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Resumo 

 

 O desenvolvimento de métodos para caracterização estrutural especialmente adaptado a 

nanomaterias é fundamental para novas tecnologias. Usualmente, fatores instrumentais impõem 

limitações na capacidade de obter informação na escala nano, no entanto, existem limitações 

intrínsecas associadas ao baixo sinal devido a pequeno volume desses materiais. Técnicas de 

cristalografia por difração (comumente por raios X), não são adequadas para caracterizar 

nanocristais, já que essas dependem da existência da ordem de longo alcance presente somente 

em cristais macroscópicos. Alternativamente, a difração de elétrons (ED: electron diffraction) 

é uma alternativa para realizar cristalografia de nanocristais, principalmente pela capacidade de 

medir massas muito menores que a possível com raios X. Mais especificamente, a difração de 

elétrons com precessão (PED: precession electron diffraction) permite a possibilidade de 

análise quantitativa da intensidades do feixes difratados  devido possuir menos influências de 

espalhamento múltiplo, que limitam significativamente a análise quantitativa de intensidade em 

EDs.  Devemos enfatizar que existem muitos desafios instrumentais e básicos nos estudos de 

nanocristalografia, e ainda é necessário explorar as capacidades de PED de fornecer novas 

respostas.  

Nesse trabalho, vamos utilizar o uso quantitativo de intensidades de PED para aprimorar 

a caracterização de nanomateriais complexos. Exploraremos aqui 3 fundamentos importantes 

para técnicas de cristalografias de elétrons: i) adaptar metodologias estabelecidas em difração 

de raios X para poderem se utilizadas em ED; ii) aproveitar análise quantitativa de intensidade 

de PED para melhorar técnicas de microscopia eletrônica de transmissão (TEM: transmission 

electron micrsocopy); iii) aplicar novos métodos de difração de elétrons para resolver aspectos 

estruturais de nanoestruturas, onde técnicas comuns não sejam viáveis. Em mais detalhes:  

1) Determinação da célula unitária de nanopartículas (NPs) decaédricas (Dh: decahedral) de 

AuAg, por meio de refinamento estrutural pela função de distribuição de pares (PDF: pair 

distribution function) derivada de PED. 2) Desenvolvimento de mapeamento de orientação de 

cristais automatizada (ACOM: automated crystal orientation mapping) analisando as 

intensidades de PED em experimentos visando um aumento da resolução angular possível 

nesses experimentos. 3) Caracterização de forma e estrutura cristalina de nanoestrelas (NS) de 



 
 

AuAg a partir de um único mapeamento de difração PED (4D-STEM: four dimensional 

scanning TEM).  

Nossos resultados indicam que o uso de PED + PDF (geralmente associada a raios X) 

fornece informação estrutural de alta precisão utilizando baixa dose de irradiação de elétrons e 

com uma quantidade de amostra várias ordens de magnitude melhor que o requerido para 

experimentos similares em fonte de radiação sincrotron. O método desenvolvido de ACOM 

forneceu uma grande melhoria da resolução angular (~0,03º) que a abordagem comum aplicada 

na atualidade (limitada a ~1º).  A análise do mapeamento 4D-STEM da NS nos permitiu 

determinar a estrutura atômica e a morfologia tridimensional da NS.  Determinamos que o 

centro e constituído de nanopartícula icosaédrica e as pernas são nanofios decaédricos, que 

crescem numa configuração planar no espaço sobre os vértices do núcleo icosaedro. O conjunto 

de resultados abre várias novas linha promissoras para a caraterização de nanoestruturas com 

alta qualidade. 

 

  



 
 

Abstract 

 

The development of methods for structural characterization especially adapted to 

nanomaterials is fundamental for new technologies. Usually, instrumental factors impose 

limitations on the ability to obtain nanoscale information, in addition, there are intrinsic 

limitations associated with low signal due to the small volume of these materials. Diffraction 

crystallography techniques (commonly based on X-rays) are not suitable for characterizing 

nanocrystals, since they depend on the existence of the long-range order present only in 

macroscopic crystals. Alternatively, electron diffraction (ED) is an alternative to perform 

nanocrystallography, mainly due to the ability to measure masses much smaller than possible 

with X-rays. More specifically, precession electron diffraction (PED) allows the possibility of 

quantitative analysis of diffracted beam intensities due to reduction of multiple scattering 

effects, which significantly limit quantitative intensity analysis in EDs.  We must emphasize 

that there are many challenges in the instrumental and basic aspects of nanocrystallography 

studies, and it is still necessary to explore the capabilities of PED to provide new answers.  

In this work, we will exploit the quantitative use of PED intensities to improve the 

characterization of complex nanomaterials. Here, we will explore 3 important fundamental 

issues for electron crystallography techniques: i) adapt established methodologies in X-ray 

diffraction to be used in ED; ii) use quantitative analysis of PED intensity to improve 

transmission electron microscopy (TEM) techniques; iii) apply new electron diffraction 

methods to solve structural aspects of nanostructures, where common techniques are not 

feasible. In more detail: 

1) Determination of the decahedral nanoparticle (Dh: decahedral) unit cell of AuAg, from the 

structural refinement by the pair distribution function (PDF) derived from PED. 2) 

Development of automated crystal orientation mapping (ACOM) analyzing the PED intensities 

in experiments aiming to increase the angular resolution. 3) Characterization of the shape and 

crystal structure of AuAg nanostars (NS) from a single diffraction mapping PED (4D-STEM: 

four-dimensional scanning TEM).  

Our results indicate that the use of PED + PDF (usually associated with X-rays) provides 

high-precision structural information using low-dose electron irradiation with a sample quantity 

several orders of magnitude lower than that required in synchrotron radiation studies. The 



 
 

developed ACOM method provided a greater improvement in angular resolution (~0.03º) when 

compared with current common approach (limited to ~1º).  The single 4D-STEM mapping 

allowed us to determine NS's atomic structure and three-dimensional morphology.  We have 

determined that the center is an icosahedral nanoparticle and that the legs are decahedral 

nanowires, which grow in a planar configuration 3D over the vertices of the icosahedral 

nucleus. This set of results opens several promising new lines of work for the characterization 

of nanostructures with high quality. 
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Capítulo 1 

Introdução 

 

Recentemente, o desenvolvimento de nanomateriais tem se direcionado a estruturas de 

maior complexidade morfológica e estrutural devido a possibilidade de utilizar processos de 

síntese com alto controle ou em diversos passos [1]. Essas estruturas possuem propriedades 

físicas (opticas, térmicas, elétricas, magnéticas, etc) ideais para aplicação em dispositivos de 

alta eficiência ou qualidade.  

A maior complexidade estrutural trouxe a necessidade de métodos de caracterização 

mais avançados que possam atender certas demandas práticas, por exemplo, capacidade de 

medir baixas quantidades de massa, informação média de um volume da amostra e alta 

resolução espacial para medir variações estruturais locais. Distintas técnicas de caracterização 

podem atender uma ou mais dessas demandas, tal que é comum na caracterização de materiais 

combinar diversas técnicas para obter informação estrutural mais completa. No entanto, a 

caracterização de nanoestruturas possui dificuldades experimentais intrínsecas além de aspectos 

práticos e que prejudicam a capacidade de obter informação estrutural de sistemas com 

dimensões limitadas.  

Idealmente uma caracterização da estrutura forneceria a posição de todos os átomos num 

volume, tal que teríamos toda informação possível sobre o material: grau de cristalinidade 

(amorfo, mono ou policristalina), organização de domínios cristalinos, defeitos, forma, etc. 

Num material macroscópico é inviável obter individualmente a posição de todos os átomos 

devido a quantidade incontável deles no volume; no entanto, a posições média pode ser obtida 

pela simetria proveniente do ordenamento dos átomos em dimensões significativas 

(micrométricas). Isso é comumente realizado em técnicas de difração, por exemplo, em difração 

de raios X de monocristais (XRD: x-ray diffraction) ou de pó (XRPD: x-ray powder 

diffraction); os picos de difração possuem todas as informações referentes a simetrias do cristal 

e da organização dos átomos [2]. Nesse caso, XRPD é a técnica mais utilizada para caracterizar 

materiais macroscópicos, sendo acessível e facilmente encontrada em laboratórios.  

 Materiais nanométricos possuem organização atômica restrita a nanômetros, não sendo 

possível obter informação das posições atômicas através das simetrias. Por exemplo, XRPD de 

nanopartículas (NPs) apresentam picos de difração largos e sobrepostos, que se assemelham a 
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materiais amorfos, consequentemente, existe uma grande dificuldade em determinar a estrutura 

cristalina da NP com confiabilidade. A dificuldade em obter informação estrutural em 

nanomateriais é conhecido como o “problema da nanoestrutura” e foi extensivamente discutida 

por Billinge e Levin na referência [3]. Eles propõem que a solução pode ser obtida ao medir a 

maior quantidade de informação possível sobre a estrutura: químico por técnicas 

espectroscópicas e estrutural por técnicas de imagem e difração. Isso demanda o uso de diversas 

técnicas em instrumentações distintas que demandam logísticas complexas para obter 

informação reprodutível e representativa da amostra. Portanto, a viabilidade desse processo 

seria significativamente melhor caso fosse possível utilizar uma mesma instrumentação em 

todos os experimentos distintos.   

A microscopia eletrônica de transmissão (TEM: transmission electron microscopy) é 

usualmente relacionada a capacidade de obter imagens com resolução atômica em modo de alta 

resolução (HRTEM: high resolution TEM) [4].  Diversos trabalhos mostram uma solução direta 

para o “problema da nanoestrutura” ao reconstruir a posição dos átomos em experimentos de 

tomografia com imagens de resolução atômica; por exemplo, NPs de Au (Ø ~ 6 nm), Pt (Ø ~ 

7nm), AuAg (Ø ~ 4 nm), FePt (Ø ~ 8 nm) e até mesmo NPs de NiPdPt (Ø ~ 4 nm) com alto 

grau de amorfização [5,6]. No entanto, esses trabalhos possuem limitações em relação ao 

tamanho e forma do nanomaterial, e principalmente a possíveis danos de irradiação por elétrons, 

comuns ao obter imagens com resolução atômica [4].  Alternativamente, em um TEM existe a 

possibilidade de obter informação estrutural no espaço recíproco e química por técnicas de 

espectroscopia de raios X ou elétrons, que torna TEM um instrumento versátil o suficiente para 

resolver o problema da nanoestrutura, como proposto por Billinge e Levin [3,4]. Isso foi 

demonstrado para caracterização de uma NPs de PdNi (Ø ~ 5 nm), no entanto, a solução 

combina técnicas de imagem e espectroscopia em TEM com XRPD, que torna o procedimento 

significativamente mais complexo [7]. 

Técnicas de difração são um dos pilares para solucionar a estrutura de materiais, 

especialmente cristalinos, por permitir procedimentos de refinamento estrutural, exemplificado 

por procedimentos de Rietveld em XRPD. Como mencionado anteriormente, o uso de Rietveld 

em nanocristais é imprecisa devido à falta de ordenamento atômico de longo alcance, no 

entanto, o padrão de difração ainda contém informação sobre o ordenamento dos átomos em 

curto e médio que pode ser explorada. Nesse caso, a cristalografia de nanocristais é realizado 

com a função de distribuição de pares (PDF: pair distribution function) que descreve a distância 

entre átomos vizinhos no volume do material [8]. A PDF é obtida a partir de padrões de difração 

de pó e uma subsequente transformada de Fourier (TF), sendo uma descrição no espaço real do 
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ordenamento atômico do material. Mais importante, é possível realizar análises de refinamento 

estrutural no espaço real com PDF, por exemplo, para determinar o ordenamento de domínios 

de NPs policristalinas, a tamanho de nanocristais, defeitos em nanoestruturas e deformações 

localizadas na ordem de curto alcance [9].  

A difração de elétrons (ED: electron diffraction) possui vantagens em relação a raios X 

e nêutrons para estudar nanocristais, especialmente relacionada a baixa massa necessária para 

obter um padrão de difração de alta qualidade, fundamental ao estudar nanocristais de difícil 

síntese/cristalização (ver Capítulo 2). No entanto, a análise quantitativa de ED é comumente 

inviabilizada pela presença de difração dinâmica dos elétrons (múltiplos eventos de 

espalhamento), em contraste com a difração cinética de raios X e nêutrons (somente um evento 

de espalhamento). Alternativamente, a difração de elétrons com precessão (PED: precession 

electron diffraction) modifica a trajetória do feixe de elétrons para minimizar os efeitos de 

espalhamento múltiplo [10,11]. Consequentemente, PED possui as mesmas vantagens de ED 

comuns, mas também pode ser utilizada análises quantitativas; procedimentos de refinamento 

estrutural, tipo Rietveld, foram utilizados com PED para resolver a estrutura de diversos 

nanocristais (proteínas, moléculas, zeólitas, sólidos amorfos, etc) [11]. Com PED podemos 

explorar novas possibilidades em cristalografia com elétrons, principalmente visando uma 

solução do problema da nanoestrutura, para isso o desenvolvimento de um método utilizando a 

combinação de PDF e PED é fundamental. Trabalhos anteriores mostraram a capacidade de 

realizar solução estrutural de PDF derivado com PED com qualidade similar as obtidas com 

PDF derivados de radiação síncrotron [12,13].  Portanto, é possível explorar diferentes 

problemas estruturais que antes eram inacessíveis com os métodos comuns de caracterização 

de nanoestruturas. O desenvolvimento de uma técnica robusta de difração de elétrons permite 

tornar TEM uma ferramenta otimizada a solução de nanoestrutura complexas, principalmente 

quando combinada com a capacidade de obter informação estrutural com alta resolução 

espacial.  

Na microscopia eletrônica de transmissão em modo varredura (STEM: scanning TEM) 

o feixe de elétrons é focalizado a tamanhos de 0.05 nm a 10 nm e então varrido pela amostra 

[4]; o sinal adquirido (intensidade de difração, emissão de raios x, número de elétrons, corrente 

elétrica etc.) é medido pixel a pixel. Nesse caso, é possível mapear variações estruturais na 

amostra com resolução espacial limitada a aproximadamente o tamanho do feixe de elétrons. 

No caso de ED, desenvolvimentos recentes tornaram mais acessíveis detectores bidimensionais 

de elétrons de alta velocidade, que permite a medida de diversos padrões de difração em tempos 

viáveis para experimentos de STEM (milhares de frames por segundo).  São então obtidos 
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conjuntos de dados onde em cada posição do feixe (duas coordenadas no espaço real) possuem 

um padrão de difração completo (duas coordenadas no espaço recíproco), o que dá o nome de 

4D-STEM a técnicas de mapeamento de difração de elétrons [14]. O uso de PED com 4D-

STEM permite explorar as capacidades de análise quantitativa PED com a alta resolução 

espacial do TEM.  

  

 

1.1 Objetivos  

 

Nesse trabalho vamos explorar o uso quantitativo de intensidade de feixes difratados 

medidas em modo PED para caracterização de nanomateriais de alta complexidade estrutural e 

onde técnicas de caracterização tradicionais não fornecem respostas satisfatórias.   

O Capítulo 2 descreva a utilização da difração de pó com PED para determinar a 

deformação média em pequenas nanopartículas policristalinas de AuAg (<5 nm). Mais 

especificamente, diferenciamos modelos de deformações para nanopartículas decaédricas 

(modelo de Bagley [15] e um modelo de baixa deformação tetragonal [16,17]), que 

anteriormente não foi possível determinar com HRTEM ou XRD [16,17].  

Nos Capítulos 3 e 4 descreve o uso combinado de PED e 4D-STEM para estudos que 

envolvam a medida da orientação de cristais. O Capítulo 3 descreve o desenvolvimento de uma 

metodologia para utilizar as intensidades de PED para medir a orientação de nanocristais com 

alta resolução angular (<0.1º). No Capítulo 4 caracterizamos nanoestrelas (NS) de AuAg que 

apresentam pernas alta anisotropia e razão de aspecto (~6). As NS atraem grande interesse na 

comunidade de Raman devido as suas expressivas propriedades plasmônicas, as quais são 

dependentes da distribuição espacial das pernas. Para poder medir a forma tridimensional das 

nanostrelas aplicamos a metodologia desenvolvida no Capítulo 3. Também determinar a 

estrutura cristalina do núcleo e das pernas da NS o que permitiu obter nova compreensão   sobre 

o processo de crescimento das mesmas.  

     

1.2 Sobre está dissertação 

Essa dissertação possui uma estrutura alternativa, onde artigos descrevendo cada 

trabalho realizado é incluso em capítulos. O Capítulo 2 descreve os métodos experimentais e 

teóricos, os Capítulos 3 – 5 descrevem essencialmente os resultados científicos incluso em cada 

um dos artigos. O Capítulo 6 apresenta conclusão e perspectivas da tese, incluindo uma 
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contextualização sobre os desafios do projeto. Finalmente, o Apêndice A descreve em detalhes 

os procedimentos associados aos métodos descritos no Capítulo 2.   
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Capítulo 2 

Materiais e Métodos  

 Nesse capítulo são descritos os métodos experimentais e teóricos utilizados ao longo do 

trabalho de doutorado. Além disso, descrições mais detalhadas são dadas para métodos que não 

são descritos em detalhes nos artigos apresentados a seguir.  

2.1 Microscopia Eletrônica de Transmissão  

A microscopia TEM é uma das técnicas de caracterização estrutural mais aplicadas na 

ciência de materiais pela sua capacidade de obter informação com alta resolução espacial.  Por 

exemplo, na caracterização de nanopartículas (NP: nanoparticle), é possível  obter uma imagem 

que contenha diversas NPs  para medir a distribuição de tamanhos (resolução de sub 

micrometro) e uma onde seja possível observar o ordenamento dos átomos dentro de cada uma 

delas para medir a estrutura cristalina (resolução sub ångström) [18]. Essa versatilidade não se 

restringe a imagens, e TEM também permite obter informação sobre composição química, 

estrutura eletrônica, domínios magnéticos, etc [4].  

 O microscópio eletrônico funciona como um sistema óptico de projeção. Uma fonte de 

elétrons é utilizada para iluminar a amostra de interesse, que terá sua imagem aumentada e 

formada por uma lente magnética (denominada lente objetiva, ver Fig. 2.1). A imagem invertida 

do objeto iluminado é formada no plano imagem da lente, e no plano focal é formado um padrão 

de difração de elétrons(eDP: Electron Diffraction Pattern) ou TF da amostra.  
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Figura 2.1: Diagrama simplificado do princípio de funcionamento de um TEM. A óptica é a mesma utilizada em 

um sistema de projeção. Imagens são obtidas no plano imagem e padrões de difração são obtidos no plano focal. 

 

A caracterização da estrutura cristalina comumente utiliza imagens de Microscopia 

Eletrônica de Alta Resolução (HRTEM: High Resolution Transmission Electron Microscopy) 

para observar, por exemplo, o ordenamento dos átomos, fronteira entre grãos e defeitos 

estruturais [4]. Comparado a técnicas de difração de raios X tradicional na caracterização de 

cristais, o uso de imagens fornece uma maneira mais intuitiva e direta para observar aspectos 

morfológicos (forma e tamanho) e o arranjo atômico de um material. No entanto, embora seja 

intuitiva, HRTEM possui diversas limitações relacionadas a necessidade de observar o material 

ao longo de direções de alta simetria (necessidade de alinhar as colunas atômicas ao longa da 

direção do feixe de elétrons[4]). Além disso, não é possível obter informação nas três dimensões 

(3D) devido as imagens serem projeções (uma integração) da estrutura ao longo da direção de 

observação. Considerando todos esses fatores, pode ser bastante complexo obter informação da 

estrutura dos materiais de baixa simetria cristalina, como amorfos e policristais nanométricos. 

Alternativamente, técnicas de difração fornecem informação estrutural em cristal fora de eixos 

de simetria. Mas essa informação está no espaço recíproco o que dificulta a interpretação direta; 

no entanto ele contém informação da orientação do cristal no espaço com a análise da 

distribuição e das intensidades dos feixes difratados.  
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2.2 Difração de Elétrons  

 

 A caracterização de cristais é feita principalmente com medidas no espaço recíproco, ao 

obter o padrão de difração de um cristal temos acesso a uma grande quantidade de informação 

estrutural com uma única medida. Por exemplo, XRPD é utilizado corriqueiramente na 

determinação da estrutura de diversos materiais (metais, cerâmicos, moléculas, proteínas, etc.), 

sendo capaz de determinar estruturas complexas com o mínimo de informação inicial e sem 

necessidade de análises numéricas complexas [19].   

 A técnica de difração mais comum em TEM é a Difração de Elétrons de Área 

Selecionada (SAED: Selected Area Electron Diffraction), nela é utilizada uma abertura no 

plano imagem para obter o ED de uma região de interesse (Fig. 2.2). Em SAED a frente de 

onda eletrônica incidente é usualmente plana ao chegar na amostra, condição é obtida ao 

iluminar áreas muito maiores que somente a selecionada com a abertura (5 µm a 0.1 µm). 

Consequentemente, em SAED são utilizadas baixas doses de elétrons, geralmente menores que 

10 e-/Å2 ideal para caracterizar materiais sensíveis a irradiação (número de elétrons por área é 

a unidade comumente utilizada em TEM) [4,20]. De maneira geral, em condições óticas 

equivalentes, as doses utilizadas em técnicas de difração de elétrons são menores que em 

imagens. Isso é devido as características de cada tipo de sinal: um DP mostra discos de alta 

intensidade localizada num fundo comparativamente baixo (por exemplo, picos claros num 

fundo escuro),  já a imagem apresenta variedades sutis de intensidade entorno da intensidade 

média (por exemplo, mudanças numa escala de cinza) .  

A interação dos elétrons com átomos é mais forte que a de raios X ou nêutrons, portanto 

a massa mínima necessária em SAED (menor que ng) é muito menor que a necessária para raios 

X (mg) e nêutrons (g).  Com SAED torna-se possível caracterizar cristais individuais com 

tamanho reduzido (milhares de átomos) ou de difícil síntese (biomoléculas, cristais 

metaestáveis) [21] . 
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Figura 2.2: a) Imagem de baixa magnificação de um nanofio de InP; a área indicada pela linha tracejada representa 

a abertura de utilizada para obter o padrão de difração SAED em b). 

 

O raio típico da esfera de Ewald para elétrons (400 nm-1 num microscópio 200 keV) é 

maior que a de raios X e nêutrons (10 nm-1), sendo efetivamente quase-plana, tal que uma esfera 

de Ewald de baixa curvatura excita mais pontos de uma mesma zona de Laue (ver Fig 2.3). 

Dessa forma sempre há mais reflexões excitadas em SAED que em diagramas gerados 

utilizando raios X ou nêutrons; isso facilita o estudo de monocristais onde pode ocorrer 

dificuldade de excitar diversas reflexões simultaneamente. No entanto, comparativamente a 

raios X/nêutrons, SAED fornece majoritariamente informação bidimensional do cristal, mas 

ainda é possível obter informação 3D pelas intensidades difratadas (ver Fig 2.3)[22] .  

A máxima espessura dos cristais utilizados em TEM é limitada pela necessidade de 

transmissão dos elétrons incidentes através da amostra (geralmente espessuras menores que 100 

nm [4]).  Portanto, ocorro o efeito de filme fino da difração (thin film effect), tal que os ‘pontos’ 

da rede recíproca (transformada de Fourier da forma do cristal) possuem um tamanho finito 

(ver Fig. 2.3) [23]. Efetivamente a condição de Bragg de um cristal fino é ‘relaxada’ por um 

desvio 𝒔 (erro de excitação) em relação a condição de Bragg do cristal infinito (vetor do espação 

recíproco 𝒈), e ocorre excitação de uma reflexão com vetor de difração K (Eq. 2.1): 

            𝑲 = 𝒌𝑫 − 𝒌𝑶 = 𝒈 + 𝒔 (2.1) 

onde 𝒌𝑶 e 𝒌𝑫 são os vetores de onda dos feixes incidente e difratado, respectivamente. 

A difração de elétrons permite medir volumes muito pequenos devido à forte interação 

dos elétrons com o material, no entanto, isso também torna comum eventos de espalhamento 
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múltiplo e a interpretação das medidas fica mais complexa em relação à quando somente ocorre 

um único evento de espalhamento.   

 

 

Figura 2.3: Direita) Os pontos da rede recíproca possuem tamanhos finitos devido ao efeito de filme fino, que 

nesse caso é representado pelos traços sobre os pontos da rede recíproca. Os círculos representam a relação entre 

as esferas de Ewald de raios X (linha pontilhada) e elétrons (linha continua). Esquerda) Representação dos perfis 

de intensidade dos pontos interceptados pela esfera de Ewald. Representação para o cristal a) perfeitamente 

orientado ao longo do eixo de zona e b) desorientado do eixo de zona. Perceba que quanto mais próximo a esfera 

de Ewald está do ponto, mais intensa é a intensidade do pico de difração.    

 

2.2.1 Intensidades Medidas em Difração de Elétrons 

 

  A descrição completa da estrutura de um cristal pode ser realizada ao calcular o fator 

de estrutura (𝐹ℎ𝑘𝑙) por esse conter informação sobre o tipo atômico e a localização dos 𝑁 

presentes na célula unitária: 

𝐹ℎ𝑘𝑙 =  ∑ 𝑓𝑛𝑒2𝜋(ℎ𝑢𝑛+𝑘𝑣𝑛+𝑙𝑤𝑛) 

𝑁

𝑛=1

 (2.2) 

onde 𝑓𝑛 é o fator de espalhamento atômico (informação interação onda-átomo), hkl os índices 

de Miller e (𝑢𝑛, 𝑣𝑛, 𝑤𝑛) as posições do átomo na célula unitária. No caso da difração cinética 

(difração de raios X e nêutrons), onde somente um evento de espalhamento da onda incidente 
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ocorre, a relação entre a intensidade difratada medida 𝐼ℎ𝑘𝑙 e o quadrado do fator de estrutura é 

diretamente proporcional (Eq. 2.3) [23].  Essa relação torna simples realizar diversos cálculos 

de intensidade rapidamente, já que somente é necessário calcular uma somatória em poucos 

átomos (células unitárias com mais de 50 átomos são consideradas incomuns) [24]. 

 

𝐼ℎ𝑘𝑙 = |𝐹ℎ𝑘𝑙|
2 (2.3) 

 

 Durante a propagação dos elétrons no cristal ocorrem múltiplos eventos de 

espalhamento, por consequência a intensidade observada num eDP não é relacionada 

diretamente com |𝐹ℎ𝑘𝑙|
2

 e as intensidades difratas devem ser descritas pela teoria dinâmica da 

difração [25]. O cálculo completo e preciso de um ED dinâmico não possui descrição analítica, 

sendo processos numéricos ou interativos como Multiple-Beam (mais de 2 feixes) ou pelo 

formalismo de Bloch [4]. Ambos os casos exigem cálculos que são complexos e demorados, o 

que limita a possibilidade de realizar análises quantitativas das intensidades, seja em materiais 

complexos ou em aplicações que exigem a análise de uma grande quantidade de EDs (como 

será visto no capítulo 4) [26].    

É importante destacar que mesmo em amostras de pequena espessura, como no caso de 

nanopartículas, os efeitos de difração dinâmica podem ser consideráveis. Simulações indicam 

que há forte presença de efeitos dinâmicos no padrão de difração de pó com elétrons, mesmo 

em NPs de Au com diâmetros de 1 nm (Fig. 2.4) [27].  

Esforços de refinamento estrutural são limitados em TEM pelas dificuldades em lidar 

com difração dinâmica por exigir processos números complexos. Para expandir a capacidade 

de análise estrutural quantitativa em TEM é necessária uma técnica que diminua os efeitos de 

espalhamento múltiplo nas intensidades difratadas medidas. Na seção seguinte descrevemos 

uma proposta instrumental que tenta reduzir esses efeitos. 
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Figura 2.4: Simulações da seção de choque diferencial elástica (intensidade difratada) em função do modulo do 

vetor de espalhamento 𝑠 (2𝑠𝑒𝑛(𝜃) 𝜆⁄ ), com elétrons a 100 kV. Foram simulados padrões de difração de pó 

dinâmico (linha pontilhada) e cinemáticos (linha continua) em NPs de Au monocristalinas e com diâmetros de: a) 

~1 nm, b) ~3 nm.  Imagem adaptada de [28]. 

 

2.3 Difração de Elétrons com Precessão 

 O desenvolvimento de Difração de Elétrons com Precessão (PED) por Vicente e 

Midgley visou obter padrões de difração que fossem mais apropriado para uso quantitativo em 

processos de solução estrutural similar ao realizado em raios X [10].  Acima da amostra o feixe 

de elétrons é manipulado em um movimento de  precessão em torno do eixo ótico do TEM; 

esse movimento forma um cone oco (com meio-ângulo de abertura φ) no espaço real, e o 

movimento da esfera Ewald, formando um volume contínuo no espaço recíproco. 

Consequentemente, as intensidades medidas em PED são o resultado da integração em torno da 

condição de Bragg (ver Fig. 2.5) e há uma significativa diminuição da influência de orientações 

do cristal que favoreçam espalhamento múltiplo. Portanto, ocorre uma redução significativa 

dos efeitos de espalhamento dinâmico nas intensidades medidas, que as tornam mais próxima 

das esperadas pela difração cinemática; no entanto, as intensidades de PED são consideradas 

Quase-Cinemáticas por ainda possuírem efeitos residuais da difração dinâmica [29,30]. 

Efetivamente, PED traz uma relação mais próxima ao fator de estrutura do cristal, onde são 

reveladas as simetrias esperadas do cristal que não eram visíveis com SAED convencional (ver 

Fig. 2.6).  
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Figura 2.5: O feixe precessiona acima da amostra com meio-ângulo 𝜑, e sofre uma contra-precessão abaixo dela 

para obter um eDP estático. Portanto, é gerado um volume continuo (marcado em cinza) no espaço recíproco, e as 

intensidades de PED são consequência da integração em torno da condição de Bragg relaxada pelo efeito de filme 

fino. 

 

 

Figura 2.6: eDP de um cristal de Er2Ge2O7, a) sem precessão, b) com precessão (𝜑 = 2º) e c) fator de estrutura do 

cristal. As caixas vermelhas indicam regiões onde ocorre o aumento do número de reflexões excitadas ao utilizar 

precessão. Imagem adaptada de [31]. 

 

2.3.1 Intensidades Quase-Cinemáticas 

 

Uma característica importante de PED é a diminuição da influência de espalhamento 

múltiplo nas intensidades com o aumento do ângulo de abertura do cone de precessão, onde a 

relação entre as intensidades medidas em PED (𝐼ℎ𝑘𝑙
𝑃𝐸𝐷) e o fator de estrutura tornam-se 

significativamente mais próximas a partir de somente alguns graus (> 0.5º) [30,32–34]: 

   

𝐼ℎ𝑘𝑙
𝑃𝐸𝐷 ~ |𝐹ℎ𝑘𝑙|

2    (2.4) 
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Seria esperado que esforços de análise quantitativas das intensidades de PED cutilizando 

como base o fator de estrutura fosse inviabilizado pela difrença entre as intensidades medidas 

e calculadas.  Embora as intensidades individualmente não sejam “corretamente” iguais, a 

ordem relativa entre intensidades é corrigida pela precessão. Por exemplo, se no caso 

cinemático, as intensidades de picos de difração podem ser categorizadas como ‘fortes/fracos’, 

com PED elas podem ser separadas nas mesmas categorias de ‘fortes/fracas’ [33]. 

Efetivamente, em um processo de refinamento estrutural, a correta relação relativa entre 

intensidade é mais importante que os valores absolutos delas, tal que é possível realizar 

refinamento estrutural somente considerando o ordenamento grosseiro das intensidades [33,34]. 

A natureza quase-cinemática das intensidades de PED é evidente ao considerar a diminuição 

significativa das intensidades de picos de difração cinematicamente proibidos (ℎ𝑘𝑙 com 𝐹ℎ𝑘𝑙  =

 0), mas sem que ocorra o anulamento desses pico; eles são ainda detectáveis mesmo em altos 

ângulos de precessão (por exemplo, o (002) do Si na Fig. 2.7)  [4,31].     

É importante enfatizar a complexidade das intensidades medidas em PED, tal que não é 

possível tirar conclusões gerais sobre o seu comportamento; mesmo cálculos complexos e 

completos das intensidades de PED somente fornecem as conclusões qualitativas ou 

particulares ao cristal usado na simulação/cálculos. Novamente, reflexões proibidas deixam 

evidente características de PED, tal que estudos mais completos, que aliam simulações 

considerando a difração dinâmica e medidas, mostram que individualmente as intensidades 

dessas reflexões possuem comportamento complexo com aumento do ângulo de precessão, mas 

ainda é possível observar a tendência geral da queda de suas intensidades (Fig. 2.7) [29,30]. No 

geral, podemos esperar a atenuação significativa de efeitos de espalhamento múltiplo com PED, 

e o aumento do ângulo de precessão torna analises quantitativas mais precisas. No entanto, 

existe um valor máximo do ângulo devido a aspectos: i) instrumentais provenientes das 

aberrações das lentes (alargamento e distorção dos picos de difração); ii) geométricos devido a 

aproximação das zonas de Laue com o aumento do ângulo de precessão e iii) reflexões de 

comportamento complexo, como (222) das estruturas do tipo diamante/silício [29,30,35].   
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Figura 2.7: Simulação de PED para diversos ângulos da abertura do cone de precessão, para feixes proibidos de 

um cristal de Si (espessura ~ 48 nm). Figura adaptada de [30].  

 

 O aspecto prático mais importante é as intensidades difratadas em PED são bem 

comportadas (num diagrama SAED a relação de intensidade entre feixes é imprevisível) e a 

ordenação apropriada das intensidades dos feixes difratados permite utilizar o modelo 

cinemático para refinar a estrutura cristalina.   

 

2.4 Mapeamento de Difração em 4 Dimensões  

 

Até agora descrevemos medidas de SAED onde o sinal de difração vem de uma grande 

área, o que é benéfico para obter, por exemplo, informação média sobre um conjunto de cristais 

ou média de um cristal homogêneo (sem mudanças significativas no volume da estrutura) [13].  

Também temos que considerar que técnicas onde um feixe de elétrons focalizado é varrido 

sobre a amostra (STEM) são bastante comuns em microscopia eletrônica.  

Recentemente, existe grande interesse em obter dados por 4D-STEM, onde o feixe de 

elétrons é varrido pela amostra e para cada posição do feixe (pixel) é medido um ED (ver Figura 

2.8) [36]. Nesse caso, são formados dados multidimensionais conhecido como bloco de dados; 

para 4D-STEM há duas dimensões no espaço recíproco (as duas dimensões do ED medido) e 

duas no espaço real (localizam a posição do ED medido) [14]. 
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Figura 2.8: Ilustração de uma medida de 4D-ED. Para cada posição do feixe de elétrons é medido um padrão de 

difração daquele local da amostra.  O bloco de dados é formado pela associação de uma posição espacial (um pixel 

no espaço real), localizado por duas coordenadas, a uma medida de um padrão de difração (uma imagem 

bidimensional do espaço recíproco). Figura adaptada da referência [14]. 

 

A aplicação dessa técnica está muito relacionada a capacidade de adquirir imagens 

bidimensionais com velocidade o suficiente para que a aquisição de mapeamento de difração 

demore de alguns minutos. Assim, o desenvolvimento de 4D-STEM está relacionado a recente 

comercialização de detectores de alta velocidade [37]. O uso de detectores lentos torna as 

medidas demoradas e doses de elétrons altas são depositadas no material. Um exemplo 

preliminar da necessidade de detectores de alta velocidade são sistemas comerciais para 

experimentos de 4D-STEM com PED (Nanomegas). Esses sistemas incluem uma câmera CCD 

(Charge Coupled Device) ótica de alta velocidade colocada fora do microscópio TEM gravando 

a imagem da tela de fósforo do microscópio (ver Fig. 2.9) [38,39]. Embora esse conjunto 

permita a detecção rápida de padrões PED, a intensidade difratada é perdida devido ao baixo 

intervalo dinâmico da câmera (8 bits), a não linearidade da tela de fósforo (a quantidade de 

elétrons incidentes e de luz emitida não são proporcionais) e as fortes distorções geométricas 

nas medidas (o eixo ótico, tela de fosforo e a câmera tem orientações relativas que distorcem 

significativamente o ED medido) [40]. Detectores de elétrons mais modernos de tecnologia 

CMOS (Complementary Metal–Oxide–Semiconductor) tem a capacidade de realizar capturas 

em alta velocidade (CCD: 1 captura por segundo, CMOS: mais de 200 capturas por segundo) 

[40]. Adicionalmente, detectores de elétrons direto (DED: Direct Electron Detector) 

aumentaram muito a velocidade de detecção (mais de 1000 capturas por segundo). É importante 
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também considerar que o tempo de medida por pixel (dwell time) é limitada por outros fatores, 

por exemplo, a necessidade de alta intensidade (acumulação de contagem) ou a frequência de 

precessão utilizada em PED.   

 

 

 

Figura 2.9: Sistema comercial SpinningStar P020 para PED desenhado para experimentos de 4D-ED. a) Câmera 

CCD externa que acompanha o sistema. b) Esquemático do funcionamento: o sistema controla o feixe de elétrons 

para o movimento de precessão e a câmera CCD externa captura os padrões de difração gerado. Ambos estão 

sincronizados por meio do computador. Observe que a câmera axial não é utilizada durante o experimento e está 

coberta pela tela de fosforo, que é observada pela câmera externa. Figura adaptada de [39]. 

 

A principal vantagem de 4D-STEM vem da versatilidade de ter um conjunto de dados 

com padrões de difração medidos com resolução nanométrica (aproximadamente o tamanho do 

feixe eletrônico). Por exemplo, num mesmo dado é possível formar imagens de campo escuro 

e claro, medir localmente fase, distorções, espessura, orientação, distribuição de campo 

eletromagnético selecionando imagens formadas por alguns feixes presente em cada diagrama 

de difração por pixel [14].  É evidente que dados de 4D-STEM contém muita informação sobre 

a amostra, o que traz muito interesse em desenvolver e aplicar técnicas de análise 

cristalográfica. No entanto, embora a qualidade dos dados tenha avançado consideravelmente, 

a análise quantitativa das intensidades ainda é bastante complexa devido as mesmas limitações 

que a difração dinâmica impõe a SAED. Portanto, é comum que 4D-STEM seja combinado 

com PED para obter dados onde a análise utilize a aproximação cinemática no cálculo da 

difração eletrônica. Um exemplo, são medidas de textura por o método chamado pattern-

matching (também comumente chamado de template-matching), onde o PED em cada pixel é 

comparado com uma biblioteca de simulações de padrões de difração cinemática do cristal em 

diversas orientações (essa técnica será mais explorada no Capítulo 4) [39–41]. Outro aspecto 

importante de 4D-STEM é uso de aprendizado de máquina (ML: machine learning) para, por 

exemplo, redução de dimensionalidade, categorização não supervisionada (clustering) e 
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redução de ruídos. Nesse caso, PED torna ML muito mais simples e precisa por homogeneizar 

as variações de intensidade que ocorrem no interior dos discos de difração devido a 

espalhamento múltiplo (ver Figura 2.10) [42,43].  

 

Figura 2.10 Comparação entre padrões de difração a) cinemático e b) dinâmico. A estrutura no interior de discos 

de difração em b) torna a determinação do centro e analises por ML mais complexas [42,43].    

As vantagens de combinar PED, seja com SAED ou 4D-STEM, são evidentes ao 

facilitar o uso quantitativo das intensidades; ainda assim, pouco foi feito visando desenvolver 

métodos para o uso das intensidades e ainda são muito dependentes de técnicas desenvolvidas 

em dados sem intensidades de qualidade.  

 

2.5 Função de Distribuição de Pares 

 

Como descrito na introdução, a cristalografia de nanocristais possui limitações 

conceituas devido a dependência das técnicas comumente aplicadas a existência de ordem de 

longo alcance (‘the nanostructure problem’) [3]. Na difração de pó, ao diminuir o tamanho de 

um cristal ocorre perda de informação sobre a estrutura do cristal, evidenciado pelo aumento 

da largura dos picos com a diminuição das dimensões do cristal (ver Fig. 2.11), a maior 

atenuação das intensidades devido ao movimento mais acentuado dos átomos e ao aumento do 

fundo de difração [2]. No espaço recíproco, a quantificação das intensidades, numa análise de  

Rietveld, é baseada na altura, largura e centro dos picos de difração medidos [44,45]. No 

entanto, em nanocristais a perda de ordem de longo alcance implica que a informação da 

organização atômica está distribuída sobre todo o padrão de difração e o uso exclusivo dos 

picos usualmente não resulta numa solução estrutural precisa. Alternativamente, é possível 

realizar quantificação estrutural utilizando todo o padrão de difração (full-pattern analysis), 
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principalmente realizado através da análise por Função de Distribuição de Pares (PDF), 

originalmente desenvolvida para o estudo da estrutura de materiais amorfos [8].  

 

Figura 2.11: Simulações dos XRPD em NPs de wurtizita CdS esféricas de diversos diâmetros (1 μm – 1 nm). Na 

parte superior em destaque estão as simulações para as NPs de 1 nm, 2 nm e 5 nm. Note o claro alargamentos dos 

picos de difração. Figura adaptada de [2]. 

 

 PDF descreve a distribuição de distâncias entre pares de átomos num volume de 

material, como ilustrado na Fig. 2.12a. A PDF é sensível as distâncias interatômicas e quais são 

os átomos presentes em cada par. Muitas das informações estruturais do material podem ser 

obtidas de maneira direita em uma curva PDF, por exemplo, a distância e número de vizinhos 

dos átomos (Fig. 2.12).  Com a PDF toda informação estrutural do material está presente no 

espaço real, a vantagem é ser possível obter informação da estrutura local dos cristais de 

maneira mais intuitiva [8].  
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Figura 2.12: a) Representação da relação entre os picos da PDF (g(r)) e a estrutura do material. b) A largura do 

pico é relacionada com distorções na estrutura. c) A área abaixo de um pico é o número de átomos vizinhos a uma 

determinada distância. Figuras adaptadas de [46] . 

 

A PDF é obtida a partir de padrões de difração de pó; no caso da difração de elétrons 

isso corresponde a medida SAED escolhendo uma abertura que inclua diversos (>1000) 

nanocristais. Durante o mestrado, desenvolvemos um programa (software) para derivação da 

PDF a partir de medidas de PED, visando uma metodologia de análise dos dados especifica 

para difração de elétrons. Os detalhes da metodologia desenvolvida podem ser encontrados no 

artigo publicado descrevendo os procedimentos adotados, em anexo no fim desse manuscrito. 

Mais importante, a análise quantitativa de PDF com PED mostrou-se capaz de caracterizar a 

estrutura de nanocristais complexos (em nosso trabalho nanopartículas de AuAg) com a 

qualidade similar a PDF obtida com difração de raios X em fontes d luz síncrotron. O próximo 

capítulo explora PDF + PED para determinar as distorções em partículas decaédricas com alta 

precisão e confiabilidade.  
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Capítulo 3 

Função de Distribuição de Pares (PDF) 

para Caracterização de Nanopartículas Decaédricas 

 
A cristalografia de elétrons é reconhecida como fundamental para obter a estrutura 

completa de cristais a partir de pequenos volumes de amostra (<µm2) [47]. Tal reconhecimento 

é muito recente (~5 anos), sendo que no paradigma anterior a difração de elétrons (assim como 

imagens de TEM) eram limitadas a análises qualitativas devido à complexidade de analisar 

quantitativamente padrões de difração dinâmicos [4]. Consequentemente, a difração de elétrons 

era comumente utilizada de maneira complementar a técnicas já estabelecidas baseadas em 

raios X e nêutrons, quem usualmente são utilizadas para obter resultados com alta qualidade 

estatística e utilizando métodos de refinamento estrutural (por exemplo, Rietveld) [48]. 

Essa diferença se dá principalmente pela difração de elétrons ser significativamente 

afetada por eventos de espalhamento múltiplo ao propagar pela amostra, diferente de raios 

X/nêutrons onde somente uma interação/espalhamento ocorre [4].  O uso quantitativo da 

intensidade de feixes difratados quando acontece difração dinâmica demanda simulações muito 

demoradas complexas que as de difração cinemática. O desenvolvimento de difração de 

elétrons com precessão (PED, ver Capítulo 2) tornou possível utilizar as intensidades de 

difração de elétrons quantitativamente com maior confiabilidade e reprodutibilidade [11]. Hoje, 

PED é visto como uma técnica viável e precisa para resolver a estrutura de monocristais. Ainda 

assim, a caracterização de nanomateriais de tamanho reduzida (<10 nm) é um grande desafio 

para técnicas de difração, seja ela de raios X, nêutrons ou elétrons, devido dificuldades 

intrínsecas a pequena dimensionalidade desses sistemas [3].  

Nanomateriais possuem estrutura de curto alcance bem definida (primeiros vizinhos, 

assim como materiais amorfos) e também possuem estrutura periódica em médio alcance (10-

100 nm). No entanto, o conceito de cristal infinitamente periódico não é válido, tal que 

metodologias de cristalografia baseadas nesse princípio (como refinamento estrutural por 

Rietveld, que utiliza unicamente o fator de estrutura para calcular intensidades dos picos 

difratados) se tornam difíceis de aplicar com confiabilidade em nanomateriais [3].  

Alternativamente, a cristalografia de materiais amorfos tem sido baseada por décadas na 

análise de padrões de difração por função de distribuição de pares (PDF, ver Capítulo 2), uma 

técnica de fronteira associada a facilidades de grande porte e alto custo (raios X: síncrotrons, 
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nêutrons: fontes nucleares) [8,9]. A PDF descreve as distâncias entre pares atômicos no espaço 

real, de maneira que contêm informação precisa da ordem atômica de curto e médio alcance, 

sendo também é possível utilizar a PDF para realizar análise estrutural quantitativa similar ao 

refinamento Rietveld [9].  A análise por PDF tem se tornado na última década uma técnica 

importante para a caracterização de nanopartículas (tamanho, estrutura de grãos, forma), 

amorfos (estrutura de primeiros vizinhos, grau de cristalinidade, identificação de tipos de 

amorfo) e até mesmo materiais macroscópicos que possuem ordem local complexa 

(ferroelétricos, materiais magnéticos,etc) [49].      

A PDF é obtida partindo de padrões de difração de pó com alto ângulo de espalhamento, 

o que demanda fontes (de fótons, nêutrons, elétrons, etc.) de alta energia (35-70 keV). O uso de 

difração de elétrons para PDF é interessante por ser acessível mesmo em altas energias 

(usualmente microscópios de transmissão operam acima de 80 keV), simplificando a 

aplicabilidade dela no cotidiano da pesquisa científica com instrumentos na configuração 

padrão [4].  

As diferenças entre difração de raios X/nêutrons e elétrons implica na necessidade de 

desenvolver metodologias especificas para derivar PDF de elétrons, portanto, diversas 

tratamento de melhor adaptados a ED foram propostas nos últimos anos [49,50]. Nosso grupo 

desenvolveu um software capaz de realizar todo os passos necessários para realizar a análise 

quantitativa de ePDF: i) correções de distorções óticas, ii) integração azimutal, iii) subtração de 

fundo, iv) cálculo da PDF, v) simulação de PDF, vi) cálculo e refinamento estrutural utilizando 

como métrica a minimização de resíduos [12]. Uma atenção especial foi dada a subtração de 

fundo do padrão de difração, que usualmente é tratada de maneira simplifica devido a 

complexidade de considerar simultaneamente duas contribuições significativas ao fundo 

medido (espalhamento incoerente e o substrato).   

Além disso, aliamos a metodologia desenvolvida ao uso de PED para poder realizar 

quantificação com alta qualidade e precisão. Os resultados mostraram a capacidade de 

identificar a estrutura de nanopartículas (tamanho e organização dos cristalitos) com qualidade 

similar a obtidas com síncrotrons de alta performance; mesmo ao usar um microscópio com 

mais de 10 anos de utilização e muito mais simples (microscópio 200 keV, canhão de elétrons 

LaB6, resolução > 0.2 nm) quando comparado a microscópios modernos com corretores de 

aberração esférica (resolução ~0.05 nm).    

Nesse presente trabalho utilizamos a técnicas de PDF derivado de PED para caracterizar 

a estrutura de nanopartículas metálicas decaédricas, visando obter informação sobre as 

deformações associadas a essas partículas. Diversos metais formam nanocristais policristalinos 
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de alta simetria na nanoescala usualmente chamados de multiply-twinned particles (MTPs) 

[51]. Entre elas, as nanopartículas decaédricas (Dh: decahedra) de metais nobres (Au, Ag,) são 

uma das variantes mais comuns. Nesse caso, 5 cristalitos (de forma tetraédrica) são organizados 

em torno de um único eixo de simetria (eixo de simetria 5) [51]. Os tetraedros em princípio 

deveriam ter a estrutura cúbico de face centrada (FCC: face-centered cubic) da fase 

macroscópica, no entanto, nesse caso, o decaedro resultante teria descontinuidades em sua 

estrutura [15,52]. Portanto, é necessário deformar os tetraedros para obter um decaedro sem 

descontinuidades. Diversos modelos foram propostos para explicar tais deformações 

(deformações inomogêneas, ou distorções homogêneas gerando cristais com célula unitária 

ortorrômbica ou tetragonal) [15–17,52]. No entanto, pouca evidência experimental foi obtida 

para determinar sem ambiguidades o modelo correto, principalmente por dificuldades em medir 

a estrutura tridimensional de NPs individuais, ou a diminuição de precisão associado a 

alargamento dos feixes difratados induzidos pela diminuição de tamanho do domínio cristalino.  

O manuscrito do artigo relacionada a esse capítulo (Apêndice A), que está em fase de 

submissão, foca em obter informação sobre a estrutura cristalina média (célula unitária) de Dh 

presente em uma amostra composta de NPs de AuAg de poucos nm de diâmetro (2-4 nm).  Mais 

especificamente, contrapomos o modelo mais aceito, proposto por Bagley nos anos 60, de uma 

célula unitária ortorrômbica de corpo centrado (BCO: body centered ortorrombic), com uma 

observações mais recentes (aproximadamente na última década) que sugerem uma simetria 

tetragonal de corpo centrado (BCT: body centered tetragonal) [15–17,52].  

Em nosso estudo tivemos especial cuidado em minimizar os números de parâmetros livres 

utilizados no refinamento estrutural relacionados as distancias/deformações do decaedro. É 

conhecido que padrão de difração de nanosistemas são propicio a perda de informação devido 

a suas dimensões limitadas e efeitos térmicos acentuados [3,8,9]. Consequentemente um 

número excessivo de parâmetros livres durante o refinamento/ajuste induz a ajustes excessivo 

(overfiting), gerando estruturas não realistas. Mais preocupante no caso estudado, é a 

possibilidade de não conseguirmos diferenciar apropriadamente (sem um intervalo de 

confiança) modelos muito distintos (como os decaedros baseados em células unitárias BCO e 

BCT) ao analisar a mesma informação experimental. Portanto um número limitado de 

parâmetros foi utilizado para os ajustes e critérios físicos (nesse caso o fator de empacotamento) 

foram utilizados para restringir a variação dos parâmetros.  

Nossos resultados mostram conclusivamente que o modelo de Bagley (célula unitária 

ortorrômbica com 5% expansão na direção paralela ao eixo de simetria 5) não descreve 

satisfatoriamente a amostra medida. A célula unitária resultante de nosso refinamento sugere 
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que uma estrutura ortorrômbica de baixa distorção ao longo eixo de simetria 5 como a melhor 

descrição dos Dh de AuAg na amostra. Se consideramos a precisão na medida absoluta dos 

comprimentos dos vectores base (𝑎𝐵𝐶𝑂 , 𝑏𝐵𝐶𝑂 , 𝑐𝐵𝐶𝑂) da célula identificada, não podemos 

excluir a existência da fase BCT (as distâncias 𝑎𝐵𝐶𝑂 𝑒  𝑏𝐵𝐶𝑂  se superpõem considerando os 

intervalos de incerteza 3σ). Devemos mencionar que não é possível descartar a existência de 

deformações inomogênea na estrutura, pois nosso estudo não possui a precisão necessária para 

analisar modelos tão detalhados. Uma determinação mais precisa poderia ser obtida com 

experimentos de maior qualidade, por exemplo, ao utilizar detectores maiores para obter maior 

ângulo de espalhamento e filtros de energia para diminuir a influência do fundo inelástico nos 

resultados.  Os resultados indicam que ePDF + PED é uma ferramenta importante para obter 

informação 3D completa da estrutura de nanomateriais com as vantagens de utilizar uma baixa 

dose de elétrons (< 10 e-/Å2). 

Os trabalho está descrito no manuscrito presente no Apêndice A em conjunto com o 

material suplementar que acompanha o manuscrito (Apêndice B). 
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Capítulo 4 

Aplicação das Intensidade de Difração de Elétrons com Precessão 

(PED) para Mapeamento de Orientação de Cristais Automatizado 

(ACOM) com Alta Resolução Angular  

 

Recentemente, grande atenção tem sido dada ao desenvolvimento de nanofios (NW: 

Nanowires) semicondutores, principalmente devido a possibilidade de miniaturizar diversos 

sistemas eletrônicos [53].  A presença de defeitos estruturais nesses fios (maclas, discordâncias, 

interfaces, etc.) geram deformações estruturais e afetam significativamente o controle das 

propriedades físicas, como transporte elétrico e propriedades óticas [54].  Consequentemente, 

a reprodutibilidade da aplicação de NW em dispositivos ainda é limitada pela falta de 

informação precisa sobre deformações na estrutura do material [54]. A caracterização dessas 

deformações é bastante complexa por ocorrerem em nano-objetos individuais, tal que técnicas 

comuns não podem ser facilmente aplicadas. Nesse caso, são usualmente utilizadas técnicas de 

TEM devido sua alta resolução espacial (atualmente é possível atingir resoluções na faixa do 

sub ångström) [19].  Entre elas, técnicas de difração de elétrons são ideais para acessar 

informações sobre a estrutura cristalina e sua modificação em NWs. Principalmente pela baixa 

dose de elétrons (dada por e-/Å2) necessária, este valor baixo garante a preservação da estrutura 

de defeitos sem ser modificada pela observação em TEM.  

Hoje, experimentos de ED são comumente realizados no modo 4D-STEM, onde o feixe 

de elétrons é varrido pelas amostras e para cada posição do feixe (pixel) é medido um ED [36]. 

Nesse caso, são formados dados multidimensionais conhecido como bloco de dados; para 4D-

STEM há duas dimensões no espaço recíproco (as duas dimensões do ED medido) e duas no 

espaço real (localizam a posição do ED medido) [14]. A difração de elétrons com precessão é 

comumente utilizada para realizar medidas de 4D-STEM, por diminuir significativamente 

efeitos prejudiciais do espalhamento dinâmico, usualmente encontrados no caso de um feixe 

estático[11]. Por exemplo, PED fornece maior precisão nos valores de tensão (expansão ou 

compreensão) ou na identificação de fases, mas sem afetar significativamente a resolução 

espacial das medidas [55].  

A técnica de PED já foi utilizada por nosso grupo para caracterizar nanofios de InP, 

sintetizados pela Prof. Dr. Monica Cotta (IFGW-DFA). Neste caso, foi possível obter 

informação quantitativa sobre a estrutura de defeitos dos NWs contendo uma discordância axial 
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do tipo parafuso [56]. Também foi possível reconstruir a forma 3D dele partindo de informações 

2D, tal foi feito com doses significativamente menores que as utilizadas em técnicas de 

tomografia [4].  

As informações que podem ser derivadas de 4D-STEM (com ou sem PED) são 

usualmente obtidas somente considerando as posições dos picos de difração [43]. O 

principalmente motivo tem sido a impossibilidade de utilizar o detector axial do microscópio 

(comumente uma CCD) integrado ao eixo ótico do microscópio para medir a intensidade 

relativa de elétrons transmitidos em EDs ou imagens [41].  Usualmente, esses detectores eram 

lentos demais para serem utilizados em experimentos em que um feixe de elétrons é varrido 

rapidamente pela amostra, que acaba por tonar as medidas significativamente demoradas e uma 

alta dose de elétrons é depositada no material [41,43]. 

Detectores de elétrons mais modernos de tecnologia CMOS tem a capacidade de realizar 

capturas em alta velocidade (CCD: 1 captura por segundo, CMOS: mais de 200 capturas por 

segundo). No entanto, mesmo nesses casos o uso das intensidades de difração ainda é 

usualmente ignorado, principalmente devido à dificuldade em analisar quantitativamente os 

valores relativos de intensidade (comparação entre medidas e modelos numéricos) [41]. Os 

cálculos de difração dinâmica são bastante complexos, de maneira que o cálculo de EDs para 

os milhares de padrões medidos é inviável; a técnica PED simplifica significativamente os 

cálculos necessários ao permitir a utilização do modelo cinemático, tal que o uso das 

intensidades é viável.  

Esse panorama será explorado nesse trabalho ao considerar o uso das intensidades para 

realizar a medida da orientação de cristais, usualmente associada a medidas de textura em 

materiais policristalinos (ACOM: Automated Crystal Orientation Mapping) [41,43,57,58]. Essa 

é a aplicação mais comum de técnicas de 4D-STEM, tal que é um foco importante do 

desenvolvimento metodológico e instrumental, visível pelos diversos software’s disponíveis 

para analisar esse tipo de dados. Os métodos convencionais de ACOM utilizam o procedimento 

de pattern-matching onde a identificação da orientação é realizada através de uma correlação 

cruzada entre o ED medido e uma biblioteca de padrões simulados. No entanto, tais 

procedimentos somente utilizam as posições dos picos e não suas intensidades, visando acelerar 

e simplificar a análise, mas limitando a precisão da determinação da orientação do cristal a 1-2 

graus. 

 As intensidades de ED possuem informações significativas sobre a orientação do 

cristal, que pode ser bastante sensível, principalmente em cristais finos (thin-film effect).[19] 

Portanto, a exploração das intensidades pode ser fundamental para obter resultados mais 
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precisos.  Recentemente, Palatinus et al. [59], mostraram a capacidade de utilizar as 

intensidades de PED para determinar a orientação de nanocristais visando realizar uma 

reconstrução tomográfica precisa do espaço recíproco. Surpreendente, a resolução angular 

obtida com as intensidades (~ 0.05°) é ordens de magnitude maior que a possível obter com 

pattern-matching (usualmente > 1°, mas análises mais refinadas podem obter >0.2°). Assim, a 

aplicação da análise das intensidades em ACOM pode trazer melhoras significativas na 

resolução angular das medidas.  

Nesse trabalho desenvolvemos ACOM a partir de dados de 4D-STEM assistido por PED 

e usando um detector CMOS acoplado a um cintilador em TEM (medidas realizadas na 

University of Texas - San Antonio TX, USA). Para cada posição da sonda (um feixe de elétrons 

focalizado), um padrão PED de alta qualidade é adquirido e a orientação do cristal é derivada 

automaticamente em cada pixel pela análise quantitativa das intensidades difratadas (analise 

similar ao refinamento de Rietveld). A equação de Howie-Whelan (two-beam) foi utilizada para 

a análise quantitativa das intensidades difratadas por essa ser a única descrição de difração 

dinâmica que possui expressão analítica; isso é fundamental para tornar viável a simulação de 

intensidades em um grande volume de dados [19]. Aplicamos a metodologia desenvolvida para 

caracterizar os nanofios de InP semicondutores anteriormente mencionados. Nossos resultados 

indicam que foi possível obter uma precisão angular maior que as anteriormente reportadas na 

literatura (~0,03º). Mostramos como diferentes metodologias de ACOM se comportam no 

mesmo conjunto de dados para obter uma análise rigorosa da qualidade e confiabilidade dos 

resultados. Esta melhoria de precisão tem sido fundamental para observar a pequena 

desorientação cristalina associadas a discordância em parafuso nos nanofios com torção de 

Eshelby [60,61].  

Nosso trabalho mostra que os avanços instrumentais devem ser acompanhados por 

metodologias de análise de dados mais complexas e completas para acessar a informação 

estrutural de maneira mais precisa e completa. Consequentemente, o trabalho desenvolvido em 

ACOM abre uma ampla gama de novas possibilidades para analisar com precisão pequenas 

mudanças na orientação do cristal, como torção de Eshelby NW, rugosidade em material 

bidimensional [62], etc. Veremos no próximo capítulo que a análise de orientação de cristais 

muito finos e complexos somente é possível devido a capacidade de analisar quantitativamente 

as intensidades difratadas de PED.  

Nosso resultados foram publicados na revista Ultramicroscopy [63] (Apêndice C) em 

conjunto com o material suplementar que acompanha o artigo (Apêndice D).  
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Capítulo 5 

Caracterização das Nanoestrelas de AuAg 
 

Os trabalhos descritos nos capítulos anteriores mostraram a importância de 

metodologias avançadas para aproveitar a alta qualidade dos dados que é possível obter a partir 

dos recentes avanços em instrumentação. Dessa forma, podemos então utilizar tais avanços para 

caracterizar materiais de grande complexidade estrutural, sensíveis a irradiação ou grandes 

conjuntos de dados para obter informação estatisticamente significante.  

Um exemplo desses sistemas complexos são nanoestrelas plasmonicas de AuAg (NS: 

nanostar), um material de interesse em diversas aplicações em dispositivos optoeletrônicos, 

medicinais, etc [64]. A caracterização dessas estruturas da grande ênfase em determinar a forma 

da nanoestrela, ou mais precisamente, a orientação das pernas no espaço [65] Diferentes 

distribuições das pernas afetam significativamente a resposta óptica dessas estruturas, tal que o 

controle de suas propriedades demanda a caracterização da morfologia tridimensional da 

estrela. Além disso, a caracterização da estrutura atômica permite determinar como parâmetros 

de síntese afetam a estrutura final da NS, como a distribuição das pernas e largura comprimento. 

As NSs são formadas por um processo de síntese em etapas: a) primeiro são formadas as 

sementes (seeds) que formaram os núcleos das NS, e b) num segundo estágio são formadas as 

pernas que crescem sobre os núcleos já constituído.   

Técnicas de TEM são usualmente aplicadas para obter tanto informação da forma como 

da estrutura atômica. A informação da forma da estrela pode ser obtida por técnicas de 

tomografia com imagens de TEM, onde são obtidas imagens da estrela em muitas (50-70) 

orientações [65]. A reconstrução da forma 3D pode conter informação da estrutura atômica da 

amostra dependendo da resolução espacial das imagens utilizadas para realizar a reconstrução 

[6]. Usualmente são utilizadas imagens de TEM de varredura (STEM) ou mais especificamente 

imagens de campo escuro de alto ângulo (HAADF: high angle anular dark field) devido essas 

possuírem intensidades com efeitos reduzidos de difração dinâmica, gerando uma imagem onde 

as intensidades dos pixels são aproximadamente proporcionais a espessura/tipo atômico [19]. 

No entanto, a reconstrução com alta resolução em regiões extensas (> 200nm x 200nm) é 

complexa devido à dificuldade em obter as diversas imagens com resolução atômica sem 

danificar a amostra pela alta dose de elétrons utilizada (>109 e-/Å2)[19]. Portanto, tal método 

não é viável em estruturas que ocupem regiões maiores, como as NS que ocupam uma área 
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circular de ~ 180 nm de diâmetro. Ao utilizar imagens de menor resolução, a dose de elétrons 

é significativamente menor < 105 -106 e-/Å2 e a morfologia da NS pode ser obtida com resolução 

espacial de 1 - 2nm. Lamentavelmente, a informação do arranjo atômica não pode ser derivada 

desse tipo de estudo. Tal dose ainda é significativa para matérias com estrutura sensíveis a 

irradiação, como estrutura policristalina anteriormente observada nas NS.   

Alternativamente, técnicas de 4D-STEM, onde um padrão de difração de elétrons é 

medido para posição do feixe de elétrons, utilizam baixas doses (<100 e-/Å2) para obter 

informação da estrutura atômica do material e da orientação do cristais nas pernas da NS a partir 

d e um único mapeamento de difração 4D-STEM [66]. Portanto, é possível medir a forma e as 

estrutura cristalina da NS sem alterar/danificar a estrutura do material.  

Nesse trabalho utilizamos 4D-STEM com PED para poder obter a forma da NS com alta 

precisão e uma baixa dose de elétrons (<200 e-/Å2), O uso de PED é importante em 

experimentos com uma grande quantidade de dados coletas (como 4D-STEM) por simplificar 

o uso de métodos de aprendizado de máquina (ML: machine learning) visando a redução de 

um grande volume de dados a somente que contém informação essencial [40,42]. Em nosso 

trabalho utilizamos métodos de clusterização (K-means) e fatoração matricial não negativa 

(NMF: non-negative matrix factorization), ambas comumente utilizadas em dados de difração 

de elétrons [40,42].   

A análise por ML separou a NS entre as pernas e o núcleo que a compõem; efetivamente 

o problema de reconstrução da estrutura e forma da NS não requer a análise da grande 

quantidade de dados medidas (40000 padrões medidos), sendo somente necessário somente a 

análise de 11 padrões de difração (núcleo + 6 pontas das pernas + 4 base de pernas).  

Nosso estudo provou que as pernas possuem estrutura de decaédrica, similar a nanofios 

com eixo de simetria cinco (five-fold nanowires) e o núcleo da NS é uma partícula icosaédrica. 

As identificações aproveitam a capacidade de 4D-STEM de formar imagens com diferentes 

critérios para obter contraste a partir dos padrões de difração medidos. Assim podemos formar 

imagens que possuam maior sensibilidade a transição entre diferentes cristais (anti-correlação 

entre pixels) onde um máximo de intensidade indica bordas de grão. Outro tipo de imagens são 

imagens virtuais de campo escuro (VDF: virtual dark field) que indicam a distribuição espacial 

de algum detalhe do diagrama de difração (ex. um feixe difratado). Essas análises mostram a 

força de 4D-STEM proveniente da capacidade de correlacionar informação no espaço recíproco 

com sua localização e organização no espaço real.  

 A determinação da forma vem da medida da orientação de cada perna por métodos de 

ACOM, que somente foi possível pela utilização do método de análise de intensidade 
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desenvolvido neste doutorado e descrito no Capítulo 4. A amostra tem características (e 

pequenos grãos de espessura ~5 nm nas pernas decaédricas) que tornam a aplicação de ACOM 

complexa, tal que a resolução angular das medidas é significativamente afetada pelas 

características da amostra. Os métodos que somente utilizam as posições dos picos têm 

resolução angular limitada a ~3-5°, tal que não consegue fornecer informação 3D para pernas 

próximas ao plano perpendicular ao feixe de elétrons. Com as intensidades, foi possível obter 

resolução angular de ~ 0.1°, um valor mais alto que os anteriormente reportados para análises 

similares, ver Capítulo 4, (<0.05°), mas que ainda é significativamente mais preciso que 

analises sem uso das intensidades (>1°).   

As medidas da orientação das pernas mostram que elas estão numa configuração muito 

próxima a um plano em comum (desvio máximo de ~ 20° do plano em comum).   A análise da 

orientação e posições das pernas em relação a orientação do núcleo (determinada independente) 

indica que as pernas crescem nos vértices de simetria 5 presentes no icosaedro que forma o 

núcleo da NS. Isto demostra uma relação de epitaxial perna-núcleo o que é consistente com a 

estrutura decaédrica das pernas.   

A distribuição planar das 6 pernas sobre núcleo de simetria icosaédrica não é esperada, 

pois há 12 vértices distribuídos regularmente no espaço sobre um icosaedro, onde as pernas 

podem crescer. Nossa interpretação para esse resultado, que não está somente associado ao 

arranjo atômico do núcleo, vem da nucleação de uma perna em um dos eixos de simetria 5 

implicar na redistribuição do passivante presente na superfície do NP, tal que os eixos de 

simetria 5 vizinhos se tornam as posições mais prováveis para nucleação da próxima perna. À 

medida que a pernas nucleiam, o passivante se compacta nas posições ortogonais na linha de 

cisalhamento da capa de surfactante determinada pelas duas primeiras pernas formadas.  Isso 

inibe nucleação nessas regiões e permite crescimento das pernas somente num plano.  

  O trabalho aqui desenvolvido mostra que 4D-STEM + PED pode ser utilizada para 

caracterizar completamente estrutura muito complexas, como as NS medidas, com uma baixa 

dose de elétrons (<200 e-/Å2). Uma compreensão maior sobre o processo de crescimento das 

NS exige a análise de outras variações morfológicas (NS com 5 ou 7 pernas). Além disso, a 

caracterização estrutural completa desses sistemas envolve conhecer as estruturas envolvidas 

nos diferentes estágios da síntese. Portanto ainda é necessário caracterizar com ePDF a estrutura 

das sementes iniciais utilizadas para crescer as estrelas. Assim, a cristalografia de elétrons 

quantitativa, com o auxílio de PED, fornece todas as ferramentas necessárias para estudar em 

detalhe esse complexo processo de síntese.    
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 Os resultados do trabalho foram publicados na revista ACS Nano (Apêndice E) em 

conjunto com o material suplementar que acompanha o artigo (Apêndice F).  
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Capítulo 6 

Conclusões e Perspectivas 
 

Devido ao formato da tese ser um compilado dos artigos publicados durante o 

doutorado, esse capítulo resume os principais resultados em conjunto com uma 

contextualização dos principais problemas de nossa pesquisa.  

 A forte seção eficaz de interação entre elétrons e a matéria permite obter padrões de EDs 

de alta qualidade com amostras pequenas [4].  No entanto, essa forte interação também induz 

que o elétron sofra múltiplos eventos de espalhamento ao atravessar os materiais, fenômeno 

que leva a geração de difração dinâmica [4]. A simulação da difração no caso dinâmico requer 

ferramentas numéricas e, em particular demanda o conhecimento preciso da espessura e 

orientação do cristal. Devido a complexidade do cálculo de difração dinâmica, não é possível 

realizar um procedimento de refinamento estrutural de forma prática. Ainda assim, a capacidade 

de obter sinal de difração de amostras pequenas ou contendo átomo de baixo número atômico 

traz um grande interesse a cristalografia de elétrons na indústria farmacêutica. De fato, nos 

últimos anos temos visto a comercialização de difratômetros de elétrons, equivalentes ao 

comumente encontrado difratômetros de raios X. Utilizando elétrons é possível medir os cristais 

micrométricos como contidos em medicamentos que chegam ao consumidor, o que torna os 

processos de desenvolvimento de fármacos mais eficientes e seguros [47,67].  

A confiabilidade da cristalografia de elétrons tem sido considerada baixa devido falta de 

correlação direta entre intensidades da difração de elétrons e, intensidades calculadas pelo 

simples modelo cinemático baseado no fator de estrutura. A difração de elétrons PED recupera 

a uma relação razoável entre as intensidades de difração de elétrons e o fator de estrutura; por 

isso a PED pode ser considerada quase-cinemática, onde as intensidades experimentais são 

muito próximas das esperadas cinematicamente [10,11]. Portanto, PED é uma técnica com as 

características necessárias para desenvolver e explorar as potencialidades da cristalografia de 

elétrons.  

 Nesta tese, temos apresentado o estudo do arranjo atômico em nanopartículas 

decaédricas que demostra a grande potencialidade da cristalografia de elétrons para estudar 

pequenas NPs (diâmetro < 5 nm), pelo refinamento estrutural no espaço real usando PDF 

derivada de um padrão de difração de pó [8,9].  Este tipo de informação não pode ser derivado 
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de métodos tradicionais; por exemplo, imagens com resolução atômica demandam que o cristal 

esteja alinhado ao longo de um eixo de simetria (eixo de zona) do cristal [52]. Assim, a maior 

parte dos estudos de decaedros explora imagens de partículas é observada ao longo do eixo de 

simetria cinco, e não é possível obter informação ao longo dessa direção devido à natureza de 

projeção em 2D do objeto 3D. O uso baseado na PDF ameniza a perda de informação estrutural 

acessível no espaço recíproco (alargamento de picos de difração) devido a limitação no 

ordenamento dos átomos; de fato a PDF representa o principal método de análise materiais 

amorfos [8,9] . A obtenção da função PDF com boa resolução requer medir padrões de difração 

de pó com vetor de espalhamento significativamente maiores que o comumente utilizados em 

cristalografia comum [8,9]. Consequentemente, PDF é associada a difração de ondas de alta 

energia (pequenos comprimentos de onda) geradas com fontes de radiação síncrotron de alta 

energia (40 – 120 keV) o que a torna uma técnica menos acessível. Alternativamente 

microscópios eletrônicos são instrumentos mais numerosos e acessíveis, que fornecem medidas 

de padrões de difração de elétrons de alta qualidade e que pode ser obtido em TEM considerados 

de baixa performance quando comparada a instrumentação moderna. Durante o meu mestrado, 

foi desenvolvida a metodologia de PED + PDF que possibilita o refinamento estrutural com 

qualidade similar a obtida com radiação síncrotron, mas utilizando massas muito menores (~ 

fg) [12]. No Capítulo 3, apresentamos uma medida estrutural de alta qualidade utilizando os 

métodos aqui desenvolvido de nanocristalografia baseada em PDF para a caracterização de NPs 

decaédricas. Nesse estudo, demostramos que o refinamento estrutural indica uma célula unitária 

BCO que se superpõe com BCT dentro da barra de erro [16,17]. Também provamos que 

podemos descartar o modelo de BCO Bagley com expansão da distância inter atômica de 5% 

ao longo de eixo de simetria 5 (no BCT essa distorção não ocorre) [15]. É importante enfatizar 

que ao utiliza uma métrica de qualidade (resíduo) é possível determinar com precisão a rica 

informação estrutural presente nas intensidades e posições dos picos de difração de PED.  

 No Capítulo 4, abordamos o problema da nanocristalografia de monocristais, 

novamente baseado na análise quantitativa das intensidades de PED, e neste caso explorado 

para medir a orientação de cristais de forma automática (ACOM) [41,43,57,58]. Nesses estudos, 

aliamos a alta resolução espacial possível em um TEM com o poder da análise cristalográfica 

de PED. Usualmente, os métodos ACOM identificam a orientação através de uma correlação 

cruzada (pattern-matching) entre o ED medido e uma biblioteca de padrões simulados.  As 

intensidades do ED não são utilizadas para aumentar a velocidade do cálculo, tal que as posições 

dos picos difratados é a principal informação utilizada. No entanto, essa análise compromete a 
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resolução angular a valores da ordem do grau. De ponto de vista físico, devemos esperar que as 

intensidades difratadas forneçam informações detalhadas sobre a orientação do cristal; de fato, 

o trabalho realizado por Palatinus et al [59], mostrou que procedimentos de análise de 

intensidade podem fornecer a orientação de nanocristais com uma resolução angular (~ 0.05°), 

ordens de magnitude maior que a possível obter com pattern-matching.  

 A análise das intensidades pode trazer melhoras significativas aos procedimentos em 

ACOM, mas o mapeamento de orientação requer detectar milhares padrões de difração de alta 

qualidade; neste aspecto detectores bidimensionais de alta velocidade são necessários. 

Detectores CCD possuem a velocidade de captura limitada a 1x imagem por segundo, e não são 

apropriados para mapeamento ACOM (por exemplo, a medida de 10000 PED demanda quase 

3h). Detectores de elétrons CMOS podem realizar 200 capturas por segundo (10000 PED 

demanda menos de 1 minuto), e também possuem um nível de ruido menor que detectores CCD. 

Nos colaboramos com o Prof. Dr.  Arturo Ponce (UTSA – San Antonio) que possui um 

instrumento TEM com sistema PED e o detector CMOS que viabilizava o nosso experimento 

sugerido (no Brasil ainda não é possível encontrar instrumentação similar).  A nossa análise de 

intensidade baseia-se numa célula unitária onde os parâmetros estruturais são mantidos fixos e 

somente a orientação do cristal e a espessura do cristal são otimizadas. Utilizamos um modelo 

de dois feixes (two-beam) [4] pois ele permite uma estimação aproximada de intensidades PED 

utilizando uma expressão analítica, garantindo o tratamento viável de milhares de ED num 

mapeamento. A resolução angular resultante é de 0.03º, valor similar ao obtido por Palatinus, e 

muito mais preciso que o método tradicional utilizando pattern-matching [63]. 

É importante enfatizar que a capacidade de medir orientação de cristais com alta 

precisão é fundamental para o estudo de deformação (strain) de cristais. O estudo de 

deformação de nanomateriais usualmente se limita a medir a tensão (tração ou compreensão) 

da célula unitária no plano perpendicular ao feixe incidente ao medir a posição dos picos de 

difração [55]. No entanto, uma deformação estrutural genérica é composta de tensão e 

cisalhamento, sendo a última presente em mudanças na orientação dos vetores base da célula 

unitária [68]. Portanto a metodologia desenvolvida é fundamental para a medida completa de 

uma deformação, combinando a medida no plano ortogonal ao feixe com mais uma possível 

sutil rotação do cristal.  

 Os estudos precedentes descrevem as nossas contribuições a nanocristalografia de 

elétrons para a análise de amostras bem-comportadas ou casos teste.  Para demostrar claramente 

o avanço atingido, é importante provar que esses desenvolvimentos são uteis para resolver casos 

complexos onde métodos de caracterização comuns não são apropriados. A esse fim, decidimos 
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estudar nanoestrelas plasmônicas de AuAg (produzidas pela Prof. Dra. Laura Fabris, 

Politecnico di Torino), que representam um problema de alta importância científica e 

tecnológica onde é necessário determinar a estrutura atômica e a morfologia (distribuição 

espacial das pernas) para aprimora a resposta óptica [65] .   

Usualmente, técnicas de imagem TEM de resolução atômica são combinadas com 

tomografia (STEM-ET) para reconstruir a estrutura atômica em 3D [6]. A medida de imagens 

com resolução atômica requer um feixe de elétron com dimensões usuais de 0.05 nm em 

diâmetro que utiliza ângulos de convergência na ordem de 20 – 25 mrad. Tais ângulos de 

convergência implica num ponto focal com tamanho longitudinal (na direção do feixe) limitado 

a 5 – 7 nm [69]. Durante o experimento de ET o objeto é comumente rotacionado entre -70º e 

+ 70 graus para reconstruir a estrutura 3D. Em objetos extensos como na nanoestrela, objeto 

ficaria fora de foco, inviabilizado ET baseada no modo HAADF-STEM. Nossa abordagem foi 

diferente: a) utilizamos um mapeamento de difração PED para obter informações da estrutura 

atômica com resolução manométrica; b) medimos as posições espaciais das pernas combinando 

os comprimentos obtidos das imagens e a orientação dos cristais nas pernas pela análise de 

intensidades PED medidas numa câmera de alta velocidade e alta gama dinâmica. 

 A necessidade de alta resolução espacial e PED requer instrumentação especial 

disponível em poucos lugares no mundo, a qual tivemos acesso através de colaboração com 

Prof. Dr. Caterina Ducatti (Cambridge University). Trata-se de um microscópio ThermoFisher 

Spectra 300 (300 keV) com corretor de aberração esférica, equipado com um detector de 

detecção direta Quantum Detector Merlin e um sistema de precessão de alta frequência (1 kHz). 

O corretor de aberração esférica permite atingir 1º sem perdas significativas na resolução 

espacial (em nosso experimento o feixe possui ~ 2 nm) e melhora significativamente a 

correspondência entre intensidades medidas e simuladas pelo modelo baseado na aproximação 

two -beam (Capítulo 4). A NS ocupa uma área de ~ 800 nm2, portanto o mapeamento de difração 

demanda a medida de uma quantidade expressiva de padrões de difração. Isto foi solucionado 

pela câmera Merlin que realiza aproximadamente 2000 capturas por segundo, e um sistemas de 

precessão poco convencional que opera a de 1 kHz (normalmente utiliza-se 100 Hz limitando 

o tempo de captura por imagem). Portanto, podemos medir conjunto de dados extensos (em 

nosso experimento 40000 padrões PED são medidos) em tempos de poucos minutos.  

 Primeiro, a análise dos padrões de difração das pernas da NS indica que elas possuem 

estrutura decaédricas, e foi possível medir a orientação das pernas no utilizando a metodologia 

desenvolvida para o uso das intensidades (Capítulo 4). Também determinamos que o núcleo é 

uma nanopartícula icosaédrica, e as pernas crescem sobre os vértices do icosaedro. Este 
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resultado contradiz o modelo geralmente aceito na comunidade de nanopartículas plasmônicas 

que associam estrelas a núcleos decaédricos. Outro resultado inesperado é uma distribuição 

quase-planar das pernas no espaço, contradizendo a alta simetria de um núcleo icosaédrico.  A 

morfologia da estrela nos permitiu desenvolver um novo modelo da formação da nanoestrela, 

que envolve um papel determinante da reordenação da camada de surfactante sobre o núcleo 

icosaedrico.  Finalmente, devemos ressaltar que nosso estudo revelo muitos novos aspectos da 

estrutura de nanoestrela, com informações obtidas de único mapeamento 4D-STEM + PED  

aplicando uma baixa dose de elétrons (<200 e-/Å2).  

Consideramos que o trabalho desenvolvido mostra o grande poder da cristalografia de 

elétrons para caracterização de nanocristais, O uso quantitativo das intensidades de PED, traz 

vantagens significativas, e demos enfatizar nossos esforços para derivar medidas estruturais 

com intervalos de confiança, fornecendo clara informação da resolução e representatividade 

das propriedades estruturais medidas.  

Perspectivas 

 A análise de PDF + PED pode atingir resultados de altíssima qualidade mesmo com 

instrumentações simples, mas é importante reconhecer que limitações instrumentais 

encontradas em nosso trabalho podem ser facilmente superadas utilizando microscópios 

modernos. A mais evidente está relacionada a resolução limitada da PDF derivada devido ao 

tamanho do detector utilizado (2048x2048 pixels). O uso de detectores CMOS modernos 

fornece áreas maiores (4096x4096) para medir padrões de difração com vetores de 

espalhamento maiores (CCD: ~ 12 Å-1, CMOS ~ 24 Å-1), comparáveis as obtidos em 

experimentos de raios X utilizando fontes de luz sincrotron. A razão sinal-ruido dos 

experimentos também pode ser significativamente melhorada ao utilizar filtros de energia para 

reduzir o fundo proveniente do espalhamento inelástico dos elétrons. As doses também podem 

ser significativamente reduzidas ao utilizar detectores diretos de elétrons, já que hoje já é 

possível encontrar essa classe de detectores com tamanho suficiente para análise de PDF (por 

exemplo, a câmera K3 da Gatan possui ~ 5000x5000 pixels). Também é possível realizar 

melhorias significativas na modelagem utilizadas nas simulações de PDF, por exemplo, ao 

incluir efeitos mais realísticos dos movimentos dos átomos devido a temperatura (por exemplo, 

simulações com fronzen-phonos [4]) ou ao incluir deformações mais precisas na estrutura que 

poderiam ser analisadas ao melhorar a resolução da curva PDF. Todos esses fatores são 

essenciais para expandir o nosso estudo da estrutura das NPs decaédricas como a diferenciação 

entre modelos de deformação uniforme ou inomogênea.  
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 A aplicação da análise quantitativa das intensidades necessita principalmente de 

melhoras práticas para simplificar, tornar mais acessível e acelerar os procedimentos numéricos 

utilizados. É importante enfatizar, que o artigo trás questões em relação a acurácia da 

metodologia que foram posteriormente respondidas no trabalho de caracterização das 

nanoestrelas, portanto, não há razão para realizar outros trabalhos sobre a confiabilidade da 

metodologia. Também é evidente no trabalho das nanoestrelas que a maior dificuldade em 

aplicar a metodologia está na necessidade de indexar os padrões de difração (o que requiriu a 

análise manual). A combinação entre pattern-matching e análise quantitativa das intensidades 

pode automatizar muitos dos passos iniciais da análise ao fornecer a indexação, eixo de zona e 

fase que melhor se adequem a cada padrão de difração medido. O tempo de análise também 

pode ser diminuído ao utilizar métodos de minimização mais eficientes e a paralelização dos 

mesmos.  

 As nanoestrelas são fabricadas por um método em duas etapas, crescimento dos núcleos 

(seeds) e o subsequente crescimento das pernas [21]. A caracterização completa da síntese ainda 

necessita da análise das sementes, e o método de PDF+ PED desenvolvido fornece a ferramenta 

ideal para tal. Estes experimentos estão sendo planejados para serem realizado com a 

instrumentação presente em Cambridge. Também é necessário caracterizar outras morfologias 

das nanoestrelas (5 ou 7 pernas) para determinar como os parâmetros da síntese afetam a 

distribuição e o número de pernas.  

Finalmente, também planejamos explorar outras possibilidades como a combinação de 

4D-STEM com PDF + PED para caracterizar materiais amorfos ou de baixa cristalinidade como 

metais amorfos. 
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Apêndice A 

Desvendando a Ordem Atômica Não Cúbica em 

Nanopartículas Decaédricas de AuAg  

Livres de Surfactante por  

Análise da Função de Distribuição de Pares (PDF) 

 

A seguir está anexado o manuscrito do artigo nomeado “Unraveling non-cubic atomic 

ordering in surfactant-free AuAg decahedral nanoparticles by Pair Distribution Function 

(PDF) analysis” que descreve o trabalho descrito no Capítulo 2 da tese. O artigo ainda está em 

processo de submissão.  

  



57 
 

 

 



58 
 

 



59 
 

 



60 
 

 



61 
 

 



62 
 

 



63 
 

 



64 
 

 



65 
 

 



66 
 

 



67 
 

 



68 
 

 



69 
 

 



70 
 

 



71 
 

 



72 
 

 



73 
 

 



74 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



75 
 

Apêndice B 

Material Suplementar ao Apêndice A   

 

A seguir está anexado o material suplementar ao artigo que descreve o trabalho descrito 

no Capítulo 2 da tese.  
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Apêndice C 

Mapeamento de Orientação com Alta Precisão  

por Meio da Análise Quantitativa das Intensidades 

Difratadas Obtidas de Dados de 4D-STEM  

e Difração de Elétrons com Precessão 

 

A seguir está anexado o artigo nomeado “High precision orientation mapping from 4D-

STEM precession electron diffraction data through quantitative analysis of diffracted 

intensities” que detalha o trabalho descrito no Capítulo 4. Ele foi publicado em 2024 na revista 

Ultramicroscopy 2024, 259, 113927 – 113940. Os direitos do artigo pertence a Elsevier que 

permite aos autores a reprodução do artigo em teses e dissertações, como exposto em: 

https://www.elsevier.com/about/policies-and-standards/copyright/permissions no item  “Can I 

include/use my article in my thesis/dissertation?”. 

  

https://www.elsevier.com/about/policies-and-standards/copyright/permissions
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Apêndice D 

Material Suplementar ao Apêndice C   

 

A seguir está anexado o material suplementar ao artigo que descreve o trabalho descrito 

no Capítulo 3 da tese. O arquivo pode ser encontrado em https://ars.els-

cdn.com/content/image/1-s2.0-S0304399124000068-mmc1.docx. 
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High Precision Orientation Mapping  

from 4D-STEM Precession Electron Diffraction data 

through Quantitative Analysis of Diffracted Intensities 

 

Leonardo M. Côrrea1, Eduardo Ortega2, Arturo Ponce2,  

Mônica A. Cotta1, Daniel Ugarte1* 

 

 

1. Instituto de Fisica “Gleb Wataghin”, Universidade Estadual de Campinas-

UNICAMP, 13083-859, Campinas - SP, Brazil 

2. Department of Physics and Astronomy, University of Texas, San Antonio, 

Texas 78249, United States 

 

 

S1. Assembly of the PED-based 4D-STEM data set 

 

 The original spatially resolved data has been acquired in a detection system which was 

not prepared to assign the precession electron diffraction (PED) pattern and the corresponding 

spatial location on the nanowire (NW). The original data was acquired as movie on CMOS axial 

camera while PED attachment performed the precession and scanning of the electron beam. To 

convert the diffraction pattern series into 4D data, we have calculated virtual annular dark field 

images (VADF) for each pattern. The VADF pixel intensity is formed by integrating the 

intensity of a selected annular region of the electron diffraction pattern (ED) which contains 

only diffracted peaks (excluding the central peak or transmitted beam), as show in Figure S1a. 

The center of each cross-section of the NW will represent the center of the peaks in the VADF 
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intensity constructed as a movie.  To determine the centers, we utilized the cross-correlation 

function between the formed VADF profile and an ideal wire profile (for simplicity we utilized 

a top-hat function, see Figure S1b). The profiles were then aligned to construct the 4D datablock 

(see Figure S1c), such that during the analysis is clear that the NW center is set along the 

datablock center. It is important to notice that this procedure is only possible due to previous 

knowledge about the region scanned by the electron beam, as seen in Figure 2b. 

 

S2. Diffraction peak identification, intensity integration, indexation and 

calibration  

 

 The diffraction disks from each ED need to have its center determined and intensity 

integrated in order to exploit diffracted intensity values. To solve such issue, we have utilized 

the cross-correlation between each ED and an ideal diffraction disk (top-hat type, binary form, 

1 inside the disk, 0 outside it). The diameter has been determined from experimental patterns, 

representation very closely measured diffraction spots, such that both have the same 

convergence angle (see Figure S2a). After the application of cross-correlation, a new ED is 

obtained where the intensities in the center of each diffraction disk are maximum, and the 

maxima have the value of the integrated spot intensity in the original pattern. The cross-

correlation also smooths the diffraction peak profile, as show in see Figure S2b, such that we 

can easily find the disk centers by searching local maxima in the cross-correlation image (Figure 

S2c). This procedure is similar to the ones used by other software’s of ACOM, but the properties 

of intensity integration is usually not explored, as the methodologies do not explicitly aim to 

explore intensity values (Johnstone et al., 2021; Savitzky et al., 2021). 
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 Each peak need to be indexed to be utilized in our analysis, such that we have included 

an automatic peak indexation algorithm in our analysis procedure. As all diffraction patterns 

measured are near the [21̅1̅0], we need only to find: 

ℎ =  
 𝒈 ∙ 𝒗∗

|𝒗∗|2
, 𝑘 =  

 𝒈 ∙ 𝒄∗

|𝒄∗|2
, 𝑖 =  −(𝑖 + 𝑘), 𝑙 = 0    (𝑆1)  

where 𝒄∗ and 𝒗∗ = 𝒃∗/𝑐𝑜𝑠(30°) are the reciprocal vectors related to the 𝒄  and 𝒃 lattice vectors 

of the hexagonal primitive,  𝒈 is the scattering vector for each identified peak. The 𝒈 vector is 

obtained by multiplying the identified centers by the proper scale factor (obtained from the 

manual indexation and calibration of one the measured EDs).  

 

 S.3 Details of the Laue circle analysis.  

The orientation of a crystal severely affects the observed diffraction patterns, as it alters 

the observed projection of reciprocal space which intercepts the Ewald sphere (known as the 

Laue circle). A slight tilt of the crystal away from a zone axis can significatively move the 

position of the center of Laue circle (𝑂𝐿) from the position of the transmitted beam (𝑇) (usually 

considered the diffraction pattern central spot, see Figure S3). It is possible to measure the 

resulting disorientation (𝜙) from the zone axis direction by determining the radius of the Laue 

circle (𝑅𝐿), as they are directly related by: (Edington, 1975) 

𝑅𝐿𝜆 = sin(𝜙)    (𝑆. 2)  

where 𝜆 is the wavelength of the incident electron wave. This simple relation can be easily 

implemented in procedures for crystal orientation determination or alignment, as it only 

requires a simple fit of a circle to the diffraction peaks position (Ben-Moshe et al., 2021; Zhang 

et al., 2018; Zhang et al., 2020). This procedure does not require any assumptions about the 
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crystal structure or previous information about the sample. In our case, we can derive the angles 

𝜌 and 𝛽 (see Figure S4) from the fit of the Laue circle to the binarized version of the measured 

diffraction patterns. This is possible as angles 𝜌 (tilting of 𝑐 axis in relation to the plane 

perpendicular to the optical axis of the TEM) and 𝛽 (basal plane rotation) are related to the 

[0001] and [hki0] directions, respectively, which are identified by indexing the diffraction 

pattern.     

 For analysis, the indexed ED has been binarized by a threshold value that exclude any 

diffraction peak with intensity lower than 3% of the direct beam intensity. Then, a simple circle 

fit is performed, in which the circle equation utilized is given by: 

(𝑥 − 𝑅0 cos 𝜃)2 +  (𝑦 − 𝑅0 sin 𝜃)2 =  𝑅0
2    (𝑆3)  

where 𝑅0 and 𝜃 are free parameters that minimize the distance between the circle and the 

diffraction points. It is possible to use Equation S.2 to obtain the angles 𝛽 and 𝜌 if the related 

lengths to cartesian axes (𝐿𝛽 and 𝐿𝜌) are determined. This can be performed by projecting the 

vector formed by 𝑇 and 𝑂𝐿 = (𝑅0 cos 𝜃 , 𝑅0 sin 𝜃) into the 𝒄∗ and 𝒗∗ directions, as show in 

Figure S3. From that we can obtain 𝛽 and 𝜌 through: 

{
sin(𝛽) = 𝐿𝛽𝜆 

sin(𝜌) = 𝐿𝜌𝜆
    (𝑆4)  

 

S.4 Nanowire shape and size analysis.  

 As described in the main text, the formation of virtual VADF images is fundamental for 

our analysis and is important to understand the contained spatial information with the maximum 

possible precision. We have decided to explore VADF images, as the detection has been 

optimized to ensure the quality of the diffracted peaks, while the central beam is possibly 
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saturated and variations in it could not be related to structural features (a virtual bright field, 

VBF). All VADF have been generated  by integrating the intensities in an annular region with 

6 mrad of inner half angular opening and 23 mrad in the outer one (see Figure S5a).  

The NW shape analysis has been performed in the integrated cross-section of the formed 

VADF (summation of all the cross-sections along the NW length), this allows an easier 

interpretation and better signal to noise ratio (e.g. in Figure S5b the error bars due to Poisson 

noise are smaller the points dimensions).  We have tested the possibility of a cylindrical NW 

by calculating the VADF intensity (𝐼𝑉𝐴𝐷𝐹)  as a function of distance to the NW center 

considering a convolution between the circular profile of the NW and gaussian profile of the 

electron beam which scans the sample: (Carter & Willians, 2009). 

𝐼𝑉𝐴𝐷𝐹(𝑥) =  𝐶 [𝑑√1 −  (
2𝑥

𝑑
)

2

∗  
1

𝜎√2𝜋
𝑒

−(
𝑥− 𝜇

√2𝜎
)

2

]   (𝑆5)  

where 𝑑 is the NW diameter, 𝐶 is a scale factor, 𝜎 and 𝜇 are, respectively, the width and center 

of the gaussian. We can see in Figure S5b that the fit of the above expression on the measured 

intensity profile do not properly describe the NW VADF intensities. This is evident if we 

superimpose the useful region in our analysis (from a residue quality analysis, maximum 

distance of 15 nm to the NW center, see Figure S5c). In this region, the root mean square 

deviation (RMS) of a constant profile (mean value in the region) gives much lower value (0.45) 

than the RMS of the circular profile (0.67). This suggest the presence of faceting in the NW 

surface, but, as this is not a rigorous analysis of the NW shape, we will constrain ourselves to 

state that the measured diffracted intensities are much better described by a constant thickness 

than by a circular cross-section.  The assessment of the NW shape can be performed by TEM 

image tomography (Midgley & Dunin-Borkowski) by imaging its cross sections (Sun et al., 

2015; Wagner et al., 2010). 
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 Considering the available data, we have been able to discuss ACOM precision with the 

intensity analysis, but we are not able to estimate the accuracy. In order to estimate accuracy, 

we would need a Eshelby twisted nanowire with rotation of more than 30º along the analyzed 

region to cross two zone-axis (e.g. [01 ̅1 ̅0] and [2 ̅110], see Figure 3 in (Ugarte et al., 2019)). 

These zone axes provide a good standard for calibration, but also require a very thin wire (~ 30 

nm in diameter, torsion is inversely proportional to NW diameter), where crystal torsion is large 

(0.05 degrees/nm). Otherwise, the required NW length is not viable for intensity analysis 

ACOM: our measure region is ~ 0.07 μm in length, a 30 nm in diameter requires at least 0.5 

μm and the measured NW (diameter ~ 45 nm) requires almost 1.5 μm.  The NW shape must 

also be straight, as any thickening due to lateral growth will lower the torsion rate and increase 

the required length. 

One of the most prominent sources of error in our analysis comes from the determination 

of the NW crystalline core diameter. This is due to the common imaging methods utilized (as 

VADF and VBF) lacking sensibility to differentiate abrupt changes from the crystalline core to 

the amorphous oxide layer in the NW surface (Kiss et al., 2016; Ugarte et al., 2019).  An 

advantage of 4D-STEM techniques is the capacity of explore the measured EDs to generate 

different types of contrast. One alternative is to utilize the correlation or anti-correlation 

functions to generate contrast due to changes in the measured EDs (Kiss et al., 2016). This is 

especially useful to identify the position of change between amorphous and crystalline regions 

in the NW. We have utilized the most common definition of anti-correlation utilized in ACOM, 

which compares a diffraction pattern 𝑝𝑥,𝑦 (𝑥, 𝑦: spatial coordinate in the ED mapping) with its 

nearest neighbors (𝑝𝑥+1,𝑦 and 𝑝𝑥,𝑦+1) to form contrast 𝐶(𝑥, 𝑦): (Kiss et al., 2016) 

𝐶(𝑥, 𝑦) =  √∑ [𝑝𝑥,𝑦(𝑖, 𝑗) −  𝑝𝑥+1,𝑦(𝑖, 𝑗)]
2

+  [𝑝𝑥,𝑦(𝑖, 𝑗) −  𝑝𝑥,𝑦+1(𝑖, 𝑗)]
2

𝑖,𝑗

2𝑛
   (𝑆. 6)  
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where 𝑖, 𝑗 is the coordinate of a pixel of the measured ED, white 𝑛 total pixels in each one.  

Notice that the definition of 𝐶(𝑥, 𝑦) is anti-correlation function, although it is often referred as 

a correlation function (Kiss et al., 2016). The value of 𝐶(𝑥, 𝑦) is low for similar diffractions 

patterns and high for very distinct patterns. The correlation function (similar diffraction patterns 

give high value) is obtained utilizing the inverse value (inverse of contrast) of  𝐶(𝑥, 𝑦) in each 

pixel, as defined by (Kiss et al., 2016). 

 To construct such anticorrelation images some additional treatment is required, as it has 

been reported that those images are significatively sensitive to ED background intensity (Kiss 

et al., 2016). The procedure is very similar to the ones performed in other works in the literature, 

so only a quick description is given and we focus our attention in the quality and interpretation 

of our correlation images (Kiss et al., 2016). An example of our data treatment is given in Figure 

S6; first, the central peak is excluded by a simple circular mask in the center of our data, the 

mask is a little larger that the central beam diameter to ensure that no possible blooming-like 

effects are included. Then, we create a mask to mitigate the intensity outside the diffracted 

peaks by applying a local threshold method to our data. An example of the effective mask and 

the resulting effect in the ED are shown in Figure S6b,c.   

We can observe the anti-correlation image in Figure S7a. Most of the NW center appears 

to have an almost homogenous value, with a gradual maximization of 𝐶(𝑥, 𝑦)  (anti-correlation) 

in its borders and then a region of low contrast in the vacuum region (diffraction patterns are 

very similar to each other without diffraction peaks). The integration of the cross-sections in 

the image along the NW (Figure S7b) shows two peaks in the anti-correlation, which can be 

interpreted as the region with maximum difference between the crystalline part and the 

amorphous surface layer in the NW. The peak width is a transition region between crystal and 

amorphous and its width can be utilized to determine an uncertainty for the crystalline core 

diameter. From those criteria, we have obtained the NW diameter as (48 ± 7)𝑛𝑚. 
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S.5 Results from the Laue circle analysis   

The Laue circle approach only requires the proper indexation of each ED and a simple 

circle fit, from that we can obtain the angles 𝛽 and 𝜌 associate to crystal tilt for each scanned 

position. A low threshold value was utilized as the method requires many diffraction spots for 

proper fit. The Laue circle allows the characterization of a larger area of the NW (until 20 nm 

from NW center) than the more precise intensity residue analysis. This also implies in the 

inclusion of noisier data, which may lead to lower reliability. The Laue circle derived 

information is clearly sensible to the dislocation and torsion (see Figure 5) in the NWs, and the 

results indicate a high sensibility to small values of disorientation. The values of dispersion 

obtained are much lower than the ones in previous pattern matching reports (~ 1º) (Ugarte et 

al., 2019). The disorientation 𝛽𝑟𝑎𝑑 =  𝛽 − 𝛽𝑐𝑒𝑛𝑡𝑒𝑟 (basal plane rotation) is shown in Figure S8, 

with no observable tendency variation until ~15 nm from center. This is expected as the basal 

plane orientation should be constant along the NW cross section perpendicular to wire axis, 

such that any variation is only due to noise. 

  

S.6 Pattern matching Results (ASTAR)  

 

The pattern matching calculation required the simulation of a large library of diffraction 

patterns (~50000 patterns) to cover the small changes in crystal orientation. The template-

matching ASTAR procedure yields 3 Euler angles for each diffraction pattern and additional 

calculation is required to obtain the disorientations (see (Ugarte et al., 2019) for more details). 

It is clear that the ASTAR is sensible to both the core dislocation and the torsion, but with 
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varying quality in the observation of each structural feature. The dislocation varies continually 

withing a large useful area (within 16 nm from the NW center), with only a few points diverging 

from data point clouds. The torsion behaves in a discontinuous manner, with two clear distinct 

distributions that present very different torsion rates values ((0.031 ± 0.008)°/nm and 

(0.067 ± 0.006)°/nm). Only a small fraction of the NW was useful for the torsion calculation, 

and the locations of the related PEDs present a random behavior all over the wire. This implies 

that the torsion seen to be much more prone to data noise, with the two populations observed 

being two distinct local minima distributions in the template-matching cross-correlation 

procedure. This last behavior has already been observed by other researchers and it is possibly 

due to different assumption that ASTAR utilizes in data treatment and template simulation 

(Cautaerts et al., 2022). The dispersion in angular disorientation (see Table 1) seen to be higher 

than the ones observed in previous works; this could be a consequence of our use of the ASTAR 

software with data acquired outside the Nanomegas suite (optical camera) for ACOM. The 

system is extremely well optimized to be utilized together with the non-axial optical camera, 

and deviations from the characteristics of the expected data (well defined narrow diffraction 

spots, some distortion, a gamma function applied during acquisition, etc.) can imply in the 

ASTAR software having trouble to properly process our data. Previous studies of InP nanowire 

based on Nanomegas ASTAR, have taken great care (e.g., data denoising, scan in reduced 

regions for better signal, more pixels in detection) to obtain the best possible data to measure 

those small changes in orientation (Ugarte et al., 2019). Those steps are not reproduced in the 

analysis presented in this paper. Nonetheless, the analysis shows the main limitations and serves 

for comparison with other techniques, as is performed in the main text.  

 

S.7 Intensity analysis: consistency and sensitivity 
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It is important to corroborate the robustness of our results by observing the consistency. 

This has been tested for torsion by looking for sudden variation of basal plane disorientation in 

relation to the value in the NW center (see Figure S8). No strong variations have been detected 

using the intensity analysis. The residue normalized by the number of peaks (see Figure S9a 

and Figure S9c) increases at one of NW sides (right) in relation to values for in the NW center. 

This is expected considering the lower information (less diffraction disks, see Figure S9b) in 

the EDs and also the lower signal-to-noise ratio due to the amorphous oxide shell. This residue 

asymmetry may be associated to thickness differences at each NW side.  The analysis of 

residues indicate that a change in orientation of ~ 0.1° induce a residue variation of 

approximately 1% . Considering our angular precision of ~ 0.03°, the induced 𝑅𝑁 changes 

would be 0.2%  (see Fig. S10). The 2D comparison of the simulated and measured PED patterns 

(see Figure S11) show good visual agreement for diffraction peaks above the threshold value 

utilized to select peaks for optimization.  However, noise appears to affect the peaks excluded 

from the original analysis due to the low number of counts, although the general trends are still 

comparable.   

 

S.8 Code 

 

 We provide a template code (a jupyter notebook file) for the orientation determination 

algorithm utilized in our analysis, which takes as input a list of ℎ𝑘𝑙 and the related intensity for 

each one. The code can be found at: https://github.com/l211796/Crystal-Orientation-from-

PED-Intensity-Analysis. The user must also provide every aspect related to the experiment 

performed, especially the parts related to the sample crystal system (crystal primitive 

dimensions, structure factor, Debye-Waller factors and proper indexation). Most critical are the 

structure factor and zone axes references. The user must provide its own rotation referential, 

https://github.com/l211796/Crystal-Orientation-from-PED-Intensity-Analysis
https://github.com/l211796/Crystal-Orientation-from-PED-Intensity-Analysis
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keeping in mind that the code is limited to 2 angles of rotation.  A workflow chart for all step 

of the used program (Figure S12) is also provided. The code itself shows the part responsible 

for the determination of the crystal orientation. The code only performs the optimization of a 

single measured diffraction pattern, such that the user must be responsible for the generalization 

for an entire datablock.  
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Figure S1 

 

Figure S1: Schematic representation of the datablock construction from recorded PED patterns 

(time based). a) A virtual annular aperture selects a region in the PED pattern in which all the 

intensities are summed up. This integration forms a sequence of peaks in relation to time, where 

each peak center is related to the center of the NW position. b) The cross-correlation value 

between the measured peaks and an ideal peak (top-hat function) is maximum when the center 

of the two curves are matched. c) Then we can align the centers (and consequentially all pixels) 

to produce the data block.  

 

Figure S2 

 

 

Figure S2: Example of the peak finding algorithm. a) The binarized diffraction disk 

corresponding to the transmitted beam is selected as an ideal peak. b) The result of the cross-

correlation between the data and the ideal disk selected in (a). Notice the blurred aspect of the 

pattern, consequence of the smoothing effect of the cross-correlation. c) Diffraction spot centers 

identified by a local maxima algorithm applied to the cross-correlation image.  
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Figure S3 

 

Figure S3:  Application of the Laue circle fit to a diffraction pattern. a) Effect of a disorientation 

𝜙 of the crystal in relation to a zone axis. b) It is possible to determine the disorientation in 

relation to a specific direction by projecting the 𝑅𝐿 vector along those directions.    

 

 

Figure S4 

 

 

Figure S4: Crystal orientation system in relation to sample coordinates. a) Initially, the crystal 

is perfectly oriented along the microscope optical axis (represented by the static electron beam 

direction, considered along 𝑥 axis). b) Rotation of basal plane (torsion) of the NW disorientates 

the crystal in relation to TEM optical axis (𝑥-axis). c) The hexagonal 𝑐-axis inclination 

originated by the screw dislocation deformation field generates a disorientation in relation to 

the plane (𝑦𝑧 plane) perpendicular to the TEM optical axis. 
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Figure S5 

 

 

Figure S5: a) Annular region values utilized to form the VADF images. b) VADF intensity 

profile formed by integration of all the cross-sections profiles along the nanowire length (blue 

dots) and optimized circular cross-section (continuous red line). The highlighted region 

identifies the high quality (PED patterns) used for our orientation determination by diffracted 

intensity analysis. c) Closer look at the highlighted region, showing the measured (blue dots), 

circular cross-section NW (red line) and flat cross-sections (value used in intensity optimization 

dashed green line) profiles. The error bars are much smaller than the points due to the large 

number of counts provided by the integration (more than 109 counts). 
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Figure S6 

 

 

 

Figure S6: Example of the procedure used for maximizing the quality of the cross-correlation 

images utilized for NW diameter estimation. a) Raw data (left panel) shows significative 

influence from the central beam scattering and background; intensity profile along the [000l] 

direction (right panel). b) Circular mask (left panel) utilized to exclude the transmitted 

diffraction disk in VADF images c) Resulting mask selects only the regions inside the 

diffraction disks (left panel), which greatly reduces the influence of the background and 

transmitted beam in the resulting profile (right panel).      
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Figure S7 

 

Figure S7: a) Anti cross-correlation image of the NW. Notice that a small region just before 

20 nm from the NW center is excluded from image formation due to a scan instability during 

measurement. b) The anti-correlation profile formed by the integration of the cross-section 

along the NW length. The center of each extremity peak is considered the NW edge, the full 

width in half maximum is considered the uncertainty of the NW edge position.  
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Figure S8 

 

Figure S8: Basal plane vectors disorientation (points) in relation to the value at the NW center 

(data corresponding to all crossing lines is displayed): a) Laue circle analysis and b) diffracted 

intensity analysis. The polynomial fit (3rd order polynomial, continuous line) helps to observe 

the tendencies in the data. Notice that a flat curve should be observed in relation to the zero 

disorientation (see Discussion section in the main text for more details).  
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Figure S9 

 

 

 

 

Figure S9: a) Values of the Residue normalized by the number of peaks in the PED pattern (all 

analyzed points over the wire). Notice that an increase of the value in the extremities of the NW 

would be expected. b) Number of peaks analyzed on the PED patterns. c) Colormap of the 

residue normalized by the number of peaks overlayed in the VADF image of the NW. The 

increase in residue along the NW length is related to a decreased in number of peaks (top to 

bottom) due larger disorientation from zone axis.    
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Figure S10 

 
Figure S10: Analysis of the sensibility of the residue to small changes in the orientation. a) 

basal plane and b) hexagonal 𝒄 vector (dislocation). In this work, we have considered that only 

residue differences above 0.2% are significative, as our precision is ~ 0.03°.     
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Figure S11 

 

Figure S11: a) Raw diffraction pattern shown in Figure 4. b) Simulated pattern obtained after 

optimization procedure (in this case no threshold of peaks have been utilized to construct the 

image; Figure 4 shows peaks utilized for the actual optimization). c) Diffraction pattern built 

with spots brightness based on integrated peak intensity, derived by processing raw pattern in 

(a).   
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Figure S12 

 

Figure S12: Workflow of the algorithm utilized in our work. 
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Apêndice E 

Estrutura Atômica e Forma 3D de uma  

Nanoestrela Plasmônica Multiramificada  

 Derivada de um Único Mapa de Difração de Elétrons 

Resolvido Espacialmente 

 

A seguir está anexado o artigo nomeado “Atomic Structure and 3D Shape of a 

Multibranched Plasmonic Nanostar from a Single Spatially Resolved Electron Diffraction 

Map” que detalha o trabalho descrito no Capítulo 5. Ele foi publicado em 2024 na revista ACS 

Nano 2024, 18, 26655 – 26665. Os diretos do artigo pertencem a American Chemical Society, 

que permite aos autores a reprodução do artigo em teses e coleções, sobre as condições expostas 

em: https://pubs.acs.org/page/copyright/journals/posting_policies.html, na seção 

“Reuse/Republication of the Entire Work in Theses or Collections”. 

 

 

https://pubs.acs.org/page/copyright/journals/posting_policies.html
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Apêndice F 

Material Suplementar ao Apêndice E 

 

A seguir está anexado o material suplementar ao artigo que descreve o trabalho descrito 

no Capítulo 5 da tese. O arquivo pode ser encontrado 

em:  https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acsnano.4c05201. 

 

 

https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acsnano.4c05201?goto=supporting-info
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Apêndice G 

Artigo da Metodologia Desenvolvida para PED + ePDF 

 

A seguir está anexado o artigo intitulado “Quantitative Structural Analysis of AuAg 

Nanoparticles Using a Pair Distribution Function Based on Precession Electron Diffraction: 

Implications for Catalysis”, publicado em 2021 na revista ACS Applied Nano Materials: ACS 

Appl. Nano. Mater. 2021, 4, 12541-12551. Os diretos do artigo pertencem a American 

Chemical Society, que permite aos autores a reprodução do artigo em teses e coleções, sobre as 

condições expostas em: https://pubs.acs.org/page/copyright/journals/posting_policies.html, na 

seção “Reuse/Republication of the Entire Work in Theses or Collections”. 

 

  

https://pubs.acs.org/page/copyright/journals/posting_policies.html
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Apêndice H 

Material Suplementar ao Apêndice G 

 

A seguir está anexado o material suplementar ao artigo que descreve a metodologia a 

metodologia de PDF. O arquivo pode ser encontrado em: 

https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acsanm.1c02978. 

 

 

https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acsanm.1c02978?goto=supporting-info
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