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RESUMO

Esta TESE resume os estudos experimentais e tedricos relacionados ao
crescimento e a caracterizacdo de nanofios auto-sustentados crescidos por Epitaxia por
Feixes Moleculares. Os mecanismos de crescimento de nanofios auto-sustentados sdo
pouco conhecidos e explorados nos seus aspectos fundamentais. Os modelos teéricos que
explicam a formacdo de nanofios auto-sustentados sdo baseados no modelo clédssico
“vapor -liquido-sélido” (VLS), sugerido por Wagner e Ellis na década de 1960, ou pelo
modelo de difusdo superficial de addtomos para o topo do nanofio, desenvolvido na
ultima década por varios autores.

Neste trabalho, nanofios de arseneto de gélio e indio foram crescidos através da
técnica de Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE) sobre substratos de GaAs(111)B
recobertos com nanoparticulas de Au com diametro médio de 5Snm, os catalisadores da
reacdo. A morfologia, a composicdo quimica e estrutura cristalina de nanofios individuais
foram estudadas por Microscopia Eletronica de Varredura (SEM — Scanning Electron
Microscopy), Espectroscopia de Raios-X Dispersiva em Energia (EDS — Energy
Dispersive Spectroscopy). As mesmas propriedades foram estudadas sistematicamente
para grandes conjuntos de nanofios com as técnicas de difracdo de raios-X nas geometrias
coplanar e incidéncia rasante (GID — Grazing Incidence Diffraction). Esses estudos foram
complementados com difracdo andmala de raios-X.

Nossos resultados mostram que os nanofios apresentam estrutura cristalina com
simetria cubica do tipo esfarelita ("zinc blende") crescendo na dire¢do [111]B na forma

de barras hexagonais com facetas {1 10}. Andlises da composi¢io quimica dos nanofios

revelaram que eles eram compostos dos elementos indio, gilio e arsé€nio, todos
distribuidos homogeneamente ao longo do nanofio. A presenca de Ga na composicdo
quimica do nanofio foi um resultado surpreendente porque os precursores utilizados no

crescimento das amostras foram apenas o In e o As. A fonte de Ga no interior do reator



de MBE permaneceu fria e bloqueada durante todo o processo de crescimento. Nossas
andlises indicam a ocorréncia de uma forte interdifusdo do material do substrato de GaAs
que, durante o crescimento, € responsavel pela formacao de nanofios compostos de uma

liga terndria de In,_ Ga As. Adicionalmente, a fragdo molar de GaAs nos nanofios

aumenta com a temperatura ¢ diminui com o aumento da pressdao parcial de Ass. A
formacao da liga terndria € atribuida a criagdo térmica e difusido de adatomos de galio das
camadas superficiais do substrato, através das paredes laterais do nanofio, na direcao da
gota catalisadora localizada no seu topo.

Para explicar estes resultados nds generalizamos os modelos de crescimento de
nanofios auto-sustentados atualmente reportados na literatura considerando a
contribuicdo dos adatomos de gilio termicamente criados na superficie do substrato para
o crescimento dos nanofios. Esse modelo generalizado, chamado de "Vapor-Liquido-
Sélido por Interdifusao" (VLS-IDI) considera a criacdo térmica de addatomos de Ga na
superficie do GaAs e sua difusdo na dire¢cdo do topo do nanofio incorporando na gota
catalisadora e contribuindo para a sua taxa de crescimento. Assim, é possivel explicar

satisfatoriamente a formacgdo da liga terndria de In, _Ga As nos nanofios. Este trabalho

(1-x)
mostra que a difusdo de addtomos vindos do substrato pode modificar significativamente
0o mecanismo de crescimento de nanofios auto-sustentados crescidos por técnicas de
crescimento epitaxial nas quais sdo satisfeitas, ao menos, as condi¢cdes de alta

temperatura de crescimento e grande difusdo superficial de addtomos.



ABSTRACT

This Thesis reports the experimental and theoretical works related to the growth and
characterization of free-standing gallium indium arsenide nanowires grown by Molecular
Beam Epitaxy (MBE). The growth mechanisms of free-standing nanowires remain barely
known and explored in its fundamental aspects. The theoretical models of the formation
of free-standing nanowires are based on the classical “vapor-solid-liquid” (VLS)
mechanism suggested by Wagner and Ellis in the 1960 decade or on the surface diffusion
of precursor’s adatoms towards the nanowire top, developed in the last decade by several
authors.
In this study, gallium indium arsenide nanowires were grown by Molecular Beam
Epitaxy (MBE) on GaAs (111)B substrates coated with Au nanoparticles catalytic. This
Au nanoparticles has an average diameter of Snm. The Scanning Electron Microscopy
(SEM) and Energy Dispersive Spectroscopy (EDS) were use to characterize morphology,
chemical composition and crystalline structure of individual nanowires. We use the
diffraction of X-rays in coplanar and grazing incidence geometry (GID — Grazing
Incidence Diffraction) to analyze a large nanowires set. The anomalous diffraction of X-
rays analysis complemented these studies.

Our results show that the nanowires has a cubic symmetry like spharelite (zinc

blende) oriented along [111]B in the shape of hexagonal bars surrounded by six vertical
{110} facets. Chemical composition analysis shows that they were composed of the

indium, gallium and arsenic elements, all homogeneously distributed along the nanowire.
The presence of Ga in the chemical composition of the nanowire was surprising because
only indium and arsenide were used as precursors during the growth. The MBE Ga
source remained cold and locked during the nanowire growth. Our results has been found

that a strong interdiffusion of substrate material occurs during growth, creating a ternary



In,_,,Ga As alloy in the nanowires. The GaAs molar fraction was found to increase with

the growth temperature and decreases with the As, beam. This ternary alloy has been
attributed to the interdiffusion of Ga adatoms coming from the top substrate monolayers
and diffusing towards the sidewalls to nanowires. To explain these results we developed a
complementary growth model of free-standing nanowires to include the creation and
diffusion of Ga adatoms from the substrate, well explaining the formation of the ternary
alloy. This work shows that the diffusion of substrate adatoms strongly modifies the

growth mechanisms of nanofios grown by vapor phase epitaxy techniques.



INDICE

INTRODUQCAO ..ottt s et tes s senanens 1
L2 o) 1111 (o T TR 5
NANOFIOS SEMICONDUTORES ..........coooiuiiiiiieeeeeeeeeeeeeeeeees s es e 5
LI INTRODUGAO ...ttt sen s 5
1.2 POR QUE ESTUDAR NANOFIOS SEMICONDUTORES?...........cccoovvrrrrrrernan. 6

1.3 PROPRIEDADES E APLICACOES DOS NANOFIOS

SEMICONDUTORES .......c.oouiimiimeeeeeeeseeeeeeseeesesesees e ss s ses s senneneens 8
1.4 PROPRIEDADES FUNDAMENTAIS DO GaAs, InAs e InGaAs ...........c........... 11
CAPTIULO 2. ettt et e e bt e et e st e e e bt e e e bt e e s abee e s e e eane 15
CRESCIMENTO DAS AMOSTRAS ......ooovmimieeeieeeeeeeeseeeee e 15
2.1 INTRODUGCAO ...t 15

2.2 TECNICAS DE CRESCIMENTO DE NANOFIOS

SEMICONDUTORES .......coooeiiuieeieeeeeeeeeteeeeees s ses e ses e ss s sesassessesasssssnaes 16
2.3 CRESCIMENTO POR EPITAXIA POR FEIXES MOLECULARES.................... 19
2.4 PROCEDIMENTOS DE PRODUCAO DAS AMOSTRAS .......cccooovveerrrererenn. 22

L2 o) 1111 (0 106 T OO RSOSSN 27

TECNICAS DE CARACTERIZACAO ..o, 27
3.1 INTRODUGCAO ...ttt 27
3.2 MICROSCOPIA ELETRONICA .....coooovieeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeees e 27

3.2-1 A MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA............ccccoovvmrrnnnnn. 28

3.3 ESPECTROSCOPIA DE RAIOS-X DISPERSIVA EM ENERGIA

(EDS) .o e e s s ee oo e s ee e 31
3.4 RAIOS-X E RADIACAO SINCROTRON ........corveereeereeeeeeeeeeeeeeeseeeseseseeseee 35
3.5 DIFRACAO DE RAIOS-X (XRD) ...coumvvoeeeeeeeeeeeeseeseeseeeeesesseeseeeeessesseseeeesseseneee 38

3.5-1 ESPALHAMENTO DE RAIOS-X POR UM ELETRON..........ccoooovveernrereeeen. 38

3.5-2 ESPALHAMENTO DE RAIOS-X POR UM ATOMO E
ESPALHAMENTO RESSONANTE. .....cooiiiiiiiieeeeeeeeee e 40



3.5-3 DIFRACAO DE RAIOS-X EM INCIDENCIA RASANTE (GID................ 48

L1 o) 1111 (0 T USROS 52
MODELOS DE CRESCIMENTO DE NANOFIOS .........cooviviirieeeeeeeeeeeeeeeeeresenenens 52
4.1 INTRODUGCAO ..ottt eenaesans 52
4.1 O MODELO VLS CLASSICO........ooovoieeeeeeeeeeeeeeeeeeeesesees e 52
4.2 MODELO DE CRESCIMENTO VLS-DL.........coooveiivieieeieeeeereeeeeeseresereesenenenes 55
4.3 MODELO VLS-DI E O EFEITO GIBBS-THOMSOM..........c.cccovvvrmererereerrennnnes 66
L7101 1111 [0 J00 T USRS 72
RESULTADOS EXPERIMENTALIS.........ooiuiiiuiieiieeeeeeeeseseeeeeseeee s sseneseesesssse s seseenees 72
5.1 INTRODUGCAO ..ottt 72
5.2 MORFOLOGIA DAS AMOSTRAS .......ooomiiiieeeeeeeeeeeeeee e 72
5.4 COMPOSICAO QUIMICA DOS NANOFIOS: ANALISE DEEDS .................... 76

5.5 COMPOSICAO QUIMICA E MORFOLOGIA DOS NANOFIOS:
ESTUDOS DE XRD...c..ooiiiiiiiiiiiiiiceeeeee et 79

5.5-1 DEPENDENCIA DA FRACAO MOLAR DE GaAs NOS NANOFIOS

COM AS CONDICOES DE CRESCIMENTO..........cocoovvevemeeeeeererereeesesssses s 91
CaAPTEULO B 94
MODELO DE CRESCIMENTO IDI ........c.cooooviiiimiieeeeeeeeeeeeeeeeeeee e, 94

6.1 INTRODUGAO ...t 94

6.2 PROPOSTA DO MODELO DE CRESCIMENTO POR

INTERDIFUSAO (IDI) ..ot sene s 94
CONCLUSAO ..o saes s sas s 109
APENDICE T ..o 112
APENDICE IL.......ooiiiiiieieeeeeeee oo ena e s s 120

REFERENCIAS ..o e e, 122



INTRODUCAO

Em retrospecto, o inicio do século 21 poderia ser classificado como a “Era
Nano”, assim como a primeira e a segunda metade do século 20 foram classificadas como
a “Era Industrial” e a “Era Atdomica”, respectivamente. Conduzida pela reducio das suas
dimensdes na microeletronica, a tecnologia de fabricacdo de semicondutores caminha
rapidamente na direcdo do desenvolvimento de dispositivos em dimensdes nanométricas.
Essa reducdo ndo é motivada apenas pela construcdo de varios dispositivos numa
pequena area, mas também pela possibilidade de fazer uso de fendmenos e caracteristicas
fisicas que se manifestam em escalas muito pequenas. Entre os pardmetros fisicos que
possuem comprimentos caracteristicos numa faixa entre 1 e 500nm podemos citar: o raio
de Bohr, o livre caminho médio dos fétons e dos elétrons na matéria e o comprimento de
Debye* (Law, 2004). Também siao fendmenos sensiveis as pequenas escalas as falhas
mecanicas, causadas por defeitos existentes num cristal, que se reduzem em subdominios
nanomeétricos.

Apesar das perspectivas oferecidas, os desenvolvimentos cientificos e
tecnoldgicos na drea “nano” ainda estdo nas etapas iniciais. Os conceitos basicos que os
governam nao sao conhecidos em sua plenitude exigindo maiores exploracdes. Nos

estdgios iniciais das pesquisas nesse campo era suficiente a simples apresentacdo da

* e A . L. . .
Distincia na qual o campo elétrico das cargas no interior de um plasma se anula.



descoberta ou sintese de novas nanoestruturas e a caracterizacdo das suas principais
propriedades fisicas. Atualmente, com o avango das ferramentas de estudo e da
compreensdo das propriedades fisicas dos materiais em escalas nanométricas, €
necessario aprofundar o conhecimento nos mecanismos de controle das propriedades e da
fabricacdo dessas nanoestruturas.

Um exemplo dessas nanoestruturas sao os nanofios cujo didmetro estd na escala
do nanometro. O interesse nesse tipo de estrutura comegou em 1960 quando Wagner e
Ellis produziram objetos na forma de agulhas com dimensdes micrométricas que
chamaram de "whiskers" (Wagner, 1964). Eles identificaram a relacdo dessas estruturas
com a presenca de um catalisador que estd na fase liquida durante todo o processo de
crescimento. O crescimento dessas estruturas € dependente da incidéncia direta dos
precursores neste catalisador. Esse modelo recebeu o nome de "vapor-liquido-sélido”
(VLS) e, mais tarde, E. I. Givargizov (Givargizov, 1975) deu sua contribui¢io tanto no
campo tedrico, contribuindo para o desenvolvimento do modelo de crescimento
equacionando a dependéncia da taxa de crescimento com o raio dessas estruturas, quanto
no campo da tecnologia, sugerindo o crescimento destes objetos a partir de
semicondutores do tipo I1-V", além da formagdo de heteroestruturas e outras aplicagdes.
Mais tarde, nanofios também foram produzidos tendo como base este modelo (Hirurma,
1995). Apesar de ser tradicional, este modelo ndo € exaustivamente aplicavel a todas as
técnicas de crescimento. Por exemplo, quando os nanofios crescem num regime de ampla
difusdo de addtomos na superficie do substrato o modelo VLS falha. Para levar em
consideragdo a contribuicdo da difusdo superficial de adaitomos dos precursores primarios

no crescimento dos nanofios V.G. Dubrovskii (Dubrovskii, 2005) desenvolveu o modelo

* Essa denominagdo refere-se aos semicondutores formados a partir das ligacdes idnicas entre os elementos
dos grupos Il e V da tabela periddica (ex.: InAs, GaAs, InP, etc.).



por difusdo induzida (VLS-DI) onde ndo apenas os precursores que incidem diretamente
no catalisador contribuem para o crescimento, mas também os addtomos que difundem
pela superficie do substrato e nas paredes laterais dos nanofios sdo incorporados no
catalisador contribuindo para o crescimento.

Esses modelos tém contribuido bastante na compreensdo dos mecanismos
envolvidos na sintese de nanofio apresentando grandes avangos, mas apesar disso, a
dependéncia estrutural e morfoldgica deles com os parametros de crescimento tais como
os fluxos dos elementos precursores € a temperatura de crescimento ainda sdo questdes
pouco esclarecidas. Essas dependéncias sdo de particular importincia em nanofios de
ligas terndrias, na qual um fino controle da composicdo quimica € necessario para
aplicacdes em dispositivos.

Dessa maneira, o objetivo deste trabalho € o de contribuir para um melhor
entendimento dos processos € mecanismos envolvidos no crescimento dos nanofios e da
sua dependéncia com as condi¢des de crescimento. Sob essa Optica foram estudados
nanofios de arseneto de gdlio e indio crescidos através da técnica de Epitaxia por Feixes
Moleculares (MBE) em substratos de GaAs (111)B recobertos com nanoparticulas de Au
com diametro médio de Snm usadas como catalisador do crescimento. A morfologia e a
composi¢do quimica de nanofios individuais foram estudadas por Microscopia Eletronica
de Varredura (SEM-Scanning Electron Microscopy) e por Espectroscopia de Raios-X
Dispersiva em Energia (EDS—Energy Dispersive Spectroscopy) no Centro de Microscopia
da UFMG. Essas mesmas propriedades foram estudas sistematicamente em grandes
conjuntos de nanofios através da técnica de difracdo de raios-X nas geometrias coplanar e
de incidéncia rasante (GID-Grazing Incidence Diffraction) e, de forma complementar,
foi empregada a técnica de difracdo andmala de raios-X. Todas essas medidas foram
realizadas no LNLS. Nesse ambito, esta TESE se divide em sete capitulos. Depois dessa

introducdo o Capitulo 1 fornece um panorama geral sobre os nanofios, suas propriedades



e suas aplicacdes. O Capitulo 2 resume as principais caracteristicas das técnicas de
crescimento epitaxial empregadas no crescimento de nanofios tendo como foco a técnica
de Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE) que foi utilizada na producdo das amostras
estudadas neste trabalho. Nele se encontra uma descricdo do método utilizado na
producdo das amostras. O conteido do Capitulo 3 € relativo as técnicas empregadas no
estudo dessas nanoestruturas reunindo a Microscopia Eletronica de Varredura (SEM), a
Espectroscopia de Raios-X Dispersiva em Energia (EDS), a Difra¢do de Raios-X (XRD)
nas geometrias coplanar e de incidéncia rasante (GID), além da difragdo anémala. Antes
da descri¢do dos resultados experimentais passamos ao Capitulo 4 onde se encontram
descritos os principais modelos de crescimento de nanofios encontrados na literatura.
Segue entdo os Capitulos 5, que discute os resultados experimentais obtidos em nossas
amostras de nanofios, e o 6, que propde uma generalizacio dos atuais modelos de
crescimento de nanofios capaz de explicar os resultados experimentais obtidos.
Finalmente, o capitulo de Conclusdo sintetiza as principais idéias e resultados obtidos

neste trabalho.



Capitulo 1

NANOFIOS SEMICONDUTORES

1.1 INTRODUCAO

Muitos esforcos estdo sendo dedicados na sintese e caracterizagdo de
nanoestruturas de tamanhos cada vez menores. Aliada a descoberta de uma nova classe
de materiais como os pontos quinticos, os anéis quanticos e os fios quanticos estdo
propriedades fisicas fascinantes decorrentes do confinamento quantico e da alta razdo
superficie-volume, derivadas das dimensdes em escalas nanométricas e sub-nanométricas
em que se encontram estes objetos.

Essas nanoestruturas supracitadas podem ser obtidas via rotas de sintese quimica
(Meulenkamp, 1998), bioldgica (Huang, 2007), através das técnicas de litografia (Chen,
2006, p. 3903) ou podem ser naturalmente formadas depois de dadas as condig¢des
cinéticas e termodinadmicas adequadas para seu crescimento. Essa dltima é chamada de
estrutura auto-construida. Como exemplos de estruturas auto-construidas podemos citar
0s pontos quanticos, os anéis quanticos e os fios quanticos. Essas nanoestruturas auto-
construidas formam-se preferencialmente ao longo de degraus atdbmicos na superficie de
substratos cristalinos, devido a acdo das tensdes provocadas pela diferenca entre o

parametro de rede do material do substrato e das nanoestruturas. Porém, outras



nanoestruturas auto-construidas como os nanotubos, nanofitas e nanofios ndo precisam de
um substrato’ para sua formacdo e por isso sdo chamadas de nanoestruturas auto-
sustentadas. Essas nanoestruturas podem ser crescidas através das técnicas de Epitaxia
por Feixes Quimicos (Chemical Beam Epitaxy - CBE), da Epitaxia por Organometdlicos
na Fase Vapor (Metal Organic Vapor Phase Epitaxy - MOVPE) e da Epitaxia por Feixes
Moleculares (Molecular Beam Epitaxy - MBE). Essas técnicas sdo comuns ao
crescimento de heteroestruturas, super-redes e estruturas similares. Todas essas estruturas
demandam técnicas de crescimento que possibilitem alta pureza, baixa densidade de
defeitos, interfaces abruptas, perfis controlados de dopagem, uniformidade espacial,

reprodutibilidade, economia e seguranca na operagao.

1.2 POR QUE ESTUDAR NANOFIOS SEMICONDUTORES?

Materiais semicondutores na forma de nanofios se comportam como um pog¢o de
potencial que confina os elétrons ao longo das direcdes espaciais que possuem dimensao
da ordem do comprimento de de Broglie. Nos nanofios, em particular, os elétrons se
movem livremente ao longo do eixo longitudinal do nanofio com o vetor de onda k;
podendo assumir qualquer valor. Por outro lado, como o didmetro do nanofio é da ordem
do comprimento de onda de de Broglie, os valores do vetor de onda do elétron no plano
da secao transversal do fio (k, ) apresentard restricdes nos seus valores. Considerando o
nanofio como um pog¢o de potencial cilindrico infinito (U =0 para0 <r<ae U = o para

r > a, onde a € o raio do fio) as auto-energias podem ser calculadas a partir dos zeros das

funcdes de Bessel do primeiro tipo de ordem /, J,(ka)zO, onde k=~2mE/h*.

* ~ . .~ o ~

Embora a presenca de um substrato ndo seja uma condi¢ao necessdria para a formacao das nanoestruturas
auto-sustentadas ele pode modificar sensivelmente as suas propriedades como a orientacdo, a estrutura
cristalina, a composi¢do quimica, as propriedades dpticas e elétricas.



Portanto, as auto-energias sdo da forma E,, = hzj’z%n . sendo ;> os zeros da funcdo de
Bessel (j,,=2.4048, j, ,=5.5201, j, ,= 8.6537,j, ,=3.8317, j, ,=7.0156, etc.). De inicio,

observe que as energias apresentam dependéncia inversa com o didmetro do nanofio.

Esse tipo de confinamento eletronico tem como conseqiiéncia que a densidade de estados

— ) — 2ma 1 . . .
D(E) = Z L = Z | ﬂzszihzﬁn) para um nanofio apresenta uma singularidade
ln I,n ’

quando a energia do elétron é equivalente a uma auto-energia E;, decaindo como ~

quando a energia se distancia deste valor, conforme mostramos na Figura 1. 1(c).
Alterando o didmetro do nanofio alteramos a diferenca entre as auto-energias cuja
conseqiiéncia pode ser tanto quantitativa, na alteracdo do gap do nanofio, quanto
qualitativa, na mudan¢a de um gap direto para um gap indireto como ja foi mostrado por
M. P. Persson et al. (Persson, 2002). Outra propriedade dos nanofios € a sua grande razao
superficie-volume que os tornam muito sensiveis as mudangas de estados de superficie.
Essa propriedade pode ser explorada em sensores de espécies quimicas e bioldgicas,

brevemente descritos adiante (McAlpine, 2007) (Talin, 2006) (Patolsky, 2006, p. 51).

(a) (b)
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Figura 1. 1: Densidade eletronica de estados em sistemas quénticos confinados em (a) nenhuma dimensao
(3D), (b) em uma dimenséao (2D), (¢) em duas dimensdes (1D) ou (d) nas trés dimensdes (0D).



1.3 PROPRIEDADES E __APLICACOES DOS _NANOFIOS

SEMICONDUTORES

Com base nas propriedades fisicas dos nanofios semicondutores, diversos tipos
de dispositivos podem ser construidos. A dependéncia dos niveis energéticos com o
didmetro do nanofio possibilita a fabricacio de LED’s (Ligth Emmiting Diode) e
LASER’s (Light Amplification by Stimulated Emission of Radiation) que emitem em
diversos comprimentos de onda. A sua reduzida densidade de estados em relagdo aos

sistemas bidimensionais (Figura 1. 1) reduz o nimero de decaimentos eletronicos no qual
o elétron pode sofrer variacio de momento (p =rhk) tendo como conseqiiéncia um

aumento na eficiéncia de foto-emissdo em dispositivos Opticos baseados em nanofios.
Dessa forma, estes dispositivos nanométricos podem apresentar maior eficiéncia quantica
de emissdo do que aqueles construidos a partir de filmes finos que formam camadas
bidimensionais. A emissdo de luz em LASER’s de nanofios de 6xido de zinco (Huang,
2001, p.1897), de sulfeto de cddmio (Duan, 2003) e de nitreto de galio (Johnson, 2002) ja
foram reportadas na literatura, assim como a construcio de LEDs a partir dessas
nanoestruturas mas essas pesquisas estao nos estigios iniciais (Bao, 2006) (Chen, 2007).
Finalmente, nanofios também podem ser utilizados em células solares flexiveis e de alta
eficiéncia devido a alta absor¢c@o que apresentam tais dispositivos (Law, 2005).

Outra propriedade fisica dos nanofios que pode ser explorada é a relagdo entre
seu comprimento e o livre caminho médio dos elétrons. O livre caminho médio € a
distancia que um elétron percorre no interior de um material sem sofrer espalhamento por
impurezas, por defeitos ou pela vibragcdo da rede cristalina. Quando a dimensao do fio €
inferior ao livre caminho médio dos elétrons chamamos o transporte dos elétrons no
interior do material de balistico. Quando as dimensdes laterais dos nanofios sio

reduzidas, a distancia entre as sub-bandas de energia aumenta. Dessa forma, surgem



pequenas faixas continuas de estados energéticos em torno das auto-energias onde os
elétrons se transportam, ou canais de conducdo. Isso foi observado por Muller et al.
(Muller, 1996) em fios muito curtos. Por outro lado, quando elétrons viajam ao longo de
um fio com um comprimento maior que o livre caminho médio dos elétrons eles sdao
espalhados inimeras vezes por fonons, por defeitos e pelas impurezas atdmicas presentes
na estrutura cristalina do fio caracterizando um regime de espalhamento difuso. Essas
propriedades de transporte dos nanofios semicondutores tém sido investigadas por muitos
pesquisadores e diferentes aplicacdes foram sugeridas como a jungdo p-n (Duan, 2001),
os transistores de efeito de campo (Greytak, 2004) e os dispositivos légicos (Huang,
2001, p. 1313). Além destes, dispositivos de memoria baseados em nanofios de super-
redes apresentam consideravel aumento na velocidade de armazenamento comparado as
atuais memorias flash (Thelander, 2005) podendo resultar num dispositivo de memoria
mais eficiente no futuro.

Nanofios também podem apresentar caracteristica piezelétrica. Piezeletricidade
refere-se ao surgimento de um campo elétrico no interior de determinados materiais
quando lhes sdo aplicadas for¢as mecénicas. Se um campo elétrico alternado € aplicado
nestes materiais ocorre uma vibragdo mecanica. Materiais como o ZnO (Zhou, 2006), o
BaTiOs (Zhaoyu, 2007), todos os III-V crescidos na dire¢do (111) e as super-redes de
InAs/InP (Zervos, 2004) e de InAs/GaAs (Niquet, 2007) estdo entre os materiais
utilizados para a fabricacdo de nanofios com essa propriedade. Essa propriedade abre
margem para a utilizagdo dos nanofios em sensores para medir particulas de pequenas
massas (Huang, 2006), geradores de energia (Gao, 2007) e na producio de FETs (Wang,
2006).

Nanofios também podem ser utilizados na conversdo de energia térmica em
elétrica possibilitando a construc¢do de refrigeradores termoelétricos ou bombas de calor

(Venkatasubramanian, 2001). Em sistemas 3D hd um limite para a eficiéncia de



dispositivos termoelétricos decorrente da dependéncia (i) da razdo entre a condutividade
térmica e a condutividade elétrica com a temperatura e (ii) da baixa condutividade
elétrica quando esses materiais apresentam alto coeficiente Seebeck” (Kittel, 2004). Para
contornar essas limitagdes propde-se o uso de nanofios para aumentar o coeficiente
Seebeck (Dresselhaus, 1999).

Aplicagdes quimicas exploram a vantagem dos nanofios possuirem uma grande
area superficial. Law et al. (Law, 2006) construiram sensores moleculares utilizando
nanofios. Sensores de pH construidos com nanofios de Si também ja foram demonstrados
(Chen, 2006, p. 223512).

Grandes esfor¢os estdo sendo feitos também na area interdisciplinar que envolve
a nanociéncia e a biologia. Nanofios sdo elementos quase ideais na fabricacdo de bio-
dispositivos porque seu tamanho estd na mesma escala das macromoléculas bioldgicas.
Os objetivos atuais nesse campo vao desde os estudos que envolvem o limite de detec¢do
dentro do sistema bioldgico até projetos de aplicagdo de dispositivos de grande
importincia bioldgica como a deteccao de doengas e agentes patogénicos. Lieber e seu
grupo** tornaram-se referéncia nas pesquisas com bio-dispositivos baseados em nanofios.
Eles tém investigado os limites fundamentais de detec¢do de bio-dispositivos baseados
em nanofios usando efeito de campo com o objetivo de desenvolver um sistema elétrico
de deteccao de uma tnica molécula. Também tém mostrado avancos no desenvolvimento
de sensores baseados em matriz de nanofios e t€ém explorado o uso desses sensores na
deteccdo de varios tipos de marcadores bioldgicos que podem ser usados para
diagnosticos em tempo real de doengas como o cancer (Cohen-Karni, 2009) (Patolsky,

2007) (Patolsky, 2006, p. 51) (Patolsky, 2006, p. 1100).

" Coeficiente Seebeck é uma medida da poténcia termoelétrica. E definido como dV/dT sendo V a diferenca
de potencial e T a temperatura.
** Lieber Research Group: http://cmliris.harvard.edu/index.php
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Essas e outras aplicacdes ilustram a versatilidade e as potencialidades dos
nanofios semicondutores para seu uso em nanodispositivos. Muitas dessas
potencialidades estdo baseadas em tr€s caracteristicas fundamentais: 1) sistema quase
unidimensional com alta razdo de aspecto*, 1) grande relacdo d&rea/volume e 1ii1)
nanoestruturas de menor dimensionalidade que permitem o transporte elétrico. Todas
essas aplicacoes envolvem novos fendmenos fisicos de grande interesse cientifico,

académico e tecnoldgico.

1.4 PROPRIEDADES FUNDAMENTALIS DO GaAs, InAs e InGaAs

Os materiais semicondutores III-V sdo fundamentais para uma grande variedade
de tecnologias comerciais bem estabelecidas e que utilizam dispositivos eletronicos e
opto-eletronicos de vanguarda. As caracteristicas operacionais desses dispositivos
dependem das propriedades fisicas de seus constituintes que sdo freqiientemente
combinados em heteroestruturas quanticas contendo portadores de carga confinados em
dimensdes de ordem nanométrica. Os principais fatores que atrairam o interesse para
esses materiais foram: 1) a sua baixa massa efetiva, revelada pela alta mobilidade dos
elétrons nesses materiais, i1) a ocorréncia de um gap direto e iii) a possibilidade da
formacdo de ligas terndrias e quaterndrias com esses materiais alterando as propriedades
fisicas do novo material. Como exemplo desse ultimo caso podemos citar a mobilidade
eletronica e o valor do gap que se alteram na medida em que a concentragdo de um dos
componentes da liga € alterada. Na Figura 1. 2 podemos observar a variagdo do gap das
ligas de semicondutores III-V. Note que o InAs, por exemplo, tem um gap direto de

0.35eV e na medida em que acrescentamos GaAs para formar uma liga ternéria do tipo

* ~ . L ~ . . ~
Razdo de Aspecto de um objeto € a razdo entre a maior e menor dimensao deste.
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In,_,,Ga As tanto o valor do gap quanto do parametro de rede da c€lula unitdria variam

e tendem ao valor do GaAs puro (1.42eV).
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Figura 1. 2: Relacdo entre a energia do gap e o pardmetro de rede para varios semicondutores do tipo III-V
medidos a temperatura ambiente (adaptada de Schubert, 2003, p. 206).

O GaAs é um dos semicondutores mais estudados pela sua importancia
tecnoldgica (Adachi, 1994). Algumas de suas propriedades sdo superiores as do silicio
tais como o gap direto (1.42eV a 300K), a alta mobilidade dos portadores de carga (8500
cm>V's™! para elétrons e 400 cm*V™'-s” para buracos, ambos a 300K’) e uma alta
tensio de ruptura (4x10° V/ecm). O InAs adquiriuv grande importincia com o
desenvolvimento de heteroestruturas como o0s pocos quanticos para dispositivos
eletronicos e optoeletronicos (Meyer, 1998). Ele é um semicondutor de gap direto

(0.35eV a 300K) com mobilidade de elétrons cerca de 4,7 vezes maior que do GaAs

* http://www.ioffe.ru/SVA/NSM/Semicond/GaAs/electric.html
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(40000 cm® V' 57! para elétrons e 500 em® V' s, ambos a 300K"). Essas propriedades
do GaAs e do InAs sdo interessantes na fabricacdo de dispositivos optoelétricos de alta
eficiéncia. As mobilidades dos portadores de carga nesses materiais os habilitam a
compor transistores que operam em alta freqiiéncia e geram menos ruido.

O GaAs, assim como o InAs, cristaliza em baixas temperaturas numa fase
estdvel com estrutura tipo blenda (ZB) (esfarelita) com os atomos de galio (ou indio) e
arsénio ocupando duas sub-redes cubicas de face centrada (f.c.c.) deslocadas ao longo da
diagonal das sub-redes em (%, %, %4). A célula unitdria da estrutura esfarelita pode ser
observada na Figura 1. 3(a). Nota-se que cada dtomo de arsénio possui ligacao tetragonal
com quatro dtomos de gélio (ou indio). As dimensdes das células unitarias ZB sdo de
5.6532A e 6.0583A para o GaAs e InAs, respectivamente. Além disso, esses materiais
podem compor uma liga pseudobindria conhecida por obedecer a lei de Vegard (Vegard,
1921) onde o parametro de rede da liga € a média aritmética dos parametros de rede dos

cristais de InAs e GaAs pesado pela fragdo molar x desses no cristal de In_ Ga As. Se

imaginarmos uma liga composta de um “cristal virtual” onde cada atomo esta situado em

uma posi¢ao exata dos sitios da rede ZB entdo seu parametro de rede serd (Tsao, 1992):
iy, Ga,As = (1=2x)- Apas T X Agaag eq. 1.1

onde (1-x)é a fracdo molar de InAs e x € a fracdo molar de GaAs. Como cada bindrio é
estequiométrico, a fracdo atdmica de In na liga serd 0.5 (1—x) e de Ga serd de 0.5x.

Além da estrutura esfarelita, o InAs pode cristalizar em baixas temperaturas
numa estrutura hexagonal metaestavel do tipo wurtizita (WZ). O InAs WZ tem parametro

de rede a=4.284A e ¢=6.996A, com grupo espacial P6smc (186) (Larsson, 2007)

* http://www.ioffe.ru/SVA/NSM/Semicond/InAs/electric.html
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(Mariager, 2009).

(a)

In

Figura 1. 3: Células unitdrias do InAs nas estrutura (a) esfarelita (ZB) e (b) wurtizita (WZ).
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Capitulo 2

CRESCIMENTO DAS AMOSTRAS

2.1 INTRODUCAO

Processos epitaxiais* sdo essenciais no crescimento de semicondutores I1I-V tanto
na pesquisa quanto na industria de fabricacdo de dispositivos eletrOnicos e
optoeletronicos. Esses processos sdo utilizados na fabricacdo de estruturas elaboradas
como heterojuncdes, pontos quanticos, pogos quanticos, super-redes e nanofios. Em
particular, os processos de crescimento envolvendo a fase vapor tém se tornado padrao e,
neste capitulo, vamos expor algumas dessas técnicas de crescimento. A distin¢do entre as
varias técnicas de crescimento é fundamentada no estado fisico dos precursores (sélidos,
liquidos ou gases) e nas pressdes de trabalho (alta pressdo, pressdo atmosférica, vacuo,
ultra-alto-vacuo, etc.) utilizadas nos reatores, ou cimaras de crescimento, embora outros
quesitos também sdo levados em consideragdo. A énfase aqui estard na distingao
fundamental entre as técnicas com particular atencao as caracteristicas relacionadas com
a técnica de Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE), usada na producdo dos nanofios

estudados neste trabalho.

* . . o . . . .

Epitaxia (do grego “epi” — acima e “faxis” — de forma ordenada) denomina o processo de crescimento de
uma fina camada cristalina sobre um substrato monocristalino onde os dtomos da camada crescida replicam
o arranjo cristalino do substrato.
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2.2 TECNICAS DE CRESCIMENTO  DE  NANOFIOS

SEMICONDUTORES

A Epitaxia por Feixes Quimicos (Chemical Beam Epitaxy - CBE), a Epitaxia por
Organometalicos na Fase Vapor (Metal Organic Vapor Phase Epitaxy - MOVPE) e a
Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE") sio as técnicas mais comuns de crescimento de
semicondutores. Todas essas técnicas fazem uso de processos epitaxiais na fase vapor
para o crescimento de semicondutores III-V envolvendo o transporte dos elementos
desses grupos nas suas formas elementares ou ligados em um ou mais dos radicais H-, Cl-
, CH3- (metil), C,Hs- (etil), CsH7- (propil), C4sHo- (butil), entre outros. Esses gases sdo
denominados hidretos e organometalicos. A técnica de MBE € a tUnica que ndo utiliza
esses gases porque o crescimento se dd a partir de feixes atdmicos (In, Ga, Al) e
moleculares (As,, Ass € Ps) que sdo evaporados em altas temperaturas a partir de fontes
sOlidas. Uma das técnicas que utiliza organometédlicos ¢ o MOVPE (John, 2007) cujo
ancestral surgiu em 1968 (Hitchman, 2009) com Manasevit e Simpson com a publicacdo
do primeiro de uma longa série de artigos descrevendo o crescimento de vdrios
semicondutores usando a técnica que eles chamaram de Metal Organic Chemical Vapor
Deposition — MOCVD. O primeiro trabalho (Manasevit, 1968) descreve a deposicdo de
GaAs através da pir(’)lise** dos gases Et3Ga e AsH3; em um tubo aberto e usando H, como
gds de arraste. Os trabalhos iniciais de Manasevit referiam-se a crescimentos nao
epitaxiais, entretanto, em 1969 foi demonstrado o crescimento epitaxial de GaAs sobre

um substrato de GaAs surgindo, entdo, a técnica de MOVPE (Manasevit, 1969). O

“Usaremos aqui o termo MBE como denominagdo da técnica Epitaxia por Feixes Moleculares a partir de
fontes solidas.

“Pirdlise: processo onde ocorre uma ruptura da estrutura molecular original de um determinado composto
pela acdo da temperatura em um ambiente com pouco ou nenhum oxigénio.
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crescimento por MOVPE envolve uma série de gases* e superficies reagentes. Embora o
processo seja bastante complexo podemos dividi-lo em algumas etapas: (a) o transporte
de massa, ou seja, o transporte do vapor para a superficie do substrato, (b) a
decomposicdo das moléculas precursoras, (c¢) adsorcdo atdmica, difusdo do 4tomo na
superficie do substrato, desor¢do da superficie do substrato e (d) a remog¢ao dos residuos
da reacdo de decomposi¢do do interior da camara de crescimento. Um fator significativo
no MOVPE € a presenca de uma camada de gis aquecido imediatamente acima do
substrato, chamada de camada de interface, onde acontecem as reacdes entre os gases €
tem um papel significativo no processo de deposicdo. As dificuldades associadas com o
MOVPE vao além da contaminagdo por carbono, proveniente dos residuos dos gases
precursores, incluindo o enorme problema prético relacionado a manipulacdo de gases
toéxicos que gera um aumento nos custos de producdo e manutencdo. Hid também
limitagOes na taxa de crescimento devido as restricdes na difusd@o das moléculas do grupo
III no substrato. O crescimento de camadas de materiais diferentes € limitado pela
memoria da mistura na camara de crescimento resultando em contaminacio e interfaces
menos abruptas. Na tentativa de solucionar esse problema os crescimentos sdo realizados
em baixas pressdes que tem como conseqiiéncia a redug¢do na taxa de crescimento.
Apesar das dificuldades, o MOVPE tem a reputagdo de produzir bons dispositivos € sua
facilidade de operacgdo tem favorecido seu uso para uma producgdo em larga escala.

Outra técnica usada na deposi¢ao de camadas epitaxiais semicondutoras é o CBE.
O crescimento por CBE € realizado em ultra-alto-vicuo™ e a pir6lise dos precursores do
grupo III ocorre em um substrato aquecido (450-600°C) na presenga de atomos do grupo

V. Os elementos do grupo V sao obtidos da decomposic¢ao de hidretos depois de entrarem

" Os precursores mais comuns no MOVPE s3o o trimetilgalio (TMGa - Ga(CHj3;)3), trimetilindio (TMlIn -
In(CH3;)3) e a arsina (AsHj3). O gas hidrogénio é usado para o arraste desses compostos.
** Ultra-Alto-Vicuo (UHV) é a condicdo de operac¢io onde a pressio é igual ou inferior a 10™ Torr.
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numa regido com temperatura entre 950 e 1200°C, logo depois de deixarem a fonte. Sob
condi¢des de ultra-alto-vidcuo a camada de interface € ausente e as interacdes quimicas
estdo limitadas a superficie do substrato resultando, em principio, em uma maior
uniformidade das camadas do semicondutor formando interfaces mais abruptas. O CBE
foi primeiro demonstrado por W. T. Tsang em 1984 (Tsang, 1984). Neste trabalho, InP e
GaAs foram crescidos usando gases organometélicos dos grupos III e V . Enquanto no
MOVPE o transporte do gds ocorre no regime viscoso € 0s compostos quimicos alcangam
a superficie por difusdo, no CBE, devido as condigdes de ultra-alto-vicuo, o transporte
ocorre no regime molecular.

A unica técnica de crescimento de semicondutor que ndo faz uso de gases
formados pelos elementos dos grupos III e V ligados a radicais é a de MBE. Nessa
técnica, os feixes de dtomos ou moléculas do grupo III-V sdo evaporados de células de
efusdo dirigindo-se até o substrato que estd em alta temperatura e em condicdes de ultra-
alto-vécuo. E nele onde ocorrem as reacdes entre os elementos III e V responséveis pela
formacdo dos filmes epitaxiais. A temperatura da célula de efusido controla o fluxo do
feixe molecular enquanto obturadores mecanicos na frente das células permitem uma
rapida troca das espécies, promovendo a mudanga abrupta na composi¢do da camada e na
dopagem. Essa grande vantagem de controlar o perfil da composi¢cdo e dopagem das
estruturas crescidas tornou essa técnica bastante popular. Além disso, o MBE ndo usa
fontes na fase gasosa, por isso ele oferece menores riscos ao operador e reduz os custos
no que tange a seguranga € a manuten¢do quando comparado ao CBE. Essa técnica de
crescimento encontra-se disponivel no Depto. de Fisica da UFMG e foi empregada no

crescimento dos nanofios estudados neste trabalho.
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2.3 CRESCIMENTO POR EPITAXIA POR FEIXES MOLECULARES

A técnica de epitaxia por feixes moleculares consiste na condensag¢do sobre um
substrato monocristalino dos fluxos atdmicos ou moleculares dos elementos precursores
obtidos da evaporacdo de fontes sdlidas. As principais vantagens da técnica de MBE em
comparacdo com outras técnicas de crescimento epitaxial sdo: o alto grau de controle,
tanto na composi¢do quanto na dopagem das ligas dos semicondutores do tipo III-V, as
baixas taxas de crescimento (~ 0.1-2.0um/min), que permitem a migracdo ao longo da
superficie das espécies que sdo depositadas, e a possibilidade de iniciar e interromper os
feixes moleculares repentinamente produzindo interfaces abruptas dos materiais além de
perfis de dopantes bem definidos.

O diagrama tipico de um sistema de MBE € mostrado na Figura 2. 1(a). Ele
consiste basicamente de uma camara de ultra-alto-vacuo, um porta-amostra para sustentar
e aquecer os substratos e fornos para aquecer e evaporar os elementos precursores. A
condicao de ultra-alto-vacuo € necessdria, principalmente, para que a camada atdomica
formada seja livre de impurezas e o livre caminho médio das particulas seja maior que o
tamanho geométrico da camara — assim os feixes moleculares atingem a superficie do
substrato sem interacdo anterior, embora essa condicdo também possa ser atingida em
condi¢cdo de médio véacuo (10'3 < pressdo < 10° Torr) (Herman, 1996). A camara de ultra-
alto-vacuo € refrigerada com nitrogénio liquido que preenche o espaco entre as paredes
duplas de ago inox que formam a camara de crescimento, transformando suas paredes
internas numa bomba de adsorcdo criogénica. Dessa forma, a camara de crescimento do
sistema de MBE funciona como um reservatério de baixa pressdo que garante as
condi¢des necessdrias para o crescimento. Os fornos (células de Knudsen) contém os
materiais s6lidos dos elementos III (In, Ga ou Al) em alto grau de pureza que serdo
evaporados na forma de fluxos atdmicos. A fonte do elemento V (As), conhecida como

célula “cracker”, evapora feixes moleculares na forma de moléculas tetratdmicas (Ass)
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ou diatdmicas (Asy). Essa célula constitui-se de dois estdgios: o primeiro estagio é
simplesmente uma célula de efusdo de grande capacidade térmica, responsdvel pela
sublimac¢do do arsénio que ocorrerd na sua forma mais estdvel Ass. O segundo estigio é
uma fonte tubular mantida numa temperatura mais elevada que forma uma zona de
quebra, ou “cracking zone”, responsdvel pela pirdlise do material do fluxo oriundo do
primeiro estdgio (Parker, 1985).

(a)

Parede dupla
circulagiio de
N, liquido

do RHEED

Porta-amostra .

. Células de
efusio

Canhﬁ(;} de ‘
elétrons do |
RHEED

Figura 2. 1: (a) Diagrama de um sistema de MBE; (b) imagem da camara de crescimento do sistema de
MBE Riber 2300 R&D existente no Depto. de Fisica da UFMG.

O crescimento por MBE de semicondutores III-V € feito em baixas temperaturas
(~450°-680°C) (Joyce, 1995) e em baixas pressdes, resultando em mecanismos de
crescimento que sdo dominados por fendmenos quimicos e cinéticos que ocorrem na
superficie do substrato. Tais fendmenos sofrem bastante influéncia do arranjo atdmico na
superficie do substrato (dado pela orientacdo cristalina do substrato e a reconstru¢do da
sua superficie), do fluxo das espécies do grupo V, da temperatura do substrato, da taxa de
crescimento e da interrup¢do do crescimento. Esses fatores, por sua vez, afetam a
incorporacdo das impurezas, assim como, a geracdo de defeitos, além das qualidades
topogréficas e quimicas das superficies e interfaces. Os experimentos com MBE geraram
uma teoria baseada na adsorcdo das espécies moleculares que chegam ao substrato e
sofrem os seguintes processos (Figura 2. 2) (Farrow, 1995): (a) deposi¢do dos

precursores, (b) migracdo ao longo da superficie, processo conhecido como difusdo, e
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eventual desorcdo, (c) nucleagdo, ou seja, a formacdo de aglomerados com espécies
similares, (d) ligacdo em um sitio da rede cristalina que seja energeticamente favordvel
(ligagc@o quimica) e (e) interdifusd@o. No caso de compostos bindrios a imagem real do
crescimento € mais complexa e ndo pode ser normalizada por simples aproximacdes. Por
exemplo, a probabilidade de saltos de dtomos de gélio entre os sitios na superficie do
cristal depende do ndimero e da configuracdo das ligacdes com os dtomos de As em cada
sitio especifico (Madhukar, 1983). Os modelos de crescimento mais simples ignoram o
desprendimento dos dtomos dos ntdcleos (ou aglomerados) e da superficie, a geracdo
térmica de vacancias na superficie, a concentra¢do de addtomos na superficie, a desor¢do
de dtomos de gélio assim como processos associados com adsorcao, segregacao, desor¢ao

e possiveis reacdes de impurezas.

Figura 2. 2: Principais processos que ocorrem na superficie de um substrato durante o crescimento
epitaxial: (a) deposicdo, (b) difusdo, (c) nucleagdo na superficie, (d) ligacdo e (e) interdifusao.

Existe uma vasta literatura sobre modelos de crescimento de filmes finos e
nanoestruturas por MBE que exploram alguns ou vérios dos fendmenos acima descritos
descrevendo em detalhes crescimentos em condi¢cdes muito particulares, em grandes

taxas ou em condi¢des mais gerais (Farrow, 1995) (Kashchiev, 2000).
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2.4 PROCEDIMENTOS DE PRODUCAO DAS AMOSTRAS

Os substratos escolhidos para o crescimento dos nanofios foram de GaAs
terminados na superficie polar (11 1), comumente chamada de (111)B. Essa superficie €
completamente recoberta por atomos de As (Figura 2. 3(a)), mas dentro das condicdes de
crescimento utilizadas para o crescimento dos nanofios deste trabalho a superficie do
GaAs sofre uma reconstru¢do 2x2 que expde uma grande densidade de adtomos de Ga
tornando-a mais reativa (Figura 2. 3(b)) (Ohtake, 2001) (Thornton, 1998) (Herman,

1996).

Vista Superior

Vista Lateral

|: |:
Sem reconstrucao Reconstrucao 2x2

Figura 2. 3: (a) Estrutura atdmica da superficie (11 1)do GaAs sem reconstru¢io e (b) em uma

reconstrucao 2x2. Os circulos abertos representam os dtomos de As e os circulos pretos representam os
atomos de Ga. O tamanho dos circulos é proporcional a sua proximidade com a superficie (adaptada de
Herman, 1996).

De posse desses substratos neles foram depositadas, pela técnica drop-coating, as
nanoparticulas coloidais de Au dispersas em dgua com didmetro médio de Snm e largura

da distribuicio de tamanhos inferior a 10% As nanoparticulas foram depositadas na

* As nanoparticulas de Au foram gentilmente cedidas pela Dr* Daniela Zanchet do Laboratério Nacional de
Luz Sincrotron (LNLS) — Campinas/SP.
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superficie do substrato através de uma seringa criando gotinhas com diadmetro de
aproximadamente Imm, conforme disposi¢do mostrada na Figura 2. 4(a). Apds o
recobrimento, o substrato foi mantido em condi¢des de ambiente por 2h para secagem e,
em seguida, foram introduzidos no sistema de MBE na cidmara de estocagem (comumente
chamada de cdmara Buffer) onde passou pelo processo de degasagem* a 400°C durante
duas horas. Posteriormente, os substratos foram transferidos para a camara de
crescimento e, antes do crescimento, eles foram submetidos ao processo de remog¢do da
camada de oxido que recobre sua superficie. Para isso, foram aquecidos desde a
temperatura ambiente até a temperatura de desoxidacao através em rampas sob diferentes
fluxos de Ass. Inicialmente, os substratos foram aquecidos desde a temperatura ambiente
até 400°C a uma taxa de 10°C/min sob fluxo de Ass com pressao parcial igual a 7,5x10°°
Torr. Na segunda rampa de aquecimento a temperatura dos substratos subiu de 400°C
para 580°C na mesma taxa, mas sob uma pressao parcial de As, de 2.5x10”Torr. A idltima
rampa elevou a temperatura dos substratos até a temperatura de desoxidagdo (655°C) a
uma taxa de 10°C/min sob pressdo parcial de As, de 3.4x10”Torr. Quando a temperatura
dos substratos atingiu a temperatura de desoxidag¢do deu-se inicio a contagem do tempo
de desoxidacdo que durou o total de 20min. Os substratos foram entao resfriados a uma
taxa de 10°C/min até 580°C sob pressdo parcial de As, igual aquela usada durante a
desoxidagdo. A temperatura foi novamente reduzida de 580°C até a temperatura de
crescimento (Tabela 2. 1) sob pressdo parcial de Ass de 2.5x10”Torr. Antes de iniciar o
crescimento os substratos sdo mantidos nessas condi¢cdes durante Smin para estabilizagdo
das mesmas. A pressdo parcial de Ass foi regulada para a pressdo que serd utilizada

durante o crescimento e deixada estabilizar durante 1min. Em seguida, o obturador do In

* L ~ P . . z
Degasagem € o processo de remogao de vapor de dgua e gases adsorvidos na superficie através do
aquecimento do material em ambiente de véacuo.
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foi aberto dando inicio ao processo de crescimento. O tempo tipico de crescimento foi de
20 minutos. Terminado esse intervalo de tempo o obturador de In foi fechado encerrando
o crescimento. A temperatura dos substratos foi reduzida até 150°C a uma taxa de
10°C/min sob pressdo parcial de Ass idéntica aquela utilizada durante o processo de
crescimento. Por fim, o fluxo de As, foi interrompido e a temperatura foi reduzida até a
temperatura ambiente e, em seguida, as amostras foram removidas do reator.
Simultaneamente as amostras de nanofios, sempre foi crescida uma amostra de controle
em um substrato ndo recoberto com nanoparticulas de Au. Nas Figura 2. 4(b) e (c)
podemos constatar a diferenca na morfologia entre a amostra recoberta com

nanoparticulas de Au (b) e de controle (c).

SO0mm

Figura 2. 4: Morfologia da amostra BH0O802 depois do crescimento. Em (a) temos uma figura ilustrativa do
processo de drop-coating. Depois do crescimento a morfologia da amostra com nanofios pode ser vista em
(b) e da amostra de controle em (c).

Sao destaques duas séries de amostras (AP e BP) crescidas sob diferentes pressoes
parciais de Asy e diversas temperaturas de crescimento em cada uma delas. A série AP
refere-se ao conjunto de amostras crescidas sob pressdo parcial de Asy igual a 1,2x107
Torr e as amostras da série BP foram crescidas em uma pressdo parcial de arsénio
aproximadamente dez vezes menor. As condi¢Oes de crescimento das amostras utilizadas
neste trabalho estdo resumidamente apresentadas na Tabela 2. 1. Foram crescidas 33
amostras para a realizacdo deste trabalho. Porém, nessa tabela apresentamos apenas as

condig¢des de crescimento da fragdo considerada mais relevante.
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Tabela 2. 1: Condigdes de crescimento das amostras estudadas neste trabalho.

Desoxidacao Crescimento
. Pressao Pressao | Pressao Taxa de
Seérie | Amostra| "y e, T‘;eé"* deAs, | deln |Teese(C) Dep.
(Torr) (€) (Torr) (Torr) (ML/s)

BH0415 | 3.7x10°| 620 |5.8x10°|3.1x107| 510 0.19
BHO703 | 3.1x10°| 620 |1.7x10°|1.7x107| 530 0.13
BH0802 | 3.4x10°| 655 |1.2x107°|2.8x107| 500 0.17
AP | BH0828 | 3.4x10°| 655 |1.2x10°|2.8x107| 515 0.16
BH0829 | 3.4x10°| 655 |1.2x10°|2.8x107| 560 0.14
BH0819 | 3.4x10°| 655 |1.0x10°|2.8x107| 485 0.18
BH0822 | 3.4x10°| 655 |[1.0x10°|2.8x107| 530 0.15

BP

Na Figura 2. 5 podemos observar com mais detalhe as diferengas morfolégicas
entre as amostras recobertas com nanoparticulas de Au (Figura 2. 5(a)) e de controle
(Figura 2. 5(b)). Observe na amostra recoberta com nanoparticulas de Au a presenga
ilhas, ou graos, e chamamos atencao para a formagao de nanofios nos espacos entre esses
graos (Figura 2. 5(a)). Na amostra de controle (Figura 2. 5(b)) pode-se ver apenas os
graos recobrindo toda a amostra. Voltando para a amostra recoberta com nanoparticulas
de Au a morfologia das regides inicialmente nio recobertas pelo catalisador € semelhante
a da amostra de controle. Esses graos, observados nas amostras contendo nanofios, ainda
que menores, t€m o mesmo aspecto dos graos observados na amostra de controle. No
detalhe da Figura 2. 5(a) podemos observar a presenca da nanoparticula de Au no topo do
nanofio e que eles tém a forma de barras hexagonais.

E importante destacar aqui que o InAs apresenta uma grande diferenca de
parametro de rede em relacdo ao GaAs (7%). Como conseqiiéncia dessa disparidade o
crescimento epitaxial de InAs sobre substratos de GaAs acontece no modo Stranskii-
Krastanow (Zinke-Allmang, 1992), no qual uma fina camada de InAs € formada sobre a
superficie do GaAs replicando a estrutura desse e, depois da sua formagdo, o excesso de
InAs se aglomera na forma de ilhas, ou graos. Na medida em que o crescimento segue

essas ilhas aumentam de volume relaxando para sua propria estrutura. Entdo coalescem

formando um filme de InAs rugoso que ndo reproduz mais a estrutura do substrato de
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GaAs. Esse mecanismo de minimizacdo de energia eldstica por enrugamento (Tsao,
1992) foi amplamente explorado na fabricacdo de pontos quénticos auto-organizados de
InAs sendo responsdvel pelo aparecimento das ilhas observadas entre os nanofios nas

nossas amostras.

l50nm

I
WAl th

Figura 2. 5: Morfologia das amostras ap6s o crescimento. (a) imagem de SEM de uma amostra na qual
foram crescidos nanofios de InAs, e (b) imagem de SEM da amostra de referéncia correspondente.
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Capitulo 3

TECNICAS DE CARACTERIZACAO

3.1 INTRODUCAO

Neste capitulo apresentaremos as principais técnicas de caracterizacdo utilizadas
neste trabalho. Nosso objetivo € abordar os aspectos essenciais para a compreensio e
estudo das propriedades morfoldgicas, quimicas e estruturais dos nanofios de forma a

correlaciona-las com as variaveis de crescimento.

3.2 MICROSCOPIA ELETRONICA

O maior fator de sucesso no avango da tecnologia e das pesquisas nas escalas
micro e nanométrica é a capacidade de visualizar e realizar medidas de propriedades
fisicas e quimicas nessas escalas. A invenc¢do do microscopio eletronico abriu as portas
para um mundo de instrumentos de imagens com maior resolug¢do que as alcangadas pelos
microscopios opticos. Por um longo tempo, apenas os microscopios de varredura (SEM) e
transmissdo (TEM) eram capazes de alcancar resolucdo nanométrica. Mais tarde, o
microscopio de varredura por sonda (SPM) também conseguiu tal proeza. Os
microscopios eletrOnicos continuam evoluindo desde a sua criagdo e conservam sua
importincia ndo apenas no campo da nanotecnologia, mas também nas dreas da
eletronica, geologia, ciéncia e engenharia de materiais, ciéncias da vida, etc. Nas paginas

seguintes os principios de funcionamento dos microscopios eletronicos de varredura
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serdo descritos. Esses microscopios foram utilizados no desenvolvimento deste trabalho.
Também serd discutida a técnica de espectroscopia de raios-x dispersiva em energia
associada a essas microscopias e utilizada aqui na determinacdo da composi¢cdo quimica

dos nanofios.

3.2-1 A MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA

z

A microscopia eletronica de varredura é uma ferramenta que permite obter
informacgdes morfoldgicas, topogréficas, estruturais, magnéticas, mecanicas, Oticas e
quimicas de uma regido de uma amostra. Para isso, 0 microscépio eletronico de varredura
utiliza um feixe de elétrons de alta energia que incide na amostra provocando a emissao
de diversas particulas como elétrons, fétons de raios-X e fétons de luz cujos sinais sdo
coletados por detectores especificos. A imagem € construida mapeando-se a intensidade
do sinal gerado em cada ponto da amostra bombardeado pelo feixe de elétrons. Uma
imagem € criada a partir do conjunto de todos os pontos contidos na drea de varredura do
feixe incidente, de forma similar a constru¢do de uma imagem em um tubo de raios
catddicos. A capacidade de um microscopio de distinguir em uma imagem dois pontos
adjacentes de um objeto € conhecida como poder de resolugdo, ou simplesmente,
resolucdo. A facilidade de focalizar um feixe de elétrons em um pequeno ponto usando
campos magnéticos gerados dentro de bobinas, somada a forte interagdo dos elétrons com
a matéria concentrada em um pequeno volume no material, resulta no maior poder de
resolugdo dos SEMs, quando comparados aos microscopios opticos. Porém, a resolucao
do SEM depende ndo somente do tamanho e da energia do feixe de elétrons, mas também,
em grande medida, do tipo de sinal a ser mapeado e das caracteristicas da amostra.

Na Figura 3. 1 podemos observar um diagrama de um SEM. Ele € construido
basicamente com uma fonte de elétrons, também conhecida como canhao de elétrons,

que gera e acelera os elétrons até energias que variam de centenas de elétron-volt até
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dezenas de quilo elétrons-volt (30-40KeV € a energia maxima geralmente disponivel). Os
elétrons sdo injetados na coluna dtica que contém um conjunto de lentes
eletromagnéticas cujas funcdes sao: demagniﬁcar* a imagem do feixe formada logo apds
o canhdo de elétrons, no ponto de primeiro cruzamento, focalizar o feixe de elétrons
novamente na superficie da amostra, realizar uma varredura do feixe de elétrons
focalizado sobre a amostra e corrigir o seu astigmatismo. Um conjunto de aberturas
posicionadas na lente condensadora € usado para reduzir a aberragcdo esférica do sistema
optico. A amostra é presa num estagio responsivel pelo movimento, inclinacido e
aterramento da amostra. Os sinais emitidos pela amostras sdo coletados por detectores

utilizados na geracdo de imagens e andlise quimica.

(a) b) Volume de interacdo do elétron com a matéria
Canhao de
elétrons
7 “= Elétrons Auger (~2nm)
. Elétrons Secundarios (~100nm)
Filamento Abertura de 7

dispersao )
Elétrons Inelasticamente
Retro-espalhados (~1pm)

Le nte Raios-X caracteristicos (~10um)
Condensadora
< Abertu ra Raio-X continuo (~10pm)
Lente Fluorescéncia de raio-X (~10um)
objetiva

Computador de
aquisicdo de dados

Defletores
de varredura

elétrons X
\ secundarios
Estagio de ;

movimentacao Eletronica de controle

Figura 3. 1: Em (a) temos o diagrama esquemadtico de um microscdpio eletronico de varredura. O feixe de
elétrons atinge a amostra e interage num volume semelhante ao mostrado na figura (b) produzindo
diferentes sinais.

* . pe N ~ [PN . A"
O termo demagnificar refere-se a reducao do diametro do feixe eletrdnico.

29



Quando o feixe eletronico de alta energia incide na amostra, os elétrons priméarios
sdo espalhados de duas maneiras: eldstica e inelasticamente. Os elétrons do feixe
incidente que penetram na amostra e interagem com o nucleo e a nuvem eletronica dos
atomos perdendo energia sdo os elétrons espalhados inelasticamente. Nesse processo de
espalhamento ineléstico, diferentes tipos de interagdes podem ocorrer destacando-se
(Kittel 2004) (Goldstein 1992) (Reimer 1997): excitagdo de plasmon, formacio de
elétrons secundérios, ionizacdo dos atomos, emissdo de Bremsstrahlung (ou raios-X
continuos), emissdo de raios-X caracteristicos, emissdo de luz, excitacdo de fonons, etc.
Devida a sua baixa energia (<200eV) os elétrons secunddrios observados no SEM sdo
criados em uma regido muito proxima ao feixe incidente e na superficie da amostra. Esse
sinal € entdo ideal para estudar a morfologia da superficie da amostra com alta resolucgdo.

Em outro tipo de espalhamento, o espalhamento eldstico, os elétrons do feixe
incidente penetram no dtomo alcangando seu nucleo e sofrendo alteracdo na direcdo da
sua velocidade inicial devido a carga de sinal oposta do nucleo. Nesse tipo de interacao,
conhecida como espalhamento Rutherford, a forca que atua sobre o elétron é a forca de
Coulomb que € proporcional ao nimero atdmico (Z). Como a massa do nucleo é maior do
que a massa do elétron, seu momento € pouco alterado comparado a variacdo do
momento do elétron nesse tipo de interacdo. O resultado é a geracdo de elétrons
retroespalhados que deixam a amostra carregando informagdo quimica, ja que a
distribuicao dos elétrons espalhados € dependente dos diferentes nucleos atdomicos (Z)
que compdem a amostra. Como hd conservacio do momento e energia nesse tipo de
interacdo o espalhamento € dito elastico.

O microscépio eletronico de varredura utilizado neste trabalho foi um FEI
DualBeam Quanta 3D FEG do Centro de Microscopia da Universidade Federal de Minas
Gerais (CM-UFMG) mostrado na Figura 3. 2.

Atualmente o SEM € um instrumento imprescindivel no estudo das nanoestuturas.

30



Ao leitor interessado em enriquecer seus conhecimentos sobre a microscopia eletronica

de varredura recomendamos a leitura de Reimer (Reimer 1998).

Figura 3. 2: Microscépio Eletronico de Varredura FEI DualBeam Quanta 3D do Centro de Microscopia da
Universidade Federal de Minas Gerais (CM-UFMG).

3.3 ESPECTROSCOPIA DE RAIOS-X DISPERSIVA EM ENERGIA

(EDS)

A Espectroscopia de Raios-X Dispersiva em Energia, conhecida pelas siglas EDS
(Energy Dispersive Spectroscopy) ou EDX (Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy) é
uma técnica de microandlise quimica usada em conjunto com a microscopia eletronica de
varredura ou transmissido. Nessa técnica, os raios-X caracteristicos emitidos da amostra
durante seu bombardeamento com o feixe de elétrons sdo analisados e usados para
caracterizar a composi¢do quimica da amostra dentro do volume de interacdo. Na secdo

3.2-1 vimos que entre as diversas intera¢des dos elétrons do feixe incidente e a amostra
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encontramos a emissdo de raios-X caracteristicos. Nessa interacdo o feixe incidente
transfere energia suficiente para ejetar elétrons dos atomos da amostra. A vacancia
resultante € preenchida por elétrons de niveis energéticos mais elevados do 4dtomo
acompanhada da emissdo de um féton de raios-X para balancear a diferenca energética
entre os dois estados envolvidos. A energia desse foton € caracteristica da transicdo
eletronica e, conseqiientemente, do elemento quimico do qual foi emitido (Figura 3. 3). O
detector de EDS discrimina o numero de fotons de raios-X emitidos da amostra em
funcdo da sua energia. Esse detector é basicamente um diodo de silicio polarizado
inversamente por uma tensdo, tipicamente, de varias centenas de volts. Quando atingido
por um raio-X € gerado um pulso de corrente de amplitude proporcional a energia dos
raios-X coletados pelo detector. Esses pulsos sdo amplificados e registrados através de
uma eletronica. Essa eletronica de registro contabiliza a energia de raios-X e seu nimero
de ocorréncia criando um histograma que chamamos de espectro de EDS (Lund, 1995)

(Williams-Carter, 1997) (Friel, 1999).

Nivel d? ______ e Elétrons do
vacuo feixe incidente
(E~KeV)q
. @ ¥ i
vl &

Niveis
atomicos de Ei 5 0 —0——9.:-
energia Ep, &———&——— -
] RYRYAVA
E *——L-"
4 Raio-X
Ex o é-_K_ caracteristico
’ @ Elétron de
Ntcleo energia reduzida

Figura 3. 3: Processo de ionizacdo. Um elétron do nivel de caroco (K) € ejetado do atomo devido a alta
energia do feixe incidente. Quando o buraco na camada K é preenchida por um elétron do nivel L a emissdo
de raio-X caracteristico K, ocorre (Williams-Carter, 1997).
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Através da espectroscopia de EDS € possivel discriminar e quantificar os
elementos quimicos presentes na amostra. Tal possibilidade foi primeiramente descrita
por Hillier e Baker (1944) (Hillier, 1944), mas somente em 1951 € que ela se tornou
concreta com o trabalho de Casting (Casting, 1951) (Casting, 1960). Além de
desenvolver a instrumentagdo necessdria, Casting também construiu toda a escada que
permitiu chegar a quantificagdo dos elementos do material estudado. Sua proposta foi de
que a concentra¢cdo C; de um elemento i da amostra produz uma intensidade de raios-X I;.

Como ¢€ dificil determinar de forma exata essa relacao, Casting lancou mao de um padrao
com valor conhecido de concentragdo C'” do elemento i. A razdo entre as concentragdes
do elemento i na amostra e no padrdo serd igual ao produto da razdo entre as intensidades

dos raios-X caracteristico da amostra I; e no padrdo I\” pelo fator de sensibilidade [K]:

Ii .
(P’
Ii

ik

G = eq. 3.1

O fator de sensibilidade leva em conta a diferencga entre a intensidade dos raios-X
gerados e medidos para o padrdo e para a amostra. As contribui¢des para o valor de [K]
originam-se de trés efeitos: 1) o nimero atdmico do elemento i (Z), i1) a absorcdo de
raios-X pela amostra (A) e iii) a fluorescéncia de raios-X (F) (Williams-Carter, 1997)
(Reimer, 1997). Em 1975 Cliff e Lorimer (Cliff, 1975) mostraram que a quantificacdo de
elementos € possivel usando uma simplificacdo da equacdo original de Casting (eq. 3.1)
na qual ndo ha necessidade de incorporar dados de intensidade de um padrdo, mas
simplesmente a razao entre as intensidades medidas de dois elementos simultaneamente.
As bases desse conceito estdo em medir as intensidades /4 e I simultaneamente acima do
sinal de fundo e em uma amostra de pequena espessura que possibilite ignorar efeitos de
absorc¢do e fluorescéncia. Dessa forma, as concentracdes C4 e Cp estao relacionadas com

as intensidades pela equacdo de Cliff-Lorimer:
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1
5 eq.3.2
IB

Sy
C

B

O termo k,, €é conhecido como fator de Cliff-Lorimer e estd relacionado com o

fator de corre¢cdo do ndmero atdomico do elemento (Z), com a absorcdo (A) pelos
elementos e pela fluorescéncia (F). Ele pode ser determinado experimentalmente usando
amostras padrdo de concentragdo dos elementos A e B conhecidas ou calculadas
teoricamente (Williams-Carter, 1997) (Reimer, 1997). Por fim, para obter o valor
absoluto das concentragdes desses elementos € necessdria uma segunda equacgdo, essa

facilmente dedutivel considerando um sistema binario:
C,+C, =1 eq.3.3

Pode-se facilmente estender essas equacdes para um sistema terndrio e de altas

ordens simplesmente reescrevendo as equagdes na forma:

1
&:kBC_B; eq. 3.4
Ce 1.
€
C,+C,+C.=1; eq.3.5

Na Figura 3. 4 podemos ver os espectros EDS das amostras padrdao de InAs e de
GaAs. Essas amostras foram utilizadas para determinar os fatores de Cliff-Lorimer que
permitiu obter a concentracdo de In, Ga e As em uma amostra composta de uma liga de

In, ,Ga As com fracdo molar de GaAs previamente conhecida.

(1-x)

O detector utilizado na técnica de EDS € um acessorio do microscopio eletronico
essencial no estudo de materiais. Com ele € possivel identificar a composi¢do quimica em
nivel micrométrico ou sub-micrométrico, dependendo do tipo de amostra e do
microscopio utilizado (varredura ou transmissdo), permitindo a constru¢do de mapas

quimicos com resolu¢do na composi¢do quimica em torno de 1% ou menor, quando
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utilizados microscopios especificamente desenvolvidos para esse objetivo. Além disso,
para uma grande parte das amostras na drea da ci€ncia dos materiais esses ensaios sao nao
destrutivos, cardter fundamental quando se emprega diferentes técnicas de caracterizacio
para abordar um problema. Para maiores informacgdes sobre a técnica de EDS
recomendamos os livros do Reimer (Reimer, 1997) e do Williams e Carter (Williams-

Carter, 1997).
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Figura 3. 4: Espectro de EDS das amostras de (a) InAs e (b) GaAs puros, padres para determinar a
concentragdo de In e Ga na amostra composta de uma liga de (c) In (1nGa, As.
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3.4 RAIOS-X E RADIACAO SINCROTRON

Em 1895, enquanto W.C. Rontgen realizava suas pesquisas em tubos de raios
catédicos observou que uma placa de platino cianeto de bario (material fluorescente),
disposta préxima desse tubo, brilhava toda vez que ele era ligado. Tal brilho ocorria

mesmo que fossem colocados anteparos como folhas de papel, livros e até uma folha de
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aluminio entre o tubo e a placa fluorescente. Foi entdo que no dia 22 de dezembro ele fez
a radiacdo atravessar a mao da sua mulher Bertha, atingindo uma chapa fotogréfica que,
depois de revelada, foi possivel ver as sombras dos seus ossos. Fascinado, mas ainda
confuso, Rontgen decidiu chamar essa misteriosa radiacao de raios-X. Passados mais de
100 anos, ndo sé os raios-X deixaram de ser obscuros como ajudaram a revelar muitas
questdes cientificas como a estrutura dos materiais, as explosdes que incendeiam o Sol e
até curiosidades sobre o método de trabalho do pintor Van Gogh ou o torcicolo de
mumias egipcias.

Logo apOs o trabalho pioneiro de Rontgen, Liénard (1898) e Schott (1912)
estabeleceram efetivamente os fundamentos para o desenvolvimento da teoria
eletrodindmica da radiacdo sincrotron. Esse trabalho foi de grande importincia no avanco
e no desenvolvimento dos aceleradores de particulas. Durante os anos 40 e 50, os fisicos
produziram particulas carregadas de alta energia usando aceleradores ciclotron onde o
movimento das particulas carregadas estd confinado em Orbitas circulares através de
campos magnéticos. Nessa €poca, ja se sabia que a principal causa de perda de energia
durante o processo de aceleracdo dessas particulas era devido a emissdo de radiacdo
eletromagnética, a radiacdo sincrotron. No final da década de 1940 a primeira observacdo
direta da radiagdo sincrotron, durante a aceleracdo de elétrons, havia sido feita por
Blewett, Elder e outros representando o inicio da era da radiagc@o sincrotron.

No inicio dessa era, uma propriedade especifica da radiacdo sincrotron que mais
atraiu a atenc@o dos cientistas foi o espectro continuo de sua emissdo. A faixa desse
espectro se estendia desde o infravermelho até os raios-X (Figura 3. 5) e possibilitava
uma oportunidade tnica no desenvolvimento da espectroscopia atdmica e molecular em
um regime de energias de fotons onde as fontes, ou ndo existiam, ou eram
excepcionalmente dificeis de serem usadas e mantidas. O primeiro sincrotron dedicado a

pesquisa da radiacao sincrotron foi o Tantalus, construido em 1968 em Wisconsin (USA),
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mas a primeira fonte dedicