exterior no sélo sirve
para el desplazamiento inercial sino también para mover la muestra respecto a la punta y
situar a ésta sobre el punto de la superficie que nosotros determinemos. El piezoeléctrico
interior, al que va unido la punta, es el que realiza el barrido. La aplicaciéon de una dife-
rencia de potencial entre el sector interno y todos los externos estira o contrae el cilindro
piezoeléctrico. Esto provoca el movimiento en la direccion z. La sectorizacién de ambos
piezoeléctricos es la que permite su movimiento en las direcciones x e y. La aplicacion de
una tension +V a un sector y —V al sector opuesto consigue doblar el piezoeléctrico en la
direcciéon que une ambos sectores, lograndose de esta manera los desplazamientos laterales
de la punta sobre la superficie.

Sobre el diseno inicial del microscopio se han realizado diferentes modificaciones. Una
de ellas ha sido el tubo de cuarzo sobre el que se desliza el portamuestras para acercarse o
alejarse de la punta. Inicialmente este portamuestras tenia en su parte inferior unas bolas
de zafiro con las que deslizaba directamente sobre el cuarzo. El contacto eléctrico con la
muestra, necesario para aplicarla el potencial, tenia lugar a través de una laminilla muy
fina de oro, que colgaba pegada a la parte superior del cuarzo. Rozaba suavemente la
parte alta del portamuestras, y por esta razén en ocasiones ejercia cierta resistencia a su
deslizamiento. Para eliminar este inconveniente, y también para simplificar el diseno del
portamuestras, optamos por cambiar al tubo de cuarzo actual, con las varillas de carburo
de tungsteno sobre las que desliza el portamuestras perfectamente cilindrico, y que hacen
a la vez de contacto eléctrico. Aunque no pocas veces el desplazamiento inercial ofrece
alguna dificultad, es también cierto que con la eliminacién de la laminilla de oro se ha
conseguido una notable mejoria, a la vez que simplifica el diseno de los portamuestras.

Otra mejora importante que hemos realizado en el microscopio tiene su origen en la
gran ventaja que supone disponer de nuevas puntas dentro de la campana, lo que no
requiere abrir el sistema cada vez que una punta se estropea. El cambio se realiza con
un manipulador externo (wobble-stick), situado en la misma brida del microscopio. El
eje longitudinal del wobble coincide con el de los piezoeléctricos y el de la punta. Esta se
introduce y saca por detras, enganchandola con la pinza de que dispone el wobble en su final.
En la parte trasera del microscopio hemos colocado un “aparcamiento”, donde se alojan
las puntas nuevas o viejas. El funcionamiento de este sistema es delicado, pues el cambio
de la punta se realiza en buena parte “a ciegas”, sin poder verla directamente. En todo
caso, un buen diseno de guias, que impide el choque de la punta con las paredes laterales
internas del microscopio, nos ha asegurado en todo este tiempo el cambio satisfactorio de
la punta la gran mayoria de las veces.
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2.4 Simulaciones de dinamica molecular

Durante el desarrollo de esta tesis doctoral hemos usado simulaciones atomisticas que nos
han ofrecido una gran ayuda para la interpretacion de ciertas observaciones experimentales.
Las simulaciones tienen en general una gran importancia y son quizas la tinica guia para la
resolucién de ciertos procesos o estructuras microscépicas cuya observacién experimental
es dificil. De esta manera pueden complementar o afiadir una informacién muy til?.

Con los métodos de dinamica molecular se siguen los procesos microscépicos durante su
evolucion temporal, es decir, se calculan las trayectorias espaciales en funciéon del tiempo de
los atomos o moléculas que componen un sistema. Para sistemas clasicos como el nuestro
se integran numéricamente las ecuaciones de Newton de todos los atomos en intervalos de
tiempo At de forma continuada, conociendo de esta manera sus posiciones y velocidades
en todo momento®.

Primeramente necesitamos de un potencial que simule correctamente las interacciones
entre los atomos, y a partir de él calcular las componentes de las fuerzas ejercidas sobre
cada uno de ellos

Fi = _ViU(r17 Iy, ..., rn) (24)

donde U(ry,ro,..., ;) es la energia potencial del sistema, suma de la energia potencial de
cada uno de los dtomos. El siguiente paso es integrar la ecuacién de Newton para cada
uno de ellos

d2I'i
dt?
para hallar las nuevas posiciones y velocidades. Existen muchos métodos de integracion
numérica, entre los que destaca por su sencillez, estabilidad y rapidez el de Verlet [3].
Se parte en un tiempo ¢ de las posiciones r;(t) y velocidades v;(t) conocidas, se calcula la
fuerza para cada dtomo y por tanto también la aceleracién a;(t) = F;(t)/m;. Las posiciones
para el siguiente paso de tiempo tienen la forma

1 F,;(t
Las nuevas velocidades en un primer momento son
T+ At) —r(t
VOt + Ay = TEEAD = nl) (2.7)

At

pero después se corrigen tras un nuevo calculo de las fuerzas F;(t + At) (conocidas las
nuevas posiciones), y quedan definitivamente como
1 Fi(t + At)

v+ A = viD(t+ An) + 5 =5 A (2.8)

2 Aunque evidentemente nos refiriremos a las simulaciones atomisticas en fisica del estado sélido, hay
que recordar que, en todos los campos de la ciencia (meteorologia, economia, neurologia...), y gracias al
rapido aumento en la potencia de los nuevos ordenadores, las simulaciones facilitan la comprensién de
multitud de problemas hasta hace poco demasiado complejos como para analizarlos de forma analitica.

3En sistemas donde los efectos cuanticos pueden ser importantes (difusién de hidrégeno, estructura
del agua, etc...), las trayectorias de las particulas deben calcularse de forma bien diferente, con métodos
(como el formalismo de la integral de camino) que tienen en cuenta las diferentes trayectorias posibles y
la probabilidad cuantica de seguir cada una de ellas.
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La precisién de estos métodos y la conservacién de la energia entre un paso y el siguiente
dependen de At, que para simulaciones atémicas es del orden de femtosegundos.
El hamiltoniano del que partimos en principio es simplemente

N
1
H = 5 ;mzvf + U(I‘l,r2, ...,I‘n) (29)

por lo que estamos representando el colectivo microcanoénico, en el que se conserva la
energia, el volumen y el nimero de particulas. Pero en nuestro caso seria mds interesante
que fueran constantes la temperatura y la presion, para acercarnos mas a las condiciones
reales que existen en los experimentos. La temperatura es funcion directa de las velocidades
atémicas, de la forma

N
1
T = V2 2.10

Asi, para realizar las simulaciones a temperatura constante, después de cada paso de
dindmica molecular se reescalan las velocidades para conseguir la temperatura elegida.
Por el contrario, la presiéon hidrostatica no tiene un expresién facilmente invertible con la
que conseguir un valor determinado de la misma:

1w, 1
=1 1<g

Pero también se reescalan las posiciones de los 4&tomos y el tamafio de la celda de simulacién

cada vez que la presién se excede de unos méargenes fijados. De esta forma conseguimos que

temperatura y presién se mantengan constantes, dejando que energia y volumen fluctien.

Estamos asi aproximandonos a un colectivo isobarico-isotérmico.

En las simulaciones los 4&tomos se encuentran en una porcién de espacio ficticio llamada
caja de simulacion. Normalmente se trabaja con unos cientos o miles de atomos, ya que
el coste computacional limita el tamano del sistema (aunque también depende de otros
factores, como el tipo de potencial interatémico utilizado). En sistemas tan pequenios la
influencia que pueden tener las superficies libres de la caja de simulacion es enorme, ya
que muchos de los 4tomos se encuentran en estos limites. Si se quiere simular un material
volumico, lo habitual es rodear la caja de simulacién con otras cajas idénticas en todas
las direcciones del espacio, de tal forma que desaparecen los efectos de superficie. Estas
son las llamadas condiciones peridédicas de contorno. Asi, si un atomo se sale por un
lado de la caja, su imagen entrara por el lado opuesto. Un &tomo nunca debe wver su
propia imagen, pues es algo que carece de sentido fisico. Esa es una razén por la que en
ciertos casos puede ser fundamental simular sistemas grandes. Efectivamente, el tamano
del sistema es uno de los puntos criticos en una simulacién. Aunque un atomo no se vea
directamente, si puede hacerlo de forma indirecta a través de interacciones o estructuras
intermedias con otros dtomos. La simulacion de sistemas grandes puede ser imprescindible
si se estudian estructuras o fendmenos cuyo tamano tipico es algo menor o del orden del
tamafio de la celda de simulacién*. También cuando entre las fuerzas interatémicas que

4 Asi, cuando simulamos procesos relacionados con la estructura de una fila de la reconstruccién Au(001)
5x 20, es necesario simular un sistema tan grande que abarque varios periodos de la reconstruccion.
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controlan la interaccién entre las particulas del sistema se encuentran algunas de largo
alcance. Una ventaja adicional de usar muchos atomos es que las fluctuaciones de presién
y temperatura que tienen lugar en el colectivo isobdrico-isotérmico perfecto se reducen con
el tamano del sistema, y nuestra aproximacién de mantenerlas constantes en el tiempo
pierde importancia. También el factor de reescalado de las velocidades para obtener la
temperatura deseada es menor cuanto mayor es el sistema, con lo que los &tomos se mueven
mas libremente, segin su propia dindmica y més ajenos a influencias externas artificiosas.

También el tiempo de simulacién puede ofrecer limitaciones severas a la hora de realizar
ciertos estudios. EI limite se encuentra, al igual que en el caso del tamano del sistema
que acabamos de discutir, en la potencia y velocidad del ordenador que lleva a cabo los
calculos. Con el ordenador con el que hemos trabajado hemos podido realizar simulaciones
con varios miles de 4tomos durante un tiempo maximo equivalente tan sélo a unos pocos
nanosegundos, que han requerido un tiempo real de computacién del orden de una semana
para cada uno de los casos. Sin embargo, estos tiempos de simulaciéon tan cortos son
suficientes para obtener algunos resultados referidos a difusion atémica que presentamos
en esta tesis. Otras conclusiones a las que llegamos y que presumiblemente tienen lugar a
tiempos mas largos, inaccesibles directamente para nuestra capacidad de cédlculo, se pueden
extrapolar sin mayor problema de los resultados obtenidos a tiempos cortos.

2.4.1 El potencial interatémico glue

El potencial que reproduce las interacciones entre los 4tomos es por lo general el punto més
importante a tener en cuenta en una simulacién, pues no en vano es la base que genera las
propiedades estaticas y dindamicas del material. Muchas de ellas no son en absoluto faciles
de reproducir porque las hay muy sensibles al caracter del potencial interatémico usado.
Por ello es importante escoger el modelo adecuado que se adapte al sistema bajo estudio.
Por lo general las simulaciones que realizamos contienen un gran nimero de atomos o
requieren tiempos largos de simulacién. Debemos pues restringirnos al uso de potenciales
semiempiricos, que ofrecen un coste computacional aceptable.

Para reproducir un metal de forma fiable, es necesario asegurarse de que el potencial
reproduzca el cardcter metdlico del enlace interatémico con un término a muchos cuerpos
que represente el comportamiento inducido por la nube electrénica. Los potenciales de
pares son incapaces de simular la cohesion electrénica caracteristica de los metales, y
por lo tanto fallan a la hora de intentar reproducir muchas de sus propiedades. Aunque
son modelos sencillos y han ayudado notablemente a entender procesos fisicos reales, su
simplicidad conceptual (la energia total de un sistema es la suma de las interacciones a pares
entre las distintas particulas) hace que no sean capaces de explicar muchos fenémenos fisicos
observados. Por ejemplo, no predicen la discrepancia de Cauchy en las constantes elasticas
(C1g # Cyy), tan caracteristica de los metales nobles, ni las reconstrucciones superficiales,
que tanta importancia veremos que tiene a la hora de explicar nuestras observaciones
experimentales. Se puede decir que, en general, no reproducen correctamente la estructura
ni la relajacién de las superficies. La principal ventaja de los potenciales a muchos cuerpos
es, dentro de ciertas limitaciones, su flexibilidad natural para tratar sistemas imperfectos
con densidad electrénica variable, donde la energia potencial depende fuertemente del
entorno local.

El potencial que hemos escogido para realizar las simulaciones es el llamado glue [4].
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Pertenece a una amplia familia de modelos [5, 6] que incluyen de forma semiempirica los
términos a muchos cuerpos, y cuya expresiéon general para la energia total del sistema es

i< i
donde

ni(r) = 3 plr;) (213)

J

El primer término de la ecuacién 2.12, que es un potencial a dos cuerpos, representa la re-
pulsion electrostatica entre los niicleos, de corto alcance por el apantallamiento electrénico.
El segundo término representa la energia de cohesion electrénica, y es el que reproduce las
cualidades principales del enlace metélico. p(r) es una funcién densidad asociada a cada
atomo a una distancia r, y n; (sumatorio sobre todas estas funciones densidad) puede ser
descrito como un nimero efectivo de coordinacién o como la densidad electrénica total en
un punto dado generada por los 4tomos vecinos. U(n) es estonces una funcién que depende
del medio local, y de esta forma tiene el cardcter de muchos cuerpos.

La aproximacién fisica precisa requerida para justificar y parametrizar cada uno de los
términos de la expresion anterior depende ya del potencial concreto usado. Por ejemplo,
los autores del método denominado embedded atom [5] justifican esta formulacién en base
a las teorias del funcional de la densidad local. Asi n; es la densidad electrénica local que
se descompone en las contribuciones de cada uno de los atomos vecinos, y U representa la
energia de inmersién de un atomo en un gas de electrones.

Los autores del potencial glue, en cambio, no tratan de justificar su parametrizacion
con argumentos tan de “primeros principios” [4]. En él, la funcién U(n;) asocia una energia
a nj, que se interpreta como la coordinacién efectiva del atomo . p(r;;) es una funcién de
corto alcance mondétonamente decreciente en funcién de la distancia. La suma sobre todos
los vecinos ofrece un niimero porporcional a la coordinacion del a&tomo 7. La construccion y
parametrizacién de todas las funciones mostradas en las formulas admite gran flexibilidad,
por lo que es necesario elegirlas y ajustarlas de forma cuidadosa para obtener un modelo
de interaccién razonable. En el caso del glue, ¢(r), U(n;) y n;(r) son polinomios de
hasta cuarto orden, con diferentes expresiones analiticas en funcién de la distancia. Los
coeficientes se ajustan a distintas propiedades experimentales del metal en cuestién (en
nuestro caso el oro), hasta encontrar la parametrizacién més 6ptima. El pardmetro de red,
la energia de cohesion, la energia de formacion de vacantes, las constantes elasticas o las
frecuencias fondnicas son algunas de las cantidades fisicas a las que se ajustan las funciones
del potencial.

Una razén fundamental a la hora de escoger el potencial glue es su buen comportamiento
en la prediccion de las propiedades superficiales. En efecto, no es trivial conseguir un
potencial modelo que describa de forma realista las diferentes interacciones entre los atomos
superficiales, tan distinta de las de los 4&tomos en el volumen. Para la parametrizacion del
glue se tuvieron muy en cuenta las propiedades superficiales. Consigue reproducir muy
exactamente las reconstrucciones que exhiben las diferentes orientaciones cristalinas del
oro [4, 7], algo que no es absoluto trivial, y que otros potenciales no logran simular.
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Figura 2.6: Funciones ¢(r), p(r) y U(n) (a, b y c, respectivamente) parametrizadas
para el oro (ver ecuaciones 2.12 y 2.13). Se ve cémo el término de interaccién a dos
cuerpos (¢(r)) tiene un minimo alrededor de la distancia a primeros vecinos (2.885
A) en el oro. La funcién p(r), que cuantifica la cercania de un adtomo vecino, es una
funcién monétonamente decreciente. Por ultimo, U(n), que evalda la cohesién de
un atomo dependiendo de su entorno, tiene un minimo en ny = 12, el niimero de
primeros vecinos en un metal fcc. De la referencia [4].
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Implementaciéon computacional

Para finalizar, sélo falta recordar que los programas con los que hemos realizado los cdlculos
de dindamica molecular, asi como los de analisis de los datos obtenidos, los hemos escrito
en Fortran[8], y han sido ejecutados en un ordenador personal con procesador Pentium II
a 400 MHz con 64 Mb de RAM bajo Linux.

2.5 Sumario

Los experimentos que presentamos en esta tesis los hemos realizado en un sistema de
ultra-alto vacio equipado con técnicas tipicas de andlisis de superficies: un microscopio
de efecto tinel (STM), construido por nosotros, para el andlisis topografico; un equipo
de difraccién de electrones de baja energia (LEED) para andlisis estructural; y un equipo
de espectroscopia Auger para el andlisis quimico. Disponemos también de un canén de
iones que utilizamos para limpiar la muestra e introducir defectos en su superficie. Hemos
desarrollado un sistema de barrido y caracterizacién del haz de iones para conocer la dosis
total recibida por la muestra, y para que ésta sea constante en un area significativa. Hay
que destacar también la ultima parte del manipulador, disenada y construida en nuestro
laboratorio. Con ella agarramos la muestra y la desplazamos por las distintas partes de la
campana, la calentamos mediante bombardeo electrénico, y caracterizamos el haz de iones
incidente con una caja de Faraday que se encuentra sobre la muestra.

Parte de las conclusiones a las que llegamos en esta tesis las hemos obtenido con la ayuda
de simulaciones de dindmica molecular, habiendo utilizado el potencial semiempirico glue
parametrizado para el oro. Este potencial es especialmente adecuado para nuestro caso,
pues reproduce adecuadamente la reconstruccién 5x20 de la orientacién Au(001), que
veremos que adquiere un gran protagonismo en la generacién de defectos por bombardeo
idnico que presentamos a continuacion.
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Capitulo 3

Bombardeo idnico a dosis bajas

En este capitulo estudiamos los defectos que aparecen en la superficie
Au(001) tras ser bombardeada con muy bajas dosis de iones Ar™ con
una energia de 600 eV. En primer lugar, discutimos brevemente la
teoria general de produccion y difusion de defectos en superficies, asi
como la estructura de la reconstruccion 5x 20 de la superficie, que
nos ayudard a entender correctamente las configuraciones de defec-
tos producidos en este caso particular. Principalmente, éstos resul-
tan ser depresiones alargadadas en la direccion de la reconstruccion,
con una profundidad de tan sdlo 0.6 A. Mediante simulaciones de
dindmica molecular apoyadas por observaciones experimentales, ob-
tenemos evidencias de que estos defectos provienen de la difusion
anisdtropa de vacantes (a lo largo de la direccion de la reconstruc-
cién), que se aglomeran en filas. El colapso de éstas las transforma
en dipolos de dislocacion bidimensionales, que es la configuracion que
hemos propuesto para el defecto que finalmente observamos. Tam-
bién estudiamos con cierto detalle las caracteristicas de la difusion
de vacantes y addtomos sobre esta superficie, que muestra algunas
peculiaridades interesantes. Ademds de una fuerte anisotropia, se
observan complejos mecanismos de migracion basados en procesos
cooperativos.
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3.1 Produccion y difusiéon de defectos en superficies

Antes de pasar a discutir los resultados obtenidos, es necesario revisar brevemente la teoria
de generacién de defectos por bombardeo iénico en superficies!. Igualmente importante
es conocer sus mecanismos de difusién, pues a temperatura ambiente (a la que se desa-
rrollan nuestros experimentos) es de esperar que el dano observado sea el resultado de la
movilidad de los defectos generados por cada impacto iénico. Asi, en base a estimaciones
de las caracteristicas de los defectos primarios y de sus propiedades de difusién, podremos
interpretar correctamente las imdgenes experimentales.

3.1.1 Produccién de defectos con iones de baja energia

Se sabe que el bombardeo iénico produce regiones con desorden estructural en una regién
mas o menos cercana a la superficie, tal y como se esquematiza en la figura 3.1. El
i6n, al penetrar dentro del material, colisiona con un atomo de la red cristalina. Asi
le transmite parte de su energia, que le puede provocar el desplazamiento fuera de su
posicién de equilibrio y crear diversos defectos, el més tipico de los cuales es un par de
Frenkel (un dtomo intersticial y una vacante). Estos dtomos desplazados pueden a su vez
transmitir su energia a otros atomos del entorno y también moverlos de su posicion de
equilibrio, credndose una cascada de sucesos (figura 3.1). De esta manera, el dano recibido
por el cristal se extiende a una regién relativamente grande. Para los impactos de baja y
media energia, donde la extensién del dano no es muy grande, la superficie ejerce un papel
determinante en la generacién de defectos. Si uno de los 4&tomos desplazados se encuentra
cerca de la superficie y recibe un impacto con suficiente energia, puede ser expulsado del
solido o convertirse en un adatomo. En este caso concreto, el papel que ejerce la superficie
no es mas que el de una fuente de defectos. Pero, como veremos mas adelante, también
puede aportar nuevos mecanismos para su generacion.

Las caracteristicas del dano generado en el cristal dependen de multitud de pardmetros:
energia y masa del i6n incidente, energia de cohesiéon del material bombardeado, tempe-
ratura, etc... El dano estructural no sélo depende cuantitativamente de estas variables,
sino también cualitativamente. Existen diferentes mecanismos de produccién de defectos,
que podemos simplificadamente clasificar en dos regimenes: cascadas lineales y spikes. El
primer tipo de mecanismo (cascada lineal) asume el caricter individual y binario de cada
impacto energético con un atomo de la red. Esto se puede aceptar si los impactos tienen
lugar inicamente entre dos cuerpos y la distancia entre dos puntos consecutivos de la red
que sufren una colisién es suficientemente grande, por lo que ademéas no existe correlacion
entre una colisién y la siguiente. De esta manera la distribucién de la cascada de sucesos
individuales es espacialmente amplia.

Ocurre, sin embargo, que bajo ciertas condiciones, el camino libre medio entre dos

! Nos referiremos a la teoria de generacién de dafio por bombardeo con iones individuales, dejando a
un lado el bombardeo con agregados o clusters ionizados. A pesar de tener esta técnica un gran interés
industrial y tecnoldgico (formacién de laminas delgadas, suavizado de superficies, implantacién, etc...),
no trataremos de resumir los fundamentos de esta ultima técnica por poseer ciertas peculiaridades que
en ciertos casos la diferencia mucho del bombardeo con iones individuales. Quiza la caracteristica mas
especial es su no-linearidad, lo que implica que los efectos producidos por un agregado de n atomos es
muy diferente al producido por n iones llegados a la superficie uno a uno.
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Figura 3.1: Esquema donde se muestran los principales procesos energéticos duran-
te la penetracién de un i6n en un sélido. Se muestra la trayectoria del i6n incidente y
las cascadas de impactos que genera, produciendo intersticiales (circulos) y vacantes
(cuadrados blancos). Asi mismo es posible la expulsién de dtomos hacia el exterior
del sélido o su desplazamiento a la superficie en forma de adiatomos.
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colisiones consecutivas es del orden de unas pocas distancias interatéomicas. Esto es asi
por la dependencia inversa del camino libre medio con la seccién eficaz total de colisién
(A ~ 1/0(E))[1], que a su vez aumenta con la energia de d4tomo o i6n incidente. Por
debajo de una cierta energia F,, A\ se aproxima a la distancia interatémica. En este tipo de
régimen, las colisiones involucran a més de dos particulas y pasan a estar correlacionadas,
la produccion de defectos deja de tener caracter lineal y aparecen efectos cooperativos.
El resultado es la generacién de una spike, una regién limitada a un pequeno volumen
donde la mayoria de los 4tomos se encuentran moviéndose temporalmente muy fuera de
sus posiciones de equilibrio. La temperatura local de estas regiones puede ser muy superior
a la de fusion del cristal, creandose de forma efectiva zonas en el interior del material en
estado liquido. Por ello poseen estas regiones una alta densidad energética, al contrario
que las cascadas lineales, donde las regiones defectuosas, fruto de cada uno de los impactos
binarios individuales, se encuentran alejadas y desconectadas entre si. Las diferencias entre
los dos regimenes hace que la produccion de defectos sea cuantitativa y cualitativamente
diferente en los dos casos. A la generacion de spikes se atribuye la formacién de defectos
que la teorfa de cascadas lineales dificilmente puede explicar (créteres, lazos de vacantes
bajo la superficie, exceso de adatomos, aumento del nimero de atomos expulsados del
sélido (sputtering yield), etc...)

Un pardmetro fundamental que separa un régimen del otro es la pérdida de energia
del i6n incidente por unidad de distancia recorrida dentro del sélido, dE/dx. Si dE/dx
es pequeno, la energia total depositada por la sucesién de impactos ocupa una region
espacialmente grande, por lo que en general puede entenderse que las colisiones estan
separadas y se pueden describir mediante la aproximacion de cascada lineal. Si la misma
energia se deposita en un volumen menor (o, dicho de otra manera, dE/dx es grande),
podemos considerar que los defectos generados forman una red percolativa descrita mas
consistentemente mediante el régimen de spike.

Finalmente, a las peculiaridades propias de cada modelo de generacién (cascadas frente
a spikes) hay que anadir los efectos adicionales que ejerce la cercania de una superficie,
que sin duda alguna influye, como ya hicimos mencién anteriormente, en los procesos de
produccién de dano por irradiacion. En el caso de encontrarnos en el régimen de cascadas
lineales, la superficie no parece ejercer otro efecto que el de ser una fuente de defectos
(addtomos y atomos expulsados al exterior por sputtering). En cambio, en el caso de
fenémenos no lineales, la influencia parece ser mayor. Asi, Ghaly y col. [2] han observado
mediante simulaciones de dindmica molecular de bombardeo de oro con iones del mismo
metal que durante la produccién de spikes cercanas a la superficie, las altas presiones
y temperaturas generadas en el interior de las mismas hacen rebosar material hacia la
superficie. Este flujo de liquido hacia el exterior del cristal favorece la creacién de numerosos
adatomos y lazos de dislocacion con caracter de vacante en el interior. De este modo que
hemos descrito, la superficie ejerce su influencia proporcionando nuevos mecanismos de
generacién de defectos. La formacién de adatomos en la superficie tras el impacto puede
ser tan efectiva que superen en niimero a las vacantes, las cuales preferentemente se forman
a unas profundidades de unos pocos planos interatémicas. Asi, la superficie, durante los
primeros estadios de bombardeo, puede crecer en algin caso por la aglomeracién de los
addtomos generados [3].

La formacion de spikes ha sido puesta de manifiesto tanto en simulaciones como en
trabajos experimentales de bombardeo de baja y media energia [2, 4]. En estas investiga-
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ciones se observa, a temperaturas entre 70 y 90 K, la produccién de una gran cantidad de
addtomos, por ejemplo en la superficie Pt(111) tras el impacto individual de un ién Ar*t
con E = 4.5 keV. En muchos otros casos, también se observa la generacién de criteres. Se
sugiere ademas la posibilidad de nucleacién de lazos de vacantes varias capas atémicas por
debajo de la superficie. Hay que tener en cuenta que a las reducidas temperaturas a las
que se han llevado a cabo estas observaciones experimentales, algunos de los procesos de
difusién relevantes quedan anulados. A temperatura ambiente, la recombinacién y aniqui-
lacién tras la difusién de los defectos (por ejemplo en los escalones) elimina buena parte
del dano inicial.

Tratando de aproximar la formacién de defectos en nuestros experimentos (bombardeos
de baja energia con E < 1 keV) a uno de los dos regimenes discutidos, no parece que se
deban incluir en el régimen de cascada lineal. A pesar de las diferentes interpretaciones
existentes en la literatura para describir cualitativamente los distintos regimenes, creemos
que nuestro caso se compara mejor con la generacién de spikes descritas en los trabajos
antes citados [2, 4], aunque de menor intensidad y marcando las diferencias necesarias.
La baja energia del i6n incidente y, por consiguiente, el corto recorrido libre medio entre
colisiones consecutivas (del orden de una distancia interatémica) establece una correla-
cion entre ellas y los impactos han de ser necesariamente considerados a muchos cuerpos.
Parece méas razonable suponer que precisamente en ese régimen se encuentran nuestros
experimentos, produciéndose tras cada impacto una pequena zona muy desordenada en la
superficie y unos pocos planos interatémicos por debajo de ella (aunque la mayor parte de
los defectos y el desorden generados tiendan a desaparecer en poco tiempo, si la tempera-
tura es suficientemente alta para activar su difusién). Simulaciones de dindmica molecular
de bombardeo sobre Au(001) no reconstruido [5] muestran que a energias menores de 1
keV el impacto iénico crea una reducida zona caliente en la superficie, desordenada y con
los 4tomos temporalmente fuera de equilibrio. Sus dimensiones, tanto laterales como en
profundidad son del orden de unas pocas distancias interatémicas, y los defectos generados
son unas pocas vacantes. Todo esto parece indicar que no nos encontramos en el régimen
de cascada lineal, sino méas bien en el de spikes de baja intensidad.

Ndamero de atomos desplazados de sus posiciones de equilibrio

El 4tomo que recibe la primera colisién, que se denomina primary knock-on atom (PKA),
suponiendo teoria clasica de choques elédsticos, recibe una energia

4 My M.
L2 20052</5 (3.1)

F=FE,—F—
(M, + M)

donde M; y M, son las masas del i6on y del atomo del sélido, respectivamente. FEj es
la energia del i6n incidente y ¢ es el angulo que forman las direcciones de incidencia del
i6n y la de de retroceso a la que es desplazado el atomo de la red. A su vez, este PKA
puede transmitir su energia a otro &tomo del entorno, y asi sucesivamente, estableciéndose
una cadena de sucesos en cascada, como ya mencionamos anteriormente. Esta cascada
da lugar a una distribucién de vacantes, intersticiales y otros tipos de defectos a lo largo
del recorrido del i6n, cuya naturaleza y distribucién espacial en funcién de la profundidad
dependen de la masa y energia del ién incidente, entre otras variables. Una primera
aproximacion para evaluar el dano producido por el impacto de un ién puede venir dada
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por el modelo de Kinchin-Pease. Aunque algunos de los supuestos en los que se basa, como
el de colisiones binarias, probablemente no se cumplen en el rango de energias en el que
nos encontramos por lo discutido anteriormente, el calculo es tan sencillo que merece la
pena usarlo para estimar una primera aproximacién. Bajo este modelo, el niimero (Ny(E))
de atomos desplazados por un PKA inicial con energia E' es

E

(N4(E)) ~ 3E,

(3.2)

E,; es la energia minima requerida para desplazar un atomo de la red de su posicién de
equilibrio. Si la energia recibida por un 4tomo es menor que Ejy, éste la disipard mediante
vibraciones de gran amplitud, pero sin abandonar su posicién de equilibrio. Evidentemente,
esta barrera depende de la direccién cristalografica hacia la que sale emitido el &tomo. Pero
la aleatoriedad en estas direcciones hace que en general se trabaje con un valor promedio
E_d.

En nuestro caso, la mayoria de los experimentos los hemos realizado con iones Art con
una energia de 600 eV. Incidiendo sobre un atomo de oro, la maxima energia transmitida
al mismo serd E = 337 eV. Para el Au, el valor promedio de la energia de desplazamiento
es B, = 43 eV. Asi, podemos estimar en nuestro sistema un méximo de Ny(E) ~ 4 atomos
desplazados de sus posiciones de equilibrio.

Numero de atomos expulsados del sélido

Otro parametro importante a tener en cuenta es el coeficiente de pulverizaciéon catédica
(sputtering yield), definido como el nimero de dtomos arrancados del sélido por cada ién
incidente. Un atomo desplazado de su posicion de equilibrio, si adquiere suficiente energia
y se encuentra cerca de la superficie, puede salir emitido hacia el exterior. Para estimar
cual sera el sputtering yield en nuestro sistema bajo las condiciones experimentales antes
citadas, podemos hacer uso de la siguiente férmula semiempirica [7]

L <%> 0.5
E
donde o y Qs son pardmetros empiricos ajustados a los experimentos. S,(FE) es la seccién
eficaz debida a colisiones nucleares y S,(€) es la seccion eficaz (en coordenadas reducidas)
debida a colisiones electrénicas. U, es la energia de cohesion superficial y Ey, es la energia
umbral de sputtering. Aplicando la expresion anterior a nuestro caso concreto, obtenemos
Y = 2.2. A su vez, medidas experimentales en la superficie Au(001) bombardeada con Ar*
a 600 eV arrojan un valor para el sputtering yield de entre 2 y 2.5 [8]. La concordancia

entre ambos resultados se debe en parte, como ya hemos mencionado, a que la férmula 3.3
se encuentra parcialmente ajustada a datos experimentales.

2.8

Y(E) = 0.42 asQsS,(F)

T U,[1+0.35 U,S.(¢)] (3.3)

Profundidad de penetracion

Por 1ltimo, es importante conocer el rango de implantacién del i6n incidente, para asi
estimar la profundidad maxima a la que se produce la mayor parte del danio. La longitud
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del camino recorrido por el ién dentro del cristal antes de pararse por completo viene dado
por la expresiéon

° dE
_ 4
i [E dE/dz 34

donde FE, es la energia del i6n incidente. El ritmo de pérdida de energia cinética de éste
tiene una contribucién por parte de las colisiones elasticas con los nicleos de los atomos
del cristal y otra contribucién inelastica por colisiones con los electrones:

() (&), 6

En nuestro caso, por ser la velocidad del i6n Ar™ con 600 eV (5.4 x 10%¢m/s) mucho menor
que la velocidad de Bohr v, (2.2 x 108¢cm/s), podemos despreciar el frenado electrénico
por ser éste menos importante que el frenado por colisiones nucleares. Integrando la
ecuacién 3.4 en coordenadas reducidas (cuyo desarrollo no mostramos aqui) hemos obtenido
finalmente una expresion para la longitud del recorrido del i6n vélida dnicamente dentro
el rango de bajas energias en el que realizamos nuestros experimentos

. gy 2
, 2 2 2\ 3
Rinm) = 24 B2 keV] My (M1 + )t (2 +23) (3.6)
nm) = e 2 2 )
p[cfn—3 M, Zi 73

E es la energia del i6n incidente expresada en keV, y p es la densidad del material, en
gr/em®. M; y M, son las masas atémicas del ién y de la especie atémica del cristal,
respectivamente, asi como Z; y Zs sus niimeros atémicos. Para nuestros experimentos (la
mayoria con iones Art de 600 eV de energia incidiendo sobre Au(001)) obtenemos que la
longitud media del camino recorrido por el i6n antes de pararse es R ~ 3.0 nm.

Es en todo caso més interesante conocer el rango proyectado, o profundidad de pene-
traciéon del ién R,. Se define como la longitud del camino a lo largo de la direccién de

incidencia. Esta cantidad puede aproximarse por la expresion

R

R,(nm) ~ Ty
3M;

(3.7)
Obtenemos de esta forma que la profundidad media aproximada de implantacién del i6n es
R, ~ 1 nm. Hay que tener en cuenta que el ién llega a esta profundidad bastante frenado
por las multiples colisiones que ha sufrido previamente con los atomos del material. Por
tanto, el dano estructural que haya generado a lo largo de su trayectoria, traducido en
desplazamiento de las posiciones de equilibrio de los dtomos de la red del cristal, se debe
encontrar localizado a distancias mas cercanas a la superficie que el valor obtenido de
R, ~ 1 nm, equivalente a las ultimas 4 o 5 capas atémicas.

De nuevo es necesario recordar que esta estimacion, al igual que las anteriores, ofrece
unos valores previos a la posible recombinacion o difusién de los defectos. Es probable que
los 4tomos de argon migren desde el punto en que son implantados (poco profundo, por
cierto) hacia la superficie, y salgan finalmente del cristal. De hecho, espectros Auger reali-
zados inmediatamente después del bombardeo no detectan senal del gas noble, indicando
que la concentraciéon de éste en las capas inferiores a la superficie es muy pequena o nula.
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Resumen de resultados

Con los datos obtenidos en este apartado (que no hay que olvidar que se tratan de esti-
maciones) podemos hacernos una idea aproximada de los tipos de defectos que se generan
en nuestros experimentos de bombardeo iénico. Por cada i6n incidente hemos obtenido un
maximo de 4 atomos desplazados de sus posiciones de equilibrio, de los cuales 2 salen ex-
pulsados al exterior, credndose por tanto aproximadamente entre 2 y 4 vacantes y entre 0 y
2 intersticiales, defectos todos estos localizados en las 3 o 4 tltimas capas atémicas. Todos
estos defectos pueden sufrir posteriormente recombinaciones. Asi pueden desaparecer los
pares de defectos vacante-intersticial (pares de Frenkel), o migrar los defectos individuales
hacia los escalones, donde se aniquilan. También pueden migrar hacia la superficie (por
cuestiones de preferencia energética) los defectos producidos en las planos atémicos bajo
ésta, ya sean vacantes o intersticiales.

3.1.2 Difusion de defectos en superficies

El estudio de los mecanismos de difusién de especies adsorbidas tiene una importancia
primordial por controlar procesos tales como el crecimiento de ldminas delgadas (y por
ende su estructura o morfologia final) o los fenémenos de catalisis. Ademds, la creciente
importancia que adquieren las técnicas de simulacién obliga de algiin modo a conocer con
mayor detalle los procesos de difusion para asi poder modelizar el crecimiento y predecir
mejor el comportamiento de ciertos materiales. En nuestro caso, la difusiéon controla la
morfologia de la superficie que observemos a temperatura ambiente, pues sabemos que
ésta proviene de la migracion y coalescencia de los defectos individuales generados en las
colisiones durante el bombardeo iénico. Veremos mas adelante que la peculiaridad de
los defectos observados en la superficie Au(001) se debe en buena parte a las especiales
caracteristicas de la difusién sobre la misma.

Cada vez existen méas evidencias de que los procesos de difusién presentan en ciertos
casos un comportamiento complejo, habiéndose descubierto nuevos mecanismos lejos de
los simplificados modelos que consideran un 1inico tipo de difusién ajustado a un compor-
tamiento de tipo Arrhenius. En general se considera que la difusividad de una especie,
cuando F4 > kT, se puede ajustar a la féormula

Ea
D=D,e # (3.8)

donde E4 es la energia de activacién y D, el factor preexponencial del proceso de difusion.
Aceptar esta expresion implica suponer que la especie se difunde mediante un tinico me-
canismo cuya frecuencia de saltos obedece una ley de Arrhenius (v = v, exp(—E4/kT)),
y que ademds su trayectoria se ajusta a un camino aleatorio, moviéndose entre punto y
punto sin correlacion alguna entre los saltos. Esta suposicion en general no es valida a altas
temperaturas (concretamente cuando kT ~ FE4/2), donde si puede existir una correlacién
importante entre los desplazamientos, el comportamiento de tipo Arrhenius desaparece y
surgen mecanismos de difusién complejos. De hecho, a muy altas temperaturas (F4 < T)
el movimiento de las particulas difundiéndose puede parecerse mas a un desplazamiento
browniano, sin descansar en sitios estables. Pero la influencia de la temperatura no debe
restringirse simplemente al cambio en el comportamiento de la difusiéon de las particulas,
sino también a la apariciéon de nuevos mecanismos, generalmente mas complicados que los
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que tienen lugar a bajas temperaturas [6]. Asi pueden tener lugar difusién entre capas,
produccién de addtomos, miltiples excitaciones, o creacién espontanea de vacantes [9]. Por
ejemplo, los fendmenos cooperativos pueden explicar la difusiéon entre capas, que reducen
de forma efectiva la barrera de potencial [10].

Una complicacién anadida es el prefactor D,. Contiene la contribucion entrépica del
substrato, que a su vez depende de la estructura del mismo. Debido en parte a la mayor
dificultad que entrana su estimacion correcta, su papel en los procesos de difusién ha sido
considerado por lo general menos importante que el de la energia de activaciéon. Ello a pesar
de las ocasiones en que se han dado a conocer valores del prefactor lejos de los comtinmente
aceptados [13]. D, depende mucho del sistema y del mecanismo concreto de difusién, por
lo que a menudo no es suficiente conocer sélo F 4 para describir correctamente la difusion
en un determinado sistema. Se ha descrito incluso la existencia de una correlaciéon entre
D, y E4 (ley de Meyer-Neldel) [12], asi como la importancia de incluir el efecto de las
vibraciones atémicas en ambos valores para describir correctamente la dependencia de la
difusién con la temperatura [11]. También se ha observado experimentalmente [13] que de
la interaccién adsorbato-substrato no sélo depende el valor de la energia de activacién, sino
también la existencia de correlacion entre saltos y el valor del factor pre-exponencial. En el
caso de interacciones débiles, se han detectado unos valores de D, extremadamente bajos.
Una interaccién fuerte, por el contrario, puede alterar localmente la estructura atémica
debajo de la especie bajo difusién [14], complicando sobremanera un tratamiento sencillo
del problema.

La aparicién de mecanismos complejos de difusion superficial no tiene lugar exclusi-
vamente cuando k7' se aproxima o es mayor que F4. Depende también de la estructura
superficial, con lo que es de esperar poder observar fendmenos asociados a unas determi-
nadas geometrias. Un ejemplo es el relativamente sencillo y bien conocido mecanismo de
intercambio en la difusiéon de adatomos, que se sabe que tiene lugar predominantemente
en las superficies (001) [15]. Otro ejemplo algo més complicado es el de la difusién de ca-
denas lineales (dimeros, trimeros, etc...) en las superficies reconstruidas (011) 2x1 (de oro
o platino), que tiene lugar anisétropamente a lo largo de los canales de la reconstruccién
mediante la subida y bajada a la misma de uno de los dtomos de la cadena [16, 17]. La
anisotropia y la puesta en marcha de mecanismos complejos de difusion, favorecidos por la
reconstruccién, se ha observado también en otros sistemas, como Au(111) [18], o Au(001)
[19].

Hasta ahora nos hemos referido principalmente a la difusiéon de adatomos o vacantes,
aunque el estudio de la migracién de sus agregados tiene una importancia tecnolégica
equivalente o superior al de los primeros. La complejidad que exponen sus procesos de
difusién (procesos a muchos cuerpos, deformaciones locales del agregado, dependencia de
su orientacién sobre el sustrato, interaccién con otros defectos del entorno, etc...) es muy
superior al de los defectos simples, por lo que muchos de los casos estudiados hasta ahora
han tratado de entenderlos desde el punto de vista de las simulaciones [20]. Como ejemplo,
se ha observado experimentalmente que el movimiento de las islas de addtomos en Cu(001)
tiene lugar principalmente por la difusién de vacantes entre ellas [21].

Esta dltima observacién guarda relaciéon con un tema que nos interesa especialmente,
y es el de la importancia de las vacantes en el transporte de masa en superficies. Esta
posee una contribucién mayor por parte de las vacantes si tanto la energia de formacién
como la de migracién son menores que en el caso del adatomo, lo cual parece ocurrir, por
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ejemplo, en Cu(001) [21, 22, 23]. Asi, en condiciones de equilibrio, el transporte de masa
en esta superificie estd controlado por las vacantes. Asi parecen también confirmarlo otros
recientes resultados experimentales [24], que muestran que la difusién en Cu(001) tiene
lugar por la migracién de una muy pequena concentraciéon de vacantes.

3.2 Resultados experimentales: defectos a bajas dosis

3.2.1 La superficie Au(001) reconstruida 5x20

Antes de proceder a exponer los resultados de las investigaciones de bombardeo iénico, es
fundamental entender con cierto detalle la superficie bajo estudio, Au(001)-5x20, ya que
los resultados dependen en buena parte de la peculiar reconstruccion que ésta adquiere, y
que también poseen las superficies Ir(001) y Pt(001).

Ya en 1965 Hagstrom y col. [25] observaron con difraccién de electrones de baja energia
(LEED) la aparicién de una periodicidad 5x1 superpuesta a la de la orientacién fcc(001)
que atribuyeron a una cierta estructura de dominios en la superficie limpia del platino. Po-
co después, Fedak y col. [26, 27] descubrieron el mismo diagrama de difraccién en Au(001),
resolviendo esta vez una periodicidad 5x20. Atribuyeron acertadamente este diagrama a
una capa hexagonal descansando sobre el substrato cuadrado, pero erréneamente pensa-
ron que estaba formada por impurezas. Estudios posteriores [28] estudiaron con detalle
este tipo de reconstruccion, demostrando que efectivamente la superestructura la forman
atomos del mismo metal, y que la periodicidad “larga” puede variar entre los tres metales
que reconstruyen de esta manera.

Fiorentini y col. [29] usaron calculos ab initio para estudiar los mecanismos de recons-
truccion de las superficies (001) de los metales de transicién 5d Ir, Pt y Au y de los 4d Rh,
Pd y Ag, demostrando que ésta es favorable inicamente para los primeros, mientras que
no lo es para sus vecinos isoelectronicos 4d. Existe un equilibrio delicado entre la energia
ganada procedente de la nueva simetria de la iltima capa hacia un empaquetamiento mas
denso y la energia perdida por la falta de registro entre la nueva capa hexagonal y el subs-
trato cuadrado. Este balance s6lo es favorable para los metales 5d, ya que su superficie
sufre una carga compresiva mucho mds alta que en los metales 4d. La alta tensién super-
ficial estd provocada una reduccién de carga en los orbitales d causada a su vez por una
fuerte hibridacién sp. La fuerte tendencia de los dtomos en la iltima capa a estrablecer
enlaces entre ellos y la inconmensuralibilidad y falta de registro entre las capas pseudohe-
xagonal y cuadrada confieren a la primera un cierto caracter flotante. De forma ilustrativa
(aunque poco rigurosa) se puede afirmar que los dtomos en la tltima capa tienen mayor
tendencia a coordinarse con los vecinos laterales dentro de la misma capa que con los ve-
cinos inferiores de la segunda, creando un cierto desacoplo entre ambos planos atomicos.
Veremos que este comportamiento tiene mucha importancia a la hora de explicar ciertas
observaciones detalladas més adelante. La falta de registro entre las dos ultimas capas
provoca la aparicién de la peculiar estructura de canales que mostramos en la figura 3.2,
con una periodicidad de 5x20. Un diagrama de difraccién LEED (figura 3.3) muestra la
periodicidad 5 del periodo corto de la reconstruccién, en este caso de nuestra muestra de
platino, asi como la simetria hexagonal de la 1iltima capa. La diferencia de altura entre las
partes altas y bajas de los canales de la reconstruccién proviene de las distintas posiciones
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Figura 3.2: Imagen de STM con resolucién atémica de la superficie Au(001) 5x20.
Destaca la fuerte corrugacién existente, en forma de canales que siguen una direc-
cién compacta (110) respecto del substrato con simetria cuadrada. Se observa que
la periodicidad corta de la reconstruccién con periodo n = 6 (en la direccién perpen-
dicular a la que siguen los canales), y la periodicidad larga con n = 25, que ocupa
aproximadamente todo el largo de la foto. Se puede observar también la simetria
hexagonal en las posiciones atémicas.
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Figura 3.3: Diagrama de difracciéon LEED de la superficie Pt(001) reconstruida,
para una energia de 200 eV. Senalamos algunos puntos principales asociados al subs-
trato con simetria cuadrada, a la vez que también se observan los puntos secundarios,
asociados a la reconstruccién y con periodicidad 1/5 respecto a la red principal (pe-
riodicidad 5 en el espacio real). Se ve que en la superficie de la muestra sélo existe
un dominio de la reconstrucciéon. A esta energia es observable un hexdgono formado
por los puntos mas brillantes. Refleja la simetria de la dltima capa.
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Figura 3.4: (83x83 nm?) Aspecto de la superficie Au(001) tras ser bombardeada
con una dosis ¢ =~ 0.05 MLT de iones Ar™ con una energia E = 600 eV. Aparecen dos
tipos de defectos. A: depresiones y B: dislocaciones en las lineas de la reconstruccion,
que generalmente aparecen agrupadas en pares con vectores de Burgers opuestos.

en las que descansan los diferentes atomos de la capa haxagonal sobre los dtomos de la
capa inferior con simetria cuadrada. Mientras algunos descansan en posicién top, otros
descansan en posicién hollow.

3.2.2 Observacion de los defectos tras el bombardeo iénico

En la figura 3.4 se muestra el aspecto de la superficie Au(001) tras ser bombardeada con
iones de baja energia (600 eV) a temperatura ambiente. La dosis recibida por la superficie
es aproximadamente 0.05 ML™, donde 1 ML™ equivale a un i6n incidente por cada dtomo
de la superficie. Los tinicos defectos visibles estdn marcados en la imagen con las letras A
y B, apareciendo como zonas ligeramente hundidas y con una anchura de un periodo corto
de la reconstruccién. Como veremos a continuacion, no son islas de vacantes.

e Depresiones:

Los defectos marcados como A en la figura 3.4 tienen forma alargada a lo largo de
la direccion de la reconstruccién, y los hemos denominado depresiones. Se observa
en algunos casos, especialmente en las depresiones mas alargadas, cierta relajacion
lateral en las lineas de la reconstruccién adyacentes.
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Figura 3.5: (50x54 nm?) Coexistencia de depresiones e islas de vacantes. En el
perfil de alturas relativas se observa que la depresién tiene una profundidad de tan
s6lo 0.6 A, mientras que la isla de vacantes, cuya anchura es también de un periodo
corto de la reconstruccién, tiene una profundidad de 2.0 A.

e Dislocaciones en las lineas de la reconstruccion:

Los defectos tipo B de la figura 3.4 tienen el aspecto de dislocaciones en las lineas de la
reconstruccién, y suelen estar agrupadas formando pares de dislocaciones con vectores
de Burgers opuestos. Efectivamente, se observa como una linea de la recostruccién
se corta en un punto, y las lineas laterales adyacentes se cierran progresivamente
sobre ese punto tras sobrepasarlo, de forma andloga a lo que ocurre con los planos
atémicos alrededor de una linea de dislocacién.

La longitud de estos defectos varia, pero su profundidad, medida con el STM, es constante
y de 0.6+£0.1 A. Se podria objetar que, al ser defectos estrechos, la punta del microscopio
no penetra plenamente, otorgando una profundidad menor que la que realmente pudieran
tener. Esta objeccién queda anulada al observar que bajo dosis de irradiacién similares,
las depresiones coexisten con alguna isla de vacantes de la misma anchura (figura 3.5),
marcéndose para esta dltima una profundidad de 2.0 A.

Por otro lado, no cabe esperar que estos defectos observados a muy bajas dosis sean
producto de impactos individuales pues, por lo senalado en el apartado anterior, cada i6n
con una energia de 600 eV es capaz de producir un méximo de 3 o 4 pares de defectos
puntuales, incluso antes de su posible recombinaciéon. Viendo el tamano de los defectos
generados parece claro que éstos son mas bien el resultado de la agregacién de defectos
individuales creados por varios impactos. A esta misma conclusion se puede también llegar
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tras la realizacién posterior de experimentos de bombardeo i6nico sobre Au(001) a baja
temperatura [32]. Al inicio de estas observaciones (también llevadas a cabo a baja tempe-
ratura, Ta80 K) sélo son visibles unas pequenas manchas que en cierto modo recuerdan a
depresiones cortas. Pero al cabo de varias horas de toma de imagenes continuadas, tras la
elevacién gradual de la temperatura de la muestra unos pocos grados y la méas que proba-
ble influencia de la punta en la movilidad de los defectos, aparecen ya depresiones largas,
similares a las que observamos a temperatura ambiente.

Es necesario senalar que bajo una energia de 600 eV no observamos islas de addtomos,
mientras que otros experimentos bajo condiciones similares han identificado la existencia
conjunta de islas de adatomos y de vacantes, Asi, experimentos de bajas dosis de bombar-
deo con Art a 600 eV sobre Cu(001) a temperatura ambiente [30] han observado ambos
tipos de defectos, al igual que sobre Pt(111) a temperaturas inferiores a 550 K [31], tam-
bién con bajas dosis de Ar™ a 600 eV. Se ha observado incluso que en Al(111), a bajas
dosis y energias de bombardeo, se forman exclusivamente islas de addtomos [3].

Concluyendo esta seccion, podemos afirmar que una muy baja dosis de irradiacion con
iones de baja energia sobre la superficie Au(001) genera un nuevo tipo de defectos que
no son las comunmente observadas islas de vacantes, y que seguramente provienen del
resultado de la agregacién de defectos individuales generados por varios impactos iénicos.

3.3 Simulacion de adatomos

Ya dijimos en algin momento que durante algin otro experimento de bombardeo iénico
bajo condiciones similares, otros autores han observado [30] la produccién, ademds de
islas de vacantes, de islas de addtomos. Esto no ocurre en nuestros experimentos. La
inexistencia de islas de addatomos puede explicarse fundamentalmente por tres razones:

1. Por la rapida migracion y posterior aniquilaciéon de los adatomos en los escalones
superficiales, antes de que nucleen en islas que comiencen a crecer.

2. Por la recombinacién directa de los addtomos con las vacantes, también generadas
en las proximidades del impacto idénico.

3. Por 1ultimo, existe la no despreciable posibilidad de la reincorporacién del addtomo
a la capa hexagonal, que lo absorbe, sin la necesidad de que éste se recombine direc-
tamente con una vacante. Debido al cardcter flotante y a la inconmensurabilidad de
dicha capa, a ésta le puede resultar energéticamente favorable incorporar adatomos.
Esta posibilidad cobra importancia si en las proximidades existe alguna vacante y la
densidad atomica de la capa ademas se ha visto reducida. En este caso, se trataria
de una recombinacién indirecta addtomo-vacante.

Para contrastar esta 1ltima posibilidad, hemos realizado simulaciones de dindmica mo-
lecular, estudiando el comportamiento de los adatomos en la superficie del oro. Estas
simulaciones se han realizado en una superficie relajada Au(001), sobre la cual se han
depositado varios adatomos. Tras una relajaciéon inicial de la celda de simulacién a tem-
peratura cero, minimizando la energia del sistema, comienza la dinamica a 400 K. El
resultado es inmediato: los adatomos son inestables e inmediatamente se sumergen en la
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Figura 3.6: Simulacién de addtomos sobre la superficie reconstruida Au(001) a una
temperatura de 400 K. Cuatro addtomos se colocan sobre la supericie relajada. De
inmediato, éstos se hunden: dos de ellos en la capa hexagonal, y los otros dos entre
la capa hexagonal y la siguiente con simetria cuadrada (por lo que no son visibles
en la imagen). Los dos hundidos en la capa hexagonal se difunden a gran velocidad
a lo largo de la fila compacta, siguiendo la direccién de la reconstruccién, mediante
procesos de intercambio. Se puede observar que la configuracién que adquiere el
intersticial es la de un crowdion (ver texto).
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Figura 3.7: Aspecto de la superficie Au(001) a 7' ~ 90 K tras ser bombardeada
a esa misma temperatura. La dosis de iones es equivalente a la necesaria para
obtener depresiones a temperatura ambiente. Sin embargo, s6lo se observan pequenas
manchas (que recuerdan a depresiones cortas) y alguna dislocacion suelta. Tampoco
hay islas de adatomos. De la referencia [32].

capa hexagonal e incluso por debajo de ella, entre la dos ultimas capas, en forma de in-
tersticiales. Concretamente, en las imagenes mostradas (Fig. 3.6), de los cuatro addtomos
colocados sobre la superficie, dos de ellos se incorporan a la capa hexagonal y otros dos se
sumergen entre las dos dltimas (por ello no son visibles en las imdgenes mostradas en la
figura 3.6, pero si lo son visualizando las capas aisladamente). Estos resultados parecen
sugerir que la aniquilacién de los adatomos generados durante el bombardeo puede venir
por la incorporacién directa de los mismos a la capa hexagonal, sin la necesidad de que se
recombinen con las vacantes también generadas. Esta posibilidad cobra mayor relevancia
si en el entorno del addtomo la densidad atémica superficial se ha visto reducida por la ge-
neracién adicional de vacantes durante el impacto idnico. Este proceso podria considerarse
como una recombinacién adatomo-vacante indirecta, de largo alcance.

Posteriormente se han realizado experimentos de bombardeo iénico a baja temperatura
sobre Au(001) [32], para tratar de frenar la difusién. Asi nos podemos hacer una mejor
idea del comportamiento de los defectos generados por la colisién antes de su posible
recombinacién o aniquilaciéon. En ninguno de estos experimentos, realizados entre 1" ~ 80
Ky T =~ 100 K, se observan islas de adatomos. En la imagen 3.7 se observa la superficie
Au(001) a T ~ 90 K tras el bombardeo a esa misma temperatura, aproximadamente. La
dosis i6nica es equivalente a la necesaria para conseguir depresiones a temperatura ambiente
(de hecho, tras varias horas tomando imédgenes de la superficie, con la suave y gradual
elevacién de la temperatura de la muestra y, principalmente, por la mas que probable
influencia de la punta, acaban apareciendo depresiones alargadas, con una aspecto muy
similar al que encontramos en los experimentos a temperatura ambiente). En la imagen 3.7
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aparecen repartidos por la superficie defectos con un aspecto similar a agujeros o pequenas
depresiones, probablemente formadas por unas pocas vacantes. Aunque pueden también
ser el producto de la difusién de varios defectos puntuales, no han llegado ni mucho menos
al estado observado tras bombardear a temperatura ambiente, con depresiones mucho mas
largas. No se observa tampoco la existencia de islas de adatomos. La energia de difusion
de addtomos de oro sobre Au(001) reconstruido ha sido estimada experimentalmente en
E4 =~ 0.2 eV [34]. Suponiendo un prefactor vibracional de frecuencia de intentos v, ~
103571, podemos calcular la frecuencia de saltos como v = v, exp(—FE4/kT), obteniendo
v = 0.04 — 80 s~! para el rango de temperaturas T = 70 — 100 K. La distancia media
recorrida por una especie difundiéndose siguiendo un camino aleatorio y sin correlacion
entre sus saltos es R?> = NI?, donde N es el niimero total de saltos y I la longitud de cada
salto. Entre la generacion de los adatomos y las primeras observaciones experimentales
puede transcurrir a lo sumo una hora. Asi, finalmente estimamos que un adatomo recorre
en promedio R ~ 10 — 10* A en el rango de temperaturas antes mencionado (T'=70-100

Vemos que este margen de temperaturas es suficientemente amplio como para que
no podamos asegurar que los addtomos, en el momento de la observacion con el STM,
se deban encontrar en las proximidades del impacto durante el que presumiblemente se
generaron, tal y como se detecta en otros experimentos [4], también realizados a baja
temperatura (aunque en sistemas con una energia de activacién algo mayor que la de
nuestro sistema). No podemos por lo tanto asegurar que los addtomos no hayan podido
migrar a una cierta distancia del punto del impacto i6nico. Si que podemos sugerir, sin
embargo, que la difusion es suficientemente lenta como para poder esperar que no todos
los adatomos lleguen a aniquilarse en los escalones. Mas bien esperariamos que durante su
difusién se encontraran varios entre si y formaran el niicleo estable de una isla. A las bajas
temperaturas a las que se han realizado estos experimentos esperariamos una densidad no
despreciable de islas de adatomos. Como éste no es el caso, la hipétesis mas probable que
explique la inexistencia de islas de addtomos es la recombinacién de éstos en la superficie,
ya sea con las vacantes también generadas o directamente hundiéndose en el substrato,
como de hecho parecen sugerir las simulaciones de dindmica molecular.

El fenémeno de incorporacion de adatomos al substrato es bien conocido en otros
sistemas, siendo uno de los mas estudiados el de una monocapa de cobre sobre la superficie
Ru(0001). Tras crecer la monocapa y calentar, se observa que la estructura estable es la de
una monocapa pseudomorfica de Cu sobre el substrato Ru(0001), con su mismo pardmetro
de red. Pero la evaporacion posterior de cobre no genera islas de adatomos, sino que
éstos se incorporan a la monocapa ya existente de cobre, con la consiguiente generacién de
dislocaciones de desajuste que tiene lugar por la diferencia de pardmetros de red entre el
substrato de Ru y las regiones de la monocapa de Cu donde se incorporan los adatomos
[33]. De ello se deduce que en este sistema es energéticamente favorable la incorporacién
al substrato (de cobre, en este caso) de addtomos del mismo elemento, a pesar de no ser
ésta la situacién termodindmicamente més estable. Este puede ser también el caso de la
superficie Au(001) para con adidtomos de oro.
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3.3.1 Mecanismos de difusion de los adatomos

Aunque es necesario realizar un mayor numero de simulaciones para obtener una mejor
estadistica, parece que la difusién de los addtomos de Au sobre Au(001) muestra dos ca-
racteristicas importantes. Por un lado, la difusién es anisétropa, a lo largo de la direccion
de la reconstruccién. Este es una conclusion a la que se ha llegado también en otros tra-
bajos de difusién sobre el mismo sistema o similares: Au/Au(001)[34], Pt/Pt(001)[16] y
Fe/Au(001)[35]. Por otro lado, los addtomos incorporados a la capa hexagonal adquieren
una especial configuracién al convertirse en intersticiales: la de un crowdion. Este es un me-
canismo de difusién (o también una configuracién estructural) que consiste en la alineacién
de varios dtomos (incluido el intersticial) a lo largo de una direccién cristalografica com-
pacta. Las posiciones de estos atomos estan relajadas respecto a las posiciones originales
en la red sin deformar, para acomodar al intersticial adicional. Esta tipo de configuracio-
nes poseen una energia de activacion para la difusion generalmente baja, lo que también
parece cumplirse en nuestro caso. Ello se deduce directamente de la gran velocidad a la
que se desplaza el intersticial (o més bien el centro de masa del crowdion) en el corto
tiempo transcurrido durante la simulacion. Las filas compactas de la superficie funcionan
como canales donde se libera y propaga la tensién compresiva generada por el intersticial.
Se trata éste de un ejemplo muy claro de mecanismo de difusién complejo y propio de
una determinada superficie, tal y como comentdbamos en el apartado 3.1.2. Da lugar a
difusién a largo alcance, mediante el movimiento cooperativo de grupos de atomos, cuyo
origen se encuentra, como cabria haber esperado, en la peculiar estructura de la superficie
reconstruida Au(001).

3.4 Simulacion de vacantes superficiales

Como ya vimos en un apartado anterior, un ién Ar* con 600 eV de energia genera, a
lo sumo, unos pocos defectos puntuales en una regién muy cercana a la superficie. Las
estimaciones sugieren el desplazamiento de sus posiciones de equilibrio de unos 4 dtomos
como maximo, de los cuales 2 son emitidos al exterior del s6lido. Y estos defectos aparecen
en la ultima o ultimas capas antes de su posible recombinacidn.

El tamano medio de las depresiones aparecidas tras el bombardeo requiere que pro-
vengan de la aglomeracién por difusién de varios defectos puntuales. Es decir, no pueden
ser el resultado de colisiones puntuales. Es por ello que hemos analizado la energética y
dindmica de las vacantes en la superficie bajo estudio con simulaciones atomisticas. Estas
deberian aclararnos cudl es el origen de la estructura de las depresiones desde su origen.
En primer lugar estudiaremos la energia de las vacantes en la superficie Au(001), que ve-
remos enseguida que depende de sus posiciones, ya que éstas no son equivalentes dentro
de la celda 5x20. Para ello hemos partido de una celda de simulacién con un tamano 4x1
(en unidades de la celda unidad 5x20), y con 7 planos atémicos en la direccién z, con
un total de 5600 dtomos. Para evitar efectos de superficie del lado inferior, las posiciones
atomicas de las dos ultimas capas atémicas se mantienen fijas. Se relajan las posiciones
atémicas calentando iniciamente todo el sistema a 600 K y enfriando lentamente. Tras una
minimizacién final de la energia potencial podemos suponer que los 4&tomos se encuentran
en sus posiciones mas estables. Una vez llegados a este punto calculamos la energia total
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Figura 3.8: Esquema de las energias evaluadas durante el proceso de formacion
de una vacante bajo el modelo de potencial interatémico glue. La retirada de un
dtomo del sistema eleva la energia potencial total de éste (inicialmente Uy) una
cantidad U}V, que se reduce a Uy, si se deja relajar minimizando la energia total
del sistema. Las flechas curvas indican tres procesos: el de construccién del sistema
(a), el de extraccién del dtomo (b), y el de relajacién del sistema (¢). Por otro lado,
en la columna 2, se muestra otra posible interpretaciéon de la energia de la vacante
antes de relajar (UJ7.), como suma de la energia de cohesién del 4tomo extraido del
sistema y la energia de los enlaces rotos entre dicho 4tomo y sus vecinos.
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Figura 3.9: Topografia (izquierda) y energia de las vacantes (derecha) en la misma
regién de la superficie Au(001) simulada con el potencial glue. Ambas representacio-
nes usan escala de grises. En el caso de la topografia, los 4tomos mas claros son los
mas altos. En la figura de las energias, los circulos més claros representan el lugar
en el que las vacantes tienen menor energia. Esta clara la correlacion: las vacantes
en las posiciones mds altas (situadas en general a lo largo de la parte elevada de la
reconstruccién) son las que tienen menor energia.

del sistema, Uy, que para el modelo glue no es mas que la suma de la energia potencial
de todos los atomos que componen la celda de simulacion:

Utot = Z Uz (39)

donde U; se puede identificar con la energia de cohesién del atomo en cuestién. En el
esquema de la figura 3.8 se representa U, mediante el proceso a, como proveniente de la
construccién de la celda de simulacién. Para calcular la energia de una vacante, se extrae
el 4tomo correspondiente de la celda de simulacién (proceso b de la figura 3.8) y se evalia
la nueva energia del sistema U, 4. La diferencia entre la energia de la celda con y sin el
atomo nos da la energia de la vacante antes de la relajacion de sus vecinos, y que hemos

llamado energia de vacante no relajada U}/

U:;Zc = Unueva - Utot (310)
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Después se dejan relajar las posiciones atémicas ante esta nueva configuracién, lo que
se representa como el proceso c. Finalmente, la energia de la vacante, resultado de la
relajacién, se define como

Upae = Uy — Upe (3.11)
donde U,;, es la energia de relajacién del sistema. En la columna 2 del esquema 3.8 se
muestra otra posible interpretacién a la energia de la vacante antes de su relajacién U....
Es posible identificar en ella dos contribuciones. En primer lugar, la energia de cohesién
del dtomo extraido del sistema (U,yp), v en segundo lugar, la energia de los enlaces rotos
con los vecinos del entorno (Uyec)-

En la figura 3.9 mostramos los resultados de las simulaciones la topografia superficial,
repersentando la altura, como es habitual, en escala de grises. Se observa la peculiar
estructura de los canales de la reconstruccién 5x20, reproduciendo aceptablemente la ima-
gen experimental de la misma. Por otro lado, en la figura se representa la energia de las
vacantes, U,q., también en escala de grises. Esta vez la escala se encuentra ajustada entre
los valores inferior y superior de las energias de las vacantes. Hay que destacar la notable
variacion de la energia de las vacantes en funcién de su posicién exacta en la superficie.
Mas concretamente, se observa que las vacantes situadas en las posiciones mas elevadas de
la superficie (generalmente en la parte més alta de la reconstruccién) tienen en promedio
menor energia que el resto. Mds adelante veremos que esto tiene consecuencias profundas
en los procesos de difusién de las vacantes en esta superficie.

3.5 Difusion de vacantes

En este apartado combinaremos resultados de dinamica molecular y observaciones expe-
rimentales con las que hemos tratado de entender como es la difusién de las vacantes en
la superficie Au(001) para con ello interpretar la generacién y naturaleza de los defectos
observados. Veremos que las simulaciones de dindmica molecular ofrecen unos resultados
que, si bien no podemos inferirlos de manera directa con las observaciones, si que podemos
concluir que éstas son perfectamente compatibles con las simulaciones e incluso sugieren
fuertemente los mismos resultados.

3.5.1 Simulaciones

Una vez que sabemos que la energia de las vacantes en la superficie Au(001) depende de
su posicion exacta en ésta, procederemos a estudiar cual es su dindmica. Ya mencionamos
en el apartado anterior que la imposibilidad de que las depresiones provengan de colisiones
i6nicas individuales hace que la difusién de los defectos puntuales juegue un papel deter-
minante en la configuracién final de los defectos observados. Por ello la hemos estudiado
realizando varias simulaciones de dindmica molecular a distintas temperaturas, entre 600
y 800 K. El limite inferior de estas temperaturas lo marca el coste computacional. La
difusion de las vacantes a una tamperatura més baja de 600 K es demasiado lenta como
para poder observar los procesos en un tiempo razonable. En cambio, a temperaturas
mayores de 800 K, se genera cierto desorden estructural que impide seguir con claridad los
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fenémenos de difusién. Asi mismo, pueden generarse espontdnemente otras vacantes dis-
tintas de las colocadas inicialmente. Es por tanto un equilibrio entre el coste computacional
y la observaciéon “limpia” de los procesos de difusién lo que abre ese pequeno margen de
temperaturas senaladas. El sistema inicial, compuesto por varios miles de atomos, consta
de una celda de simulacién con la superficie reconstruida. Antes de comenzar la simula-
cion, se colocan varias vacantes en la superficie, distribuidas de forma aleatoria en la capa
hexagonal. La evolucién temporal del sistema se muestra en la figura 3.10. Se observan
dos pasos bien definidos.

1. Migracién de las vacantes a posiciones de minima energia: En un primer
lugar, las vacantes suben a la parte mas alta de la reconstruccion, lo que se explica al
tener éstas una menor energia en dicho lugar, como ya hemos demostrado y discutido
en el apartado anterior. Todas las vacantes se sitiian en estos puntos en tiempos
relativamente cortos, en comparacién con la duracion total de la simulacion.

2. Difusidn anisétropa: Tras situarse en estos puntos de minima energia, las vacantes
se difunden anisétropamente siempre a lo largo de la direccién de la reconstruccién.
De entre todas las simulaciones realizadas no hemos llegado a observar saltos de las
vacantes entre una fila de la reconstruccién y la adyacente.

Es facil imaginarse que, tras el encuentro de varias vacantes y la formacién de un nicleo
estable, la posterior incorporacién de nuevas vacantes dard lugar a una fila de las mismas.
Por ejemplo, en la figura se observa cémo dos vacantes migran para coalescer y formar
una divacante. De hecho, la difusién anisétropa de addtomos en las superficies Au(001)
y Pt(001) ha sido puesta de manifiesto [34]. Hemos realizado simulaciones similares con
divacantes y trivacantes, pues es posible que éstas también también puedan ser generadas
durante el bombardeo. Aunque en los tiempos de simulacién limitados de que disponemos
no hemos observado procesos de difusién de dichos defectos (probablemente debido a la
mayor energia de activacién requerida), si que suben, al igual que las monovacantes, a la
parte mas alta de la reconstruccién. Ademas, los resultados, tanto para monovacantes como
para divacantes y trivacantes, son cualitativamente similares a las diferentes temperaturas
a las que hemos realizado las simulaciones.

Concluyendo este apartado, diremos que las simulaciones ofrecen como resultado que la
peculiar reconstruccién de la superficie Au(001) da lugar a que la difusién de las vacantes
sea anisétropa a lo largo de la direccion de la reconstruccion.

3.5.2 Observaciones experimentales

Para encontrar indicios claros del caracter anisétropo en la difusion de las vacantes, pode-
mos analizar la distribucién de los defectos en la superficie. En la imagen 3.11 se muestra el
estado de la superficie tras ser bombardeada con una dosis algo mayor que la que produce
unicamente depresiones. En este momento no nos preocupa el origen y caracter de las
depresiones ni su evolucién posterior, que ya discutiremos detalladamente en los capitulos
siguientes. Para lo que nos interesa en este momento, diremos que los defectos que aparecen
en la imagen son pricipalmente islas de vacantes. Estas aparecen en un estado posterior
al de las depresiones y evidentemente, también provienen de la difusiéon y aglomeracion
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Figura 3.10: Simulacién de dindmica molecular de difusién de vacantes en la super-
ficie reconstruida Au(001). El cuadrado blanco es una referencia fija. Se muestran
tres pasos de la simulacién. En el estado inicial (a), las vacantes han sido distri-
buidas en diferentes puntos de la superficie antes del comienzo de la simulacion.
Poco después (b), las cuatro vacantes han acabado migrado a la parte més alta
de la reconstruccién. Finalmente (c), se observa como las vacantes de nuevo han
difundido, pero siempre a lo largo de la direccién compacta de la reconstruccién.
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Figura 3.11: Imagen de STM de gran escala donde observamos la distribucién de
islas de vacantes. La reconstruccién sigue la direccién de los escalones predominantes.
Se observa que en la misma direccién de la reconstruccién podemos encontrar islas
de vacantes muy cercanas a un escalén. Por el contrario, existen zonas alrededor de
los escalones perpendiculares a la reconstruccién (algunas sefialadas con flechas) que
no tienen islas de vacantes. La existencia de estas zonas desnudas son compatibles
con un modelo de difusién anisétropa de vacantes.

de vacantes. Lo primero que llama la atencién es su forma alargada (ver por ejemplo la
figura 5.1). Existen varias causas que podrian facilitar esta morfologia, por ejemplo si la
energia de incorporaciéon de una vacante al borde de una isla dependiera de la direccién
cristalografica de dicho borde. En efecto, en la direccién de la reconstruccién el borde de la
isla sigue una direccion cristalografica compacta, mientras que el borde perpendicular tiene
kinks. Esto facilitaria la incorporacion de vacantes a este ultimo borde frente al primero,
lo que le haria crecer mas rapido y la forma de la isla seria alargada. Argumentos similares
podrian esgrimirse en caso de que la energia de difusion de una vacante a lo largo del bor-
de de la isla también dependiera de la orientacion de éste. Pero principalmente queremos
recalcar que esta morfologia es perfectamente compatible con la difusién anisétropa de las
vacantes, y probablemente es ésta la que ofrece la explicacién mas sencilla.

Otra observacion interesante es el hecho de que la distancia media de una isla de
vacantes a un escalon es mayor en la direccién paralela a la reconstrucciéon que en la
perpendicular (ver figura 3.11). En efecto, se observan zonas desnudas, sin islas de vacantes,
en la direccién perpendicular a los escalones. También existen varias explicaciones que
justifican estas observaciones, una de ellas podria ser la no despreciable energia elastica de
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interaccién entre escalones paralelos, de manera que de forma efectiva las islas cercanas
a los escalones se vieran atraidas por éstos y finalmente aniquiladas. Pero de nuevo, la
explicacién més sencilla es que éste es el comportamiento esperado en caso de ser la difusién
anisétropa, pues las vacantes, que migran preferentemente en una direccion, se incorporan
(y aniquilan) al llegar al escalén perpendicular a dicha direccién. De hecho éste aparece
rugoso en la imagen debido a la incorporacién de las vacantes.

En resumen, observamos experimentalmente una morfologia que, si bien puede admitir
otras interpretaciones, sugiere fuertemente que la difusién de vacantes en la superficie
Au(001) es anisétropa, tal y como muestran las simulaciones de dindmica molecular.

3.6 Simulacion de la formacion de una depresién

La observacién, discutida en apartados anteriores, de que las vacantes superficiales en
Au(001) se difunden siguiendo la direccién de la reconstruccién veremos ahora que tiene
una importancia primordial a la hora de discutir el origen y naturaleza de las depresiones.
Las vacantes, tras migrar a la parte mas alta de la corrugacion de la reconstrucciéon 5 x 20,
como ya hemos visto, se difunden a lo largo de la direccién de ésta tltima. Aunque no hemos
realizado simulaciones de dindmica molecular para observar la agregacion y formacion de
tales filas de vacantes por requerir este proceso un tiempo de cdlculo fuera de nuestro
alcance, es perfectamente razonable deducir que tras la formacién de un nicleo estable, la
llegada de nuevas vacantes hara formar una fila de éstas.

Las siguientes simulaciones que hemos realizado han partido de la superficie relajada,
sobre la que se ha colocado una fila de vacantes en la parte mas alta de la reconstruccion,
lugar de minima energia. La simulacién de dindmica molecular ofrece entonces un resultado
inmediato. La fila de vacantes, que resulta ser muy inestable, colapsa. El esquema 3.12
muestra ademas el detalle fundamental del proceso: la formacion de dos dislocaciones en
los extremos de lo que fue inicialmente la fila de vacantes. Mediante la construccion del
correspondiente circuito de Burgers se obtiene que sus vectores son opuestos, por lo que se
trata mds concretamente de un dipolo de dislocaciones. Existe una clara analogia (como
discutiremos en el préximo capitulo) entre este proceso y el colapso de un disco de vacantes.
Este fenémeno, bien conocido, tiene lugar en el interior de un cristal, y da lugar a un lazo
de vacantes. Una imagen simulada de una depresidon (fig. 3.13) muestra la gran similitud
entre ésta y las imagenes experimentales (fig. 3.4), mds atin cuando la profundidad del
defecto simulado coincide con la de 0.6 A de las anteriores. Proponemos, por lo tanto, que
las depresiones son dipolos de dislocacién bidimensionales, resultado de la agregacion de
vacantes en forma de filas colapsadas.

3.6.1 Caracter bidimensional de las dislocaciones en las depresiones

Queremos resaltar la diferencia existente entre estos defectos bidimensionales y otros ti-
pos de dislocaciones, como las llamadas de desajuste (o misfit dislocations). Entendemos
que estas ultimas, a pesar de encontrarse en la superficie (a veces tras crecer una tnica
monocapa de material), no son bidimensionales. Asi, tanto en sistemas heteroepitaxiales
(como el anteriormente mencionado Cu/Ru(0001)) como homoepitaxiales (Au(111)), las
dislocaciones de desajuste aparecen como resultado de la diferencia entre los parametros
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Figura 3.12: Estrutura de una depresion. Las vacantes, al difundirse

anisétropamente a lo largo de la parte mds alta de la reconstruccién, forman fi-
las (izquierda). Pero éstas, gracias al desacoplo estructural entre la capa hexagonal
y la capa cuadrada, son inestables. Por ello se encuentran colapsadas lateralmente,
dando lugar a una dislocacién en cada uno de sus extremos: nos encontramos con
un dipolo de dislocaciones (derecha). El cardcter bidimensional de estas disloca-
ciones viene por encontrarse éstas inicamente en la capa hexagonal, sin penetrar en
el substrato.
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de red de los 4tomos de la tltima capa y del substrato. La tensién eléstica se libera, por
lo general, con la creacién de dominios superficiales fcc y hcp, separados por lineas de
dislocacion parciales de Shockley, que corren paralelas a la superficie, y cuyo nicleo se
haya situado entre las dos tltimas capas [36]. Al poseer estas dos capas atémicas la misma
simetria (hexagonal), ambas participan en la existencia de la dislocacién. Dicho de otro
modo, cuando se habla de la existencia de una dislocaciéon de desajuste en una monocapa
externa, es en relacion a la segunda capa, y con referencia a la estructura de ésta y a la
capa inmediatamente inferior, discernimos si los atomos se encuentran en posicion fcc o
hep, y por lo tanto podemos conocer la posicion y direccién de las dislocaciones parciales.

En nuestro caso, por el contrario, las dos tultimas capas tienen distinta simetria: una
cuadrada y la otra hexagonal. La intercara entre ambas puede considerarse como una
frontera entre dos granos con distintas orientaciones, y es por cierto el lugar donde puede
terminar una linea de dislocacion. Asi, en el caso de las dislocaciones que vemos en los
extremos de una depresion, podemos afirmar que sélo estdn en la tltima capa hexagonal,
que no penetran en el substrato ni éste es necesario para justificar su existencia. Otra
diferencia de caracter fundamental es que no poseen linea, pues su dimensién es cero.
Es decir, si una dislocacién en el volumen es un defecto lineal (justamente el borde del
semiplano atémico extra), en nuestro caso las dislocaciones son defectos puntuales. Una
dislocacion bidimensional es el punto donde acaba la linea atémica extra.

El hecho de que estas dislocaciones sean bidimensionales tiene gran importancia en
si, pues, por lo que sabemos, es ésta la primera evidencia directa de la existencia a nivel
atémico de tales tipos de defectos. Si bien se han obtenido pruebas experimentales indi-
rectas del papel de estas dislocaciones en transiciones de fase de gases nobles fisisorbidos
sobre grafito [37], no conocemos observaciones directas de las mismas. Como se indicé en
el capitulo introductorio, este tipo de dislocaciones han recibido mucha atencién por ser
consideradas las promotoras de las transiciones de fase sélido/liquido en sistemas bidimen-
sionales, gracias a que son excitaciones de baja energia (como las vacantes en el volumen
y bien al contrario que las dislocaciones tridimensionales). Pensando en la aplicabilidad
de estas teorias a nuestro caso, es importante senalar que, aunque si podemos afirmar
que las dislocaciones son bidimensionales, no podemos decir lo mismo del sistema en el
que se encuentran. Evidentemente, el plano atémico hexagonal no es puramente 2D, pues
no podemos ignorar el papel que juega el substrato cuadrado (a pesar de encontrarse es-
tructuralmente algo desacoplado de él). Pese a esta objeccién, creemos que la superficie
Au(001) reconstruida puede ser un sistema ideal para probar las teorias de fusién en dos
dimensiones, o cualquier otra relativa a las dislocaciones 2D, o para al menos averiguar
cuanto se asemeja su comportamiento al esperado en sistemas puramente bidimensiona-
les. Las dislocaciones bidimensionales, tal y como veremos en el siguiente capitulo, son
defectos intrinsecos a la superficie Au(001) recontruida, independientemente de su forma
de generacién. Existe ademas una ventaja adicional, que es la relativa facilidad con la que
se prepara este sistema.

3.7 Mecanismos de difusion de vacantes

Hasta ahora no nos hemos detenido a estudiar cudles son los mecanismos de difusién de
vacantes en la superficie Au(001). Hemos obtenido como resultado que éstas siempre se
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Figura 3.13: a: Imagen simulada de una depresion, obtenida mediante dindmica
molecular y fruto del colapso de una fila de vacantes colocada inicialmente en la
superficie. b: Simulacién de dos dislocaciones bidimensionales, también mediante
dindmica molecular. Resulta de la disociacién de una depresion por el deslizamiento
de una de las dos dislocaciones (la inferior en el caso de esta figura) hacia la fila de la
reconstruccion adyacente. Este defecto corresponde a un defecto tipo B de la figura
3.4.
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Figura 3.14: Observacién de un proceso de difusién de una vacante en la superficie
Au(001) captado durante una simulacién de dindmica molecular. En las imédgenes
se muestran los estados inicial, intermedio y final. Se trata de un proceso de salto
simple (hopping), consistente en la migracién de un addtomo hacia una posicién
vacante adyacente. Asi, ésta salta una posicién interatémica en direccién contraria.
Tal y como se discute en el texto, se trata de un proceso de difusién sencillo, con una
trayectoria bien definida, y sin involucrar mucho desorden en las posiciones atémicas
adyacentes.

desplazan anisétropamente en la direcién paralela a la de la reconstruccion, sin importarnos
como lo hacen. Pero ya discutimos en un apartado anterior que un analisis detallado de
los mecanismos de difusién ofrece un mejor control de los procesos fisicos que involucran
el movimiento de distintas especies.

Veremos enseguida que nuestros resultados muestran unos interesantes fenémenos de
difusién en la superficie Au(001) reconstruida. Uno de ellos, como ya hemos visto, es
la migracion de los adatomos, que se hunden en el substrato y se mueven en forma de
crowdiones a lo largo de las filas compactas (110) paralelas a la reconstruccién. De esta
manera la difusién es a largo alcance. Otro resultado ya discutido es la anisotropia que
muestran en su difusiéon tanto los addtomos como las vacantes, también a lo largo de
dichas direcciones. A continuacién mostraremos que las vacantes también exhiben una
cierta complejidad durante su desplazamiento por la superficie. Por procesos complejos
entenderemos:

e Procesos en los que estan involucrados varios atomos.
e Procesos en los que existe una cierta cantidad de desorden.
e Procesos con caminos de difusién no muy bien definidos.

Podemos clasificar los principales mecanismos de difusién de vacantes en la superficie
Au(001) como se muestra a continuacién:

e Salto simple (figura 3.14): Este es un mecanismo de difusién sencillo, mediante el
cual la vacante migra cuando es ocupada por un atomo de una posiciéon contigua.



3.7 MECANISMOS DE DIFUSION DE VACANTES 67

v i A
ot ity A A AAL A AL A

Figura 3.15: Proceso de difusién cuyo estado intermedio es un dipolo de dislocacién,
tal y como se muestra en la imagen aumentada de la figura central. KEste paso
intermedio involucra mds desorden en el entorno de la vacante que el proceso de
salto simple de la figura 3.14. Tras la formacién y destruccién del dipolo, la vacante
acaba migrando una posicién hacia la izquierda.

Tal y como se observa durante la simulacion, tiene una trayectoria bien definida y
no genera mucho desorden en su entorno.

e Dipolo de dislocacién intermedio (figuras 3.15 y 3.16): Las vacantes toman
regularmente la forma de pequenos dipolos de dislocacién bidimensionales. Esta
especie de excitaciones pueden en algin caso dar lugar a un proceso de difusién, como
se muestra en la figura 3.15. Se puede decir que el dipolo es el estado intermedio
del proceso de difusién. Se muestra un esquema del dipolo intermedio en la figura.
Otro fenémeno relacionado aparece en la figura, donde dos monovacantes migran y
forman una divacante, habiéndose formado un dipolo en la fase intermedia.

e Deslocalizacién de la vacante (figura 3.17): A veces una vacante desciende de
su posicion en la parte superior de la reconstruccién hasta el fondo de ésta, donde
se deslocaliza. Esto significa que su posicién no esta bien definida, que se encuentra
extendida, y su volumen es compartido por varios atomos de la superficie, de for-
ma analoga a lo que ocurre con los intersticiales que adquieren la configuracién de
crowdiones discutida en un apartado anterior. De hecho, la relajacién de la tension
producida por la vacante tiene lugar a lo largo de la misma direccién cristalografica
compacta. Observamos en las simulaciones que la vacante, mientras se encuentra en
la parte baja de la reconstruccién, puede cambiar su estado entre el deslocalizado
y el localizado, a la vez que se difunde rdpidamente a lo largo de la direccién de
la reconstruccién hasta que finalmente vuelve a subir a lo alto de la reconstruccion.
Mediante este proceso una vacante puede, en un tnico proceso de difusién, migrar
varias distancias atémicas, una vez mas de forma similar a los intersticiales.
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Figura 3.16: Otro ejemplo de un proceso de difusién cuyo estado intermedio es
un dipolo de dislocacién bidimensional. En este caso partimos de dos monovacantes
(figura izquierda), una de las cuales (la de la izquierda) ya se encuentra inicialmente
disociada en forma de dipolo. El estado intermedio (figura central) es otro dipolo de
dislocacién, y finalmente (figura derecha), se acaba formando una divacante.

Figura 3.17: Ejemplo de un proceso de difusién en el que la vacante se encuentra
extendida, deslocalizada. En este proceso la vacante desciende a la segunda fila
(contando desde la fila compacta mds elevada de la reconstruccién) y ahi se extiende a
lo largo de dicha fila. Finalmente reaparece localizada en lo alto de la reconstruccién.
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Figura 3.18: Curvas de energia potencial para la difusion de vacantes en tres
diferentes puntos de la superficie, tal y como se muestra en las figuras. Las curvas se
obtienen moviendo un 4tomo adyacente a la vacante en la direccién z, computando la
energia potencial minima del sistema en cada posicién. El dtomo desplazado aparece
coloreado en las imagenes de la simulacién, y se mueve en la direccién marcada por
las flechas debajo de cada curva. Aunque en todos los casos el mecanismo de difusién
cuya curva de activacién se intenta calcular es el de salto simple (hopping), se observa
que en el proceso nimero 1 (curva azul) la energia de activacién se ve muy reducida
respecto a las otras dos vacantes. Esta posicion de la vacante en la reconstruccion
corresponde precisamente a la fila atémica donde la vacante se deslocaliza. El salto
brusco corresponde a una relajacién parcial en las posiciones de los atomos a lo largo
de la fila compacta.
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3.7.1 Estimacion de las energias de activacion

También hemos realizado cdlculos cuasiestdticos para estimar la energia de activacién del
proceso de difusién mas simple que encontramos, en funciéon de la posiciéon concreta de
la vacante sobre la superficie. El método consiste en crear una vacante en la superficie
(retirando un atomo de la misma) e ir moviendo el dtomo adyacente en pequefos pasos
en la direccién de la vacante, hasta ocupar el puesto de ésta (ver Fig. 3.14). Todo el
calculo se hace a 0 K. En cada paso se relajan las posiciones atémicas de todos los atomos
del sistema excepto la coordenada x del dtomo que desplazamos (que mantenemos fija), y
evaluamos la energia potencial. La curva obtenida entre el inicio y el final de la trayectoria
nos ofrece una estimacion de la barrera de difusion, aunque esperamos que, al igual que
para las energias de las vacantes evaluadas en el apartado anterior, existan diferencias entre
los diferentes puntos de la superficie.

Una problema para la evaluacién de la energia potencial en la superficie reconstruida
Au(001) es la existencia de multitud de minimos metaestables, debido al tantas veces ci-
tado desacoplo estructural entre la capa hexagonal y el substrato. Las variables de las
que depende la hipersuperficie de energia potencial de un sistema son las 3N coordenadas
atomicas de las N particulas que lo componen. Esta hipersuperficie define la energia po-
tencial del sistema para cada configuracién estructural, y tiene minimos globales (estables)
y locales (metaestables). En un cristal perfecto, pequenas diferencias estructurales, ligeras
modificaciones en las posiciones atomicas, desplazan al sistema de su minimo global, pero
no le sacan del area de atraccion de éste. Por ello, un algoritmo de minimizacién de la
energia, con las posiciones como variables libres, devuelve al sistema al minimo global. En
cambio, en una superficie estructuralmente compleja como la que tratamos, existen mu-
chos minimos metaestables cercanos entre si. Ello provoca que pequenos desplazamientos
estructurales trasladen al sistema de un minimo local a otro y se generen serias dificultades
a la hora de localizar el minimo global de energia. El sistema puede, durante el algoritmo
de minimizacién, quedarse atrapado en un minimo local, y por ello no tenemos en todo
momento la garantia de haber encontrado el minimo global, la estructura estable?.

Esta caracteristica de la superficie que tratamos dificulta la identificacion del camino
de difusién de la vacante, y mds concretamente de su energia de activacion. Tras la
finalizacién del algoritmo de minimizacién en cada posicién del atomo difundiéndose, sélo
podemos ofrecer una cota superior de la energia potencial del sistema en dicho punto, al
no tener la seguridad de encontrarnos en el minimo global. En la figura 3.18 se muestran
las energias evaluadas para la difusiéon de una vacante por salto simple en funcién de
su posicion sobre la superficie. Todas las vacantes han sido desplazadas en direcciones
paralelas a la reconstruccion, pero a lo largo de distintas filas compactas. Concretamente,
se han realizado los desplazamientos a lo largo de la fila atémica més elevada (proceso 2),
a lo largo de la fila méds baja (proceso 3), y a lo largo de la fila adyacente a ésta ultima
(proceso 1). Se observa que tanto para el proceso 3 como para el 2, la energia estimada
es de E4 ~ 1.0 eV (aunque més bien, por lo discutido anteriormente, deberiamos hablar
de cota maxima). En cambio, la barrera estimada en el proceso 1 se ve notablemente

2El problema, de la localizacién de la estructura dptima en sistemas complicados con una alta densidad
de estados metaestables puede ser una tarea sumamente dificil. Ello lo demuestra la existencia de lineas
de investigacién dedicadas exclusivamente al desarrollo de algoritmos de optimizacién para aplicar en
multitud de problemas en distintas disciplinas cientificas.
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reducida a E4 ~ 0.5 eV. El especial interés del estudio de la difusién a lo largo de esta
fila reside en que es en ella donde se observa siempre el proceso de deslocalizacién de la
vacante, durante el cual ésta se difunde a gran velocidad. Siguiendo todas las posiciones
atémicas durante este tltimo proceso de difusién, detectamos que el salto brusco que tiene
lugar en la curva coincide con una relajacion de las posiciones atomicas a lo largo de la
fila compacta, de manera similar a como ocurre cuando la vacante se deslocaliza (figura
3.17), aunque sin llegar la relajacién a ser tan notable. En todo caso, la temperatura
finita a la que transcurre la simulacién facilita que las pequenas barreras que en principio
impiden una mayor relajaciéon de la fila de atomos sean sobrepasadas facilmente, y de
forma efectiva se reduzca la energia de difusién respecto a la que nosotros evaluamos aqui
de forma estéatica.

Concluyendo esta seccién, podemos afirmar que la energia de difusion de una vacante
en la superficie bajo estudio depende fuertemente de su posicién exacta sobre la misma,
aun para mecanismos en principio tan sencillos como el de salto simple. En concreto,
hemos simulado este mismo mecanismo en diferentes filas compactas de la reconstruccion,
detectando una notable reduccién de la barrera de difusién a lo largo de la fila donde obser-
vamos el proceso de deslocalizacién en las simulaciones de dinamica molecular. Podemos
atribuir esta reduccién de la energia de activacién respecto a otros puntos de la superficie
a una fuerte relajacién de los dtomos a lo largo de la fila, que en tltimo término (relajacién
completa) da lugar a la deslocalizacién de la vacante. La baja energia de activacién detec-
tada explica la rapida difusién de la vacante cuando se deslocaliza a temperatura finita.
Las diferencias observadas en el comportamiento frente a la difusién entre las distintas filas
proviene de un exceso de tensiéon en la fila en la que tiene lugar la relajacion estructural.

3.8 Conclusiones

En este capitulo hemos expuesto los resultados relativos a los primeros defectos producidos
mediante bombardeo iénico de la superficie reconstruida Au(001). Hemos llegado a la
conclusion, aplicando la teoria existente al respecto y haciendo uso tanto de observaciones
experimentales como de simulaciones, de que tras cada uno de los impactos i6nicos se
forman exclusivamente en la superficie unas pocas vacantes (2 en promedio). La produccién
inicial de defectos puede ser mayor y mas variada, pero tanto los experimentos como las
simulaciones de dindmica molecular que hemos realizado sugieren que la recombinacién es
importante. Por ejemplo, los addtomos generados se incorporan rapidamente al substrato,
existiendo indicios de que pueden hacerlo sin necesidad de recombinarse directamente con
una vacante.

Las vacantes que quedan en superficie (y que no pueden recombinarse, pues el dtomo
correspodiente ha sido expulsado del sélido) migran anisétropamente a lo largo de la di-
reccion de la reconstruccion. La razén de ello es que tienen menor energia en la parte mas
alta de la reconstrucién, y por ello siguen la direcciéon de ésta, tal y como evidenciamos con
calculos atomisticos fuertemente apoyados por observaciones experimentales. Este modo
de difusién las aglomera en filas. Pero, debido al desacoplo estructural existente en cierto
grado entre las capas hexagonal y cuadrada, una fila de vacantes superficial es inestable,
cerrandose sobre si misma y dando lugar a dos dislocaciones en sus extremos, con vectores
de Burgers opuestos (un dipolo de dislocaciones). Estas dislocaciones son, por la distinta



72 BOMBARDEO IONICO A DOSIS BAJAS

simetria de las dos ultimas capas atémicas, bidimensionales, y son por lo tanto defectos de
tipo puntual. Por lo que sabemos, las que aqui presentamos son las primeras observaciones
directas de dislocaciones bidimensionales. Se convierte de este modo la superficie Au(001)
reconstruida en un sencillo banco de pruebas para comprobar teorias de fusién en 2D, asi
como otras relacionadas con los defectos discutidos.

Respecto a la difusién de las vacantes, podemos decir que ésta exhibe varias ca-
racteristicas interesantes. Ya hemos mencionado que las simulaciones muestran que es
anisétropa, algo que también sugieren fuertemente tres observaciones experimentales: la
generacion y forma de los dipolos de dislocacién bidimensionales, la geometria de las islas
de vacantes y su diferente distribucién respecto de los escalones perpendiculares y parale-
los a la reconstrucciéon. La explicacion mas sencilla para estas tres observaciones es la de
la difusién anisétropa. Pero no es ésta la tinica caracteristica interesante en la migracién
de vacantes, que, por cierto, comparten con los adatomos. Con simulaciones de dindmica
molecular hemos identificado distintos procesos complejos, que involucran a varios atomos,
por el que las vacantes se difunden a lo largo de la superficie. Mediante mecanismos
coperativos y que involucran cierto desorden superficial, la vacante puede deslocalizarse,
extenderse (en el equivalente a un crowdion) o adquirir la forma de un pequeno dipolo de
dislocacién. La difusién se ve en alguno de estos casos acelerada, por la reduccién en la
barrera de activacién que ofrecen respecto a otros mecanismos simples de migracién, como
el salto simple o hopping.
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Capitulo 4

Comportamiento de las dislocaciones
bidimensionales

Hasta ahora hemos descrito la formacion y estructura de los prime-
ros defectos aparecidos en la superficie Au(001) tras bombardearla con
iones de baja energia. Hemos propuesto que se tratan de dipolos de
dislocacion bidimensionales, y en este capitulo ofrecemos mds eviden-
cias de que efectivamente constituyen este tipo de defecto. En primer
lugar, existe una clara analogia entre las depresiones observadas por
nosotros y los bien conocidos lazos de vacantes formados en el in-
terior de un cristal. También observamos reacciones y movimientos
de los defectos que dejan pocas dudas de que las depresiones tienen
cardcter de dislocaciones bidimensionales, y como tales las describi-
mos y estudiamos. Por otro lado, hemos comprobado que también
aparecen en la superficie Pt(001) bajo condiciones similares. Ofrecen
ademds dos propiedades interesantes: sobre ellas crecen las islas de
vacantes cuando se aumenta ligeramente la dosis de bombardeo y son
un lugar de adsorcion preferente. Esta cualidad la explicamos usan-
do teoria estandar de dislocaciones, mediante el campo de tensiones
generado por éstas.
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4.1 Formacién de una depresion:
descripcion en términos de dislocaciones

En el capitulo anterior hemos analizado la estructura y los mecanismos de generacion de las
depresiones, proponiendo que se tratan de dipolos de dislocacion bidimensionales formados
por pares de dislocaciones perfectas. Ello nos permite ahora efectuar una interpretacion
de las depresiones basada en la teoria de dislocaciones. En la figura aparece ilustrado su
proceso de formacion, donde representamos la capa hexagonal de la superficie reconstruida,
que es de hecho el tinico plano donde existen las dislocaciones (por ello son bidimensionales).
Las direcciones en la red estan expresadas en funcion de los dos vectores representados en
la figura. Hemos querido ilustrar el proceso de formacion de una depresion en tres pasos,
para establecer claramente una analogia con un proceso equivalente que tiene lugar en
el interior de algunos sélidos y que también ha sido cominmente descrito en tres fases,
como es la formacién de un lazo perfecto de dislocacién en el volumen . La agregacion de
vacantes en el volumen (creadas por irradiacién con particulas energéticas, por ejemplo),
puede tener lugar en discos contenidos en planos {111}, gracias a la baja energia de estas
superficies compactas. El posterior colapso del disco en una direccién (111) da lugar a un
lazo de dislocacién con vector de Burgers (a,/3)(111) (Aa, BB, etc... en la notacién de
Thompson) a lo largo de lo que era el perimetro del disco antes del colapso. Este tipo de
dislocaciones parciales (llamadas asi por ser el médulo de su vector de Burgers menor que
una distancia interatémica) se denominan de Frank. En el interior del lazo, gracias a la
direccién en la que ha tenido lugar el colapso, se forma una falta de apilamiento intrinseca.
La eliminacién de este defecto de empaquetamiento (que inevitablemente lleva asociada
una energia por unidad de superficie) puede llevarse a cabo gracias a la nucleacién en el
lazo de una segunda dislocacién parcial, esta vez de tipo Shockley (con vector de Burgers
a,/6(112) 0o Ad, vB, etc..). La secuencia en la formacién de ambas dislocaciones se ilustra
en un ejemplo en la siguiente reaccién expresada en notacién de Thompson y vectorial:

0D+A§ — AD
(4.1)

[0 —— QAo (= = Ao ~ —
- — —2[101
5 1]+ 2 [121] — 2 [101]

Vemos que finalmente se forma una dislocacion perfecta y la falta de apilamiento queda
eliminada.

Para el caso de la formacién de una depresidon nos fijamos en el proceso ilustrado
en la figura 4.1. En ella repesentamos la capa hexagonal con dos vectores a lo largo
de dos de sus direcciones compactas. En base a estos vectores describimos las distintas
direcciones cristalograficas relevantes. Partimos de una fila de vacantes a lo largo de la
direccién [11], resultado de la agregacién por difusién anisétropa discutida en el capitulo
anterior. Posteriormente esta fila colapsa en la direccién [11], formando el equivalente en
dos dimensiones de una falta de apilamiento de alta energia. El empaquetamiento de las
filas atémicas con direccién [11], sigue la secuencia ...ABABA|ABABA... a través de la
falta de apilamiento (representada por |). También se puede advertir que a ambos lados de
la falta se han creado dos dislocaciones con vectores de Burgers (a,/2) [11] ¥ (a,/2) [11] '

!Para hallar estos vectores hemos tomado el sentido de giro del circuito de Burgers en el sentido
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dipolo de dislocaciones bidimensionales con vectores de Burgers +b

adicional de dos dislocaciones equivalentes a las parciales de Shockley en (c) forman

finalmente un dipolo de dislocaciones perfectas con vectores de Burgers +b = a, [10].
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Desde el punto de vista de sus geometrias y campos de deformacién, estas dislocaciones son
las andlogas en dos dimensiones a las parciales de Frank antes discutidas. Es importante
mencionar (debido a las observaciones experimentales detalladas més adelante) que este
tipo de dislocaciones no pueden moverse por deslizamiento pues su vector de Burgers no
es paralelo a una direccién compacta (por ello se denominan dislocaciones sésiles).

Para eliminar la falta de apilamiento de alta energia (de igual forma a como ocurre en
el volumen) es necesario también aqui nuclear dos nuevas dislocaciones parciales, andlogas
a las de Shockley en tres dimensiones, con vectores a,/2[11] y a,/2[11]. La secuencia de
las dislocaciones de tipo Frank y las de tipo Shockley para cada dislocacién se expresa
mediante las siguientes reacciones:

%[11]—1—%[11] 5 a,[10]
(4.2)
%[ilH%[ﬁ] 5 a,[10]

que da lugar a dos dislocaciones perfectas, con vectores de Burgers opuestos, iguales a una
distancia interatémica y que siguen la direccién [10] (obviamente, si se hubieran nucleado
las dos parciales de Shockley opuestas, los vectores de Burgers del dipolo serian en ese caso
a, [01] y a, [01], respectivamente).

Estas dislocaciones perfectas son, precisamente, del tipo de las que se forman en las si-
mulaciones que hemos llevado a cabo cuando hemos querido estudiar la evolucién temporal
de una fila de vacantes (apartado 3.6). Hemos querido también comprobar la estabilidad
de otras configuraciones, como la de una zona sin reconstruir, con simetria cuadrada 1x1,
y con una anchura de un periodo corto de la reconstruccién. Esta geometria deberia en
principio aportar un contraste similar en las imagenes de STM. Pero resulta ser altamente
inestable, evolucionando inmediatamente hacia las dos dislocaciones perfectas. Ademas,
veremos mas adelante que ciertas observaciones experimentales so6lo se pueden explicar si
una depresion se describe en términos de un dipolo de dislocaciones perfectas, pues sélo
éstas, al contrario que las de Frank, pueden deslizar.

Hemos comprobado, por lo tanto, que las depresiones son los analogos en dos dimensio-
nes a los lazos de dislocacién provenientes del colapso de discos de vacantes en el volumen,
pudiéndose describir su formaciéon de manera equivalente.

4.2 Reacciones y movimientos

En el capitulo anterior mostramos que los defectos generados en la superficie Au(001) tras
pequenas dosis de bombardeo iénico de baja energia son esencialmente dipolos de disloca-
cién bidimensionales, la mayoria de ellos en forma de depresiones. A esta conclusién hemos
llegado en base a observaciones experimentales y a simulaciones de dindmica molecular que
asi lo sugieren. En el presente apartado ofrecemos otras evidencias experimentales de lo

contrario de las agujas del reloj. Como en dos dimensiones no cabe hablar de linea de dislocacion, hemos
escogido este sentido de giro de forma arbitraria, aunque corresponderia (en el caso de una dislocacién
tridimensional emergente en la superficie) al vector de la linea de la dislocacién en la direccién hacia fuera
de la superficie.
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afirmado anteriormente y demostramos que las depresiones se comportan efectivamente co-
mo dipolos de dislocaciéon bidimensionales, mostrando movimientos y reacciones similares
a los de las dislocaciones en el volumen.

Para estudiar la dindmica de las dislocaciones hemos tomado imagenes consecutivas de
la superficie bombardeada en la misma zona durante varias horas a temperatura ambien-
te. Observando las sucesivas imagenes se detectan los cambios sufridos. A continuacion
detallamos algunas de las reacciones y movimientos mds interesantes, que detectamos tan-
to en dislocaciones individuales como en depresiones (aunque obviamente, el movimiento
conjunto de una depresion requiere el movimiento individual de cada una de sus dos dis-
locaciones).

e Deslizamiento de una dislocacién: en el intervalo entre las dos imégenes de la
figura 4.2 se puede observar que una dislocacién individual desliza hacia la izquierda
un periodo de la reconstruccion.

e Movimiento de depresiones: En la imagen 4.3 se observa cémo dos depresiones
deslizan hacia la izquierda dos y tres periodos de la reconstruccién, respectivamente.
Para ello es necesario que deslicen las dislocaciones individuales de cada una de las
depresiones.

e Coalescencia de depresiones: en la figura 4.4 dos depresiones situaadas en filas
adyacentes de la reconstruccion coalescen para formar finalmente una unica depresion
més larga. Obviamente esto requiere el deslizamiento conjunto de la depresién inferior
y la aniquilacién de dos de las dislocaciones con vectores de Burgers opuestos.

e Formacién de una depresién: en el proceso A de la figura 4.5 se observa la
formacion de una depresion a partir de dos dislocaciones individuales. Una de ellas
desliza a la fila de la reconstruccién adyacente, donde se encuentra la otra dislocacion
con vector de Burgers opuesto, y juntas forman la depresion.

e Desaparicién de una depresion: en la posicién B de la figura 4.5 se observa cémo
desaparece una depresion, probablemente gracias a la incorporacién de aditomos a
los nicleos de sus dos dislocaciones, que por climbing van acercandose hasta que
el dipolo desaparece. Un proceso similar durante la evaporacién de oro sobre la
superficie con depresiones sera descrito mas adelante.

e Aniquilacién de dislocaciones: en la reaccién C de la figura 4.5 tiene lugar un
proceso interesante Donde inicialmente hay dos depresiones quedan finalmente dos
dislocaciones individuales. Esto se explica facilmente entendiendo que si dos dislo-
caciones con vectores de Burgers opuestos se encuentran, éstas se aniquilan mutua-
mente. En nuestro caso, de las cuatro dislocaciones que tienen las dos depresiones,
dos de ellas (con vectores de Burgers opuestos) deslizan a la fila de la reconstruccién
adyacente y ahi se aniquilan.

Todos estos procesos ofrecen evidencias claras de que las depresiones y las dislocaciones
que observamos en las lineas de la reconstruccién (los defectos A y B marcados en la figura
3.4 del capitulo 3, respectivamente) son realmente dislocaciones bidimensionales.

Es dificil cuantificar la influencia que el campo eléctrico generado por la punta del
microscopio puede ejercer sobre la dindmica de las dislocaciones que hemos descrito aqui
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Figura 4.2: En esta sucesién de imdgenes observamos el deslizamiento de una
dislocacién individual (indicada con una flecha) un periodo de la reconstruccién hacia
la izquierda. Estan tomadas a temperatura ambiente y, tal y como mencionamos en el
texto, los cambios en las posiciones de las dislocaciones tienen lugar preferentemente
tras aplicar pulsos de potencial con la punta del microscopio. En las figuras inferiores
se muestran las imagenes de STM, con un intervalo de tiempo entre ellas del orden de
una hora. En las superiores se muestran exactamente las mismas regiones (aunque
algo ampliadas) con el dibujo esquemadtico sobreimpresionado senalando la posicién
de las dislocaciones. Asi se reconocen mejor sus movimientos o reacciones. Hay que
tener en cuenta que, por razones de claridad, las lineas que se muestran son las de la
reconstruccién, atin cuando sabemos que las dislocaciones se encuentran realmente
en las filas atémicas de la capa hexagonal (siendo ampliadas por efecto moiré). Estas
aclaraciones también se aplican a las siguientes figuras.
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Figura 4.3: En estas imdgenes observamos el deslizamiento de dos depresiones. Se
desplazan dos y tres periodos de la reconstruccién hacia la izquierda, respectivamen-
te. Una depresion puede moverse a filas de la reconstruccién adyacentes mediante el
deslizamiento simultidneo o consecutivo de las dos dislocaciones que la forman. Tam-
bién puede verse la acumulaciéon de impurezas alrededor de algunas otras depresiones,
asi como la desaparicién de una de ellas (abajo a la izquierda).
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Figura 4.4: Coalescencia de dos depresiones, mediante el deslizamiento de una de
ellas (la inferior) un periodo de la reconstruccién hacia la derecha. Ello requiere la
aniquilacién de las dos dislocaciones intermedias, lo que puede tener lugar por poseer
éstas vectores de Burgers opuestos.
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Figura 4.5: En estas imagenes observamos varias reacciones, que enumeramos a
continuacién. En A, dos dislocaciones individuales acaban formando una depresion,
mediante un deslizamiento de una de ellas de un periodo de la reconstruccién. En
B observamos la desaparicién de una depresion, que probablemente ha tenido lu-
gar mediante la incorporacién de adatomos al nticleo de las dos dislocaciones que la
forman. Esto produce en ellas un movimiento de tipo climb, hasta que se encuen-
tran y se aniquilan. Finalmente, en C, dos depresiones acaban dando lugar a dos
dislocaciones, gracias a la aniquilaciéon de las dos dislocaciones intermedias, que se
encuentran a una distancia cercana.
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Figura 4.6: Ejemplo de frontera de grano de dngulo pequeno. Una sucesién de dislo-
caciones bidimensionales con el mismo vector de Burgers separa dos granos, también
bidimensionales, con una orientaciéon ligeramente distinta. Las flechas indican la
direccion cristalografica principal de ambos granos.

durante los diferentes experimentos. Por lo general, durante estas puebas hemos mantenido
la diferencia de potencial punta-muestra por debajo de 0.5 voltios. También es cierto, por
otro lado, que una diferencia de potencial muy baja puede acercar mucho la punta hacia la
superfie y aumentar de ese modo su interaccién con la misma. Algo que si podemos concluir
es que tras aplicar potenciales altos (por encima de 1 voltio) se acelera la dindmica de estos
procesos. En todo caso, el fin de estas observaciones no es tratar de cuantificar la cinética
de las dislocaciones. Independientemente de la influencia que la punta del microscopio
haya podido tener sobre las reacciones observadas, con estos experimentos hemos tratado
de obtener pruebas definitivas sobre el verdadero caracter de dislocacién que tienen las
depresiones.

4.2.1 Influencia de la temperatura

Cuando bombardeamos la superficie a alta temperatura (=~ 100°C) se revela una mayor
proporcion de dislocaciones individuales con respecto a las depresiones que cuando se bom-
bardea a temperatura ambiente. Algo parecido ocurre cuando se bombardea a temperatura
ambiente y luego se calienta ligeramente la muestra. Puede deducirse que las depresiones
son inestables a alta temperatura, y se disocian moviéndose por la superficie.

En la imagen 4.6 observamos el aspecto de una regién de la superficie tras ser ésta
bombardeada a temperatura ambiente (con la dosis habitual para obtener depresiones),
y luego calentada a unos 100°C. La observacién se ha realizado de nuevo a temperatura
ambiente. En este caso, las dislocaciones, tras disociarse y migrar libremente por la su-
perificie, se encuentran aproximadamante alineadas formando una frontera de grano de
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dngulo pequenio. Podemos considerar la capa hexagonal como un cristal bidimensional,
y una alineacién de dislocaciones con el mismo vector de Burgers separa dos granos con
orientaciones muy similares, como se senala en la figura y de igual manera que ocurre en
el volumen.

4.3 Dislocaciones bidimensionales:
consideraciones teoricas

Las simulaciones de dindmica molecular que hemos llevado a cabo, asi como las obser-
vaciones experimentales realizadas, dejan pocas dudas de que las depresiones son dipolos
de dislocacién bidimensionales. Las dislocaciones bidimensionales son unos defectos que
han recibido una gran atencién desde el punto de vista tanto teérico como experimental,
por, entre otras razones, ser consideradas los promotores de ciertas transiciones de fase
orden-desorden en sistemas bidimensionales [2]. La transicién conocida en general como
de Kosterlitz-Thoules describe que las vacantes en equilibrio térmico en los cristales bi-
dimensionales se agregan en forma de dipolos de dislocacion. Las dislocaciones en estos
sistemas, al contrario de lo que ocurre en el volumen, son por lo tanto unos defectos de
baja energia, formados en equilibrio térmico. El aumento de su tamano medio con la
temperatura genera en el sistema un apantallamiento tal que a una temperatura critica
supera la energia de interaccién atractiva del dipolo. De esta forma éste se disocia y sus
dos dislocaciones migran libremente por el cristal. Asi se rompe el orden traslacional a
largo alcance y el sistema entra en una fase parcialmente desordenada.

Hemos demostrado anteriormente que en la superficie Au(001) reconstruida 5x20 las
dislocaciones bidimensionales son unos defectos muy caracteristicos de la misma, que pue-
den ser generados de diferentes formas. Esta superficie puede ofrecer por lo tanto un esce-
nario muy apropiado para comprobar algunas de las predicciones de las distintas teorias al
respecto, o cuando menos para valorar como se aproxima su comportamiento al esperado
en un sistema bidimensional ideal. Como ejemplo sencillo proponemos a continuacién un
modelo que describe la estabilidad de una depresion.

Consideramos un par de dislocaciones bidimensionales con vectores de Burgers opuestos
+b, y dejamos deslizar una de ellas a lo largo del eje x. La distancia minima entre ambas
dislocaciones es h, y 0 es el angulo que forman el vector de Burgers de una de ellas con el
vector que las une ry; (ver esquema de la Figura 4.7). Para calcular la energfa eldstica del
dipolo en funcién de su configuracién, partimos del hamiltoniano general de un sistema de
N dislocaciones bidimensionales.

N s b -T:: b - T N
Hp=-1,% [b,- ‘b, In (;9) - #} +E.Y b (4.3)
i<j i i
con
_ pmptA)
°2m(2u+ )

donde i y A son las constantes de Lamé. b; son los vectores de Burgers de cada una de
las dislocaciones y r;; los vectores que las unen. a es el radio del nicleo de la dislocacién
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Figura 4.7: Energia de interaccién Egipoo(6) (ecuacién 4.6) entre dos dislocaciones
con vectores de Burgers opuestos, en funcién del dngulo € entre su vector de Burgers y
el vector que las une (ver recuadro). Egipoio(6) incluye la interaccién con el substrato,
que da lugar a las oscilaciones peridédicas. La dislocacién superior sélo puede moverse
a lo largo de su linea de deslizamiento, marcada por su vector de Burgers. Se observa
un minimo metaestable en 8y = 60°, que es la configuracién observada para las
depresiones. La energia estd representada en unidades arbitrarias, para los valores
A/J,b? =01y h=20A.
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y E. su energia asociada. La energfa de un dipolo (con by = —by = b) es por lo tanto
2 2 T2 2
Edipolo = 2Ecb + ng (ln (—) — COS 0) (44)
a

donde 6 es el dngulo formado entre by y r5. Esta expresién posee dos minimos, uno
en § = 45° y otro en # = 135°, que no corresponden a la configuracién observada de la
depresion (donde 8 = 60° o # = 120°). Esta diferencia se debe a la interaccién de la
capa hexagonal con el substrato, que produce una corrugacioén con la periodicidad 5x20
que ya conocemos. El resultado es que existe una modulacién en la energia eldstica de la
dislocacién seguin descanse en la parte alta o baja de la reconstrucciéon, y establece una
barrera de potencial (o de Peierls) para su deslizamiento desde una fila de la reconstruccién
a la adyacente. Podemos modelizar esta interacciéon periédica con el substrato con un
término adicional de periodo X =6

2rx

Usubst = A cos (T) (45)

dependiente de la posicién z de la dislocacién a lo largo del eje OX. Reescribiendo estas
ultimas expresiones para hacerlas dependientes excusivamente del angulo 6, e introduciendo
una fase J para tener en cuenta que un minimo de energia se encuentra en la configuracion
observada experimentalmente de la depresidn (con € = 60°), nos queda

h 2 h
] _ 2 2 2
Edwolo(e) =2Eb*+ J,b (ln (a son 0) — COS 0) + A cos <_6 tan 0 — 5) (4.6)

donde

En la figura 4.7 representamos la ecuacién 4.6, concretamente la dependencia de la energia

elastica de un dipolo en funcién del angulo que forman los vectores de Burgers de las
dislocaciones con el vector que las une. Vemos que la inclusion de la interaccion de la
capa hexagonal con el substrato otorga estabilidad a las depresiones en una configuracion
(f = 60°), que en principio no corresponde a la posicién estable esperada en un sistema
puramente bidimensional.

A pesar de la estabilidad en # = 60° que las confiere la interaccion con el substra-
to, las depresiones pueden en algin caso disociarse y sus dos dislocaciones adquirir una
geometria distinta. Existen dos motivos por el que las dislocaciones se disocian. Uno de
ellos, ya comentado anteriormente, es la temperatura, que por medio de la entropia puede
favorecer el estado disociado al reducir ésta la energia libre del sistema. Esto se demuestra
en los experimentos que hemos realizado con la muestra a alta temperatura durante el
bombardeo iénico o tras el mismo (seccién 4.2.1). En ambos casos se observa la presencia
de dislocaciones individuales, en mayor niimero que en forma de depresiones.

Un segundo motivo para la disociacién de las depresiones es la presencia de fuerzas
externas elasticas que actien sobre ella, como las que puede producir la presencia de otra
cercana. En el esquema de la figura 4.8 se ilustra la situacion mas sencilla, con dos dipolos
en la configuracién de dos depresiones. Dos de las dislocaciones comparten su linea de
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Figura 4.8: Energia de interaccién eldstica para la configuraciéon mostrada en el
esquema: dos depresiones (agrupadas en los pares de dislocaciones AB y CD) sepa-
radas entre si por una distancia d, con dos dislocaciones de cada una de ellas (A y D)
compartiendo linea de deslizamiento, a lo largo de la cual puede deslizar una de ellas
(A). La longitud de ambas dislocaciones es la misma, siendo A = 20, en unidades
de la distancia interatémica. En la grafica se representa la energia de interacciéon
(a la que también hemos anadido la corrugacién del substrato, con A’ = 0.05) en
funcién de la posicién z de la dislocacién A, para distintas separaciones d entre las
depresiones (ver ecuacién 4.7). La separaciéon d se encuentra en unidades de la re-
construccion, mientras que la posicién z estd en unidades del espaciado interatémico.
Se observa, como en todos los casos la energia de la configuracién se reduce al apro-
ximar la dislocacién A hacia la B, por la tendencia natural de éstas a aniquilarse.
Queremos también resaltar el hecho de que al disminuir su separacién tiene lugar
la reduccién efectiva de la barrera de interacciéon con el substrato, llegando al caso
de que si inicialmente las dos depresiones se encuentran muy cercanas (d = 2) la
eliminacién de las dos dislocaciones tiene lugar de forma espontdnea, sin necesidad
de una energia que active el proceso.
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deslizamiento, a lo largo de la cual desplazamos una de ellas (A). El célculo de la energia
eldstica se realiza de forma similar a la configuracién anterior. Nos interesa calcular sim-
plemente la energia de interaccién de la dislocaciéon A con las otras tres dislocaciones,
dependiendo de la geometria de la configuraciéon en funcién de su posicién z e incluyendo
también la interaccion periddica con el substrato. Los vectores de Burgers de las disloca-
ciones A y C son iguales, y su energia de interaccion es por lo tanto el opuesto del segundo
término en la ecuacién 4.4. La energia de interacciéon queda entonces

TAB TAD

2
Eint < In ( > + cos? a0 — cos® Oap + A’ cos (% x — 7r> (4.7)

Tac

donde A" = A/J,b?. En la figura 4.8 se representa la dependencia de esta energia de
interaccion elastica en funcién de la posicion de la dislocacion A, para diferentes valores
de la distancia inicial d entre ambas depresiones. Podemos observar como la presencia de
la depresion de la derecha reduce de forma efectiva la barrera de disociacion de la depre-
sion de la izquierda, hasta tal punto de hacerla desaparecer para separaciones entre ellas
suficientemente reducidas. El deslizamiento de la dislocacion se precipita hasta llegar a la
aniquilacién con la otra. Este comportamiento puede explicar la observacién experimental
de una de las reacciones.

4.4 Crecimiento sobre los dipolos de dislocacion

Cuando se mencioné en el primer capitulo la importancia que tienen los defectos superficia-
les sobre las propiedades de crecimiento, se cité la posibilidad de usar éstos como centros
de nucleacion preferente. De esta manera pueden aprovecharse para generar superficies
nanoestructuradas o dirigir el modo de crecimiento. El bombardeo iénico sobre la superfi-
cie Au(001) nos ofrece la posibilidad de modificar el estado de la superficie con la creacién
controlada de defectos puntuales como son las dislocaciones bidimensionales. Interesados
por conocer el papel que puedan jugar las depresiones ante el crecimiento, hemos realizado
experimentos de evaporacién de pequenas cantidades de oro (del orden de centésimas o
décimas de monocapa) sobre la superficie con depresiones.

Durante los primeros estadios del crecimiento homoepitaxial sobre una superficie con
defectos estructurales cabria esperar alguno de los siguientes resultados, dependiendo de
las caracteristicas del sistema (por ejemplo, de la energia de difusién del addtomo) y del
experimento (flujo de addtomos, temperatura de la superficie, etc...):

1. NUCLEACION HOMOGENEA DE ISLAS DE ADATOMOS:

un adatomo difundiéndose por la superficie puede encontrarse durante su migracion
con uno o mas adatomos y formar un niicleo critico dando lugar a una isla que poste-
riormente crece con la llegada de nuevos adatomos. En este modo de crecimiento, la
formaciéon de un nicleo critico no tiene por qué tener lugar sobre un defecto super-
ficial, sino que es méas bien debido a las fluctuaciones estadisticas en la densidad del
gas de addtomos. Si fuera éste el caso en nuestro experimento, tras la evaporacién
observariamos la coexistencia de depresiones e islas de adatomos, pero estas tltimas
no necesariamente ”ancladas” en las primeras.
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2. NUCLEACION HETEROGENEA DE ISLAS DE ADATOMOS:

la formacién de un nicleo critico, en vez de deberse a las fluctuaciones estadisticas
del gas de addtomos existente en la superficie (punto anterior), puede ocurrir pre-
ferentemente en ciertos puntos (defectos) donde la probabilidad de que un addtomo
quede anclado es mayor. En este caso, los nicleos criticos se forman sobre defectos
puntuales, que en nuestro caso serian las dislocaciones bidimensionales, ya sean indi-
viduales o en forma de depresiones. En este caso observariamos de nuevo depresiones
e islas de adatomos, pero estos ultimos sobre las primeras, quizd en alguno de sus
extremos, donde residen las dislocaciones.

3. REGENERACION DEL DANO Y POSTERIOR CRECIMIENTO DE ISLAS DE ADATOMOS:
otra posibilidad es que antes de comenzar a crecer islas de adatomos, desaparez-
can primero los defectos de la irradiaciéon. Después tendria lugar la nucleacién y
crecimiento de las islas, que puede ocurrir por cualquiera de los dos mecanismos an-
teriores. Podria crecer por nucleacién homogénea, o también es posible que crecieran
sobre ”residuos” de depresiones no completamente eliminadas. A extremadamente
bajas dosis de evaporacién notariamos una disminucion en el nimero o en la longitud
media de las depresiones. A dosis algo mayores, s6lo observariamos islas de adatomos
(y quizd algin resto de los defectos iniciales).

En la figura 4.9 se muestra el aspecto general de la superficie antes y después de la
evaporacién. Se observa en la primera imagen la existencia de depresiones. Sobre esta
misma superficie se evaporaron aproximadamente 0.1 monocapas de oro, y el resultado
queda expuesto en la segunda imagen, tomada pocas horas después de la primera. Todos
los defectos iniciales han desaparecido y tinicamente se ven islas de adatomos. El resultado
muestra que la llegada de adatomos a la superficie defectuosa regenera en primer lugar el
dano producido por el bombardeo, para pasar luego a la nucleaciéon y crecimiento de las
islas observadas. No se observa ningun rastro del dano inicial. El gas bidimensional de
adatomos existente en la superficie durante la evaporacién provee de atomos a la capa he-
xagonal, que sufre un exceso de vacantes tras el bombardeo iénico. La facil incorporacion
de estos adatomos tiene lugar probablemente en los puntos donde este exceso es mayor,
es decir, en las dislocaciones bidimensionales o en sus alrededores. Ya mencionamos en el
apartado 3.3 la posibilidad, apoyada por simulaciones de dindmica molecular y observacio-
nes experimentales, de que un addtomo en la superficie Au(001) se hunda e incorpore a la
capa hexagonal. Este hecho puede verse favorecido por la existencia en las inmediaciones
de una densidad superficial reducida, gracias a las depresiones. Con la incorporacion de
los adatomos al substrato hexagonal los dipolos van acortandose hasta desaparecer. Este
es otro ejemplo de movimiento tipo climb de una dislocacién bidimensional, en este caso
por la incorporacion de adatomos al nicleo de la dislocacién. En el caso de la formacion de
una depresion, el movimiento tipo climb es a la inversa, por la incorporaciéon de vacantes.

Una vez que se llega a una determinada densidad en la capa hexagonal, la incorporacion
de mas adatomos ya no es posible y tiene lugar entonces la nucleacién y crecimiento de las
islas. Como ya se mencion6 antes, es posible que éstas nucleen sobre defectos remanentes o
depresiones no eliminadas completamente. En vista de los resultados obtenidos, podemos
deducir que la barrera energética que tiene que superar un addtomo para incorporarse
al nicleo de una dislocacién, en caso de no ser nula, es suficientemente baja como para
poder ser superada a temperatura ambiente. Lo que desconocemos por el momento es si
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Figura 4.9: A estas imdgenes de la superficie Au(001) les separa un intervalo de
tiempo de aproximadamente una hora. Tras la generacién de depresiones mediante
bombardeo i6nico (siguiendo la receta habitual) y la comprobacién de su existencia
(izquierda), sacamos la muestra del STM y evaporamos sobre ella una pequefia
cantidad de oro, del orden de una décima de monocapa. Una observaciéon inmediata
(derecha) demuestra cémo las depresiones han desaparecido y en lugar aparecen
islas de adatomos. Lo explicamos por la incorporacién de éstos al niicleo de las
dislocaciones que forman las depresiones, su acortamiento mediante climbing y la
posterior desaparicién de las mismas. Luego tiene lugar la nucleacién y crecimiento
de las islas. La distinta orientacién de la reconstruccién en las imagenes se explica
por la rotacién no controlada del portamuestras cilindrico durante la aproximacion
del mismo a la punta del STM.



92 COMPORTAMIENTO DE LAS DISLOCACIONES BIDIMENSIONALES

s b el
e g b I

(8 e
o

Figura 4.10: Aspecto que presenta la superficie Au(001) tras una dosis de bom-
bardeo i6nico de aproximadamente 0.1 ML™. El grado de desorden es mayor, con la
coalescencia y combinacién de largas depresiones y dislocaciones sueltas que pueblan
la superficie. Por otro lado, comienzan a aparecer islas de vacantes (més profundas)
dentro de las anteriormente existentes depresiones. Parecen ser éstas los puntos de
nucleacién preferente de las primeras.

la incorporacién es directa (el addtomo se hunde en el mismo niicleo de la dislocacién) o
indirecta, por intercambio (el addtomo se hunde en las inmediaciones de la dislocacién y
por difusién de intercambio dentro de la capa hexagonal su nicleo acaba desplazandose).

4.5 Nucleacidn y crecimiento de las islas de vacantes

Ya hemos mencionado en algiin momento que en otros trabajos similares sobre superficies
de metales, el resultado observado es la aparicion de islas de vacantes tras bajas dosis de
bombardeo iénico. Por lo que concierne a nuestro trabajo, veremos que éstas guardan
una estrecha relacion con las depresiones. En efecto, un comportamiento a destacar de
las depresiones es el que muestran a dosis un poco mayores, del orden de 0.1 ML. El
aspecto general que muestra la superficie tras esta dosis aparece en la figura. Se observan,
ademas de las depresiones y dislocaciones individuales encontradas a menores dosis, islas
de vacantes con una profundidad de 2.0 A. Su anchura es generalmente un periodo corto de
la reconstruccion, aunque la proliferacion de defectos y el desorden acumulado puede hacer
variar este valor. La transicion del estadio en el que inicamente encontramos dislocaciones
bidimensionales al punto en el que aparecen las islas de vacantes se caracteriza por el hecho
de que éstas ultimas siempre crecen dentro de las depresiones. Se puede afirmar que las
depresiones son centros de nucleacion y crecimiento preferencial para las islas de vacantes.

Una explicacion para este comportamiento se puede entender recordando que las de-
presiones son regiones de la superficie con una alta densidad de vacantes. Ya sabemos que
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Figura 4.11: Aspecto que muestra la superficie Au(001) con depresiones tras un
ligero calentamiento. Muchas de ellas aparecen decoradas con algin contaminante
en sus extremos, justo en el punto donde se encuentran las dislocaciones bidimensio-
nales. Podri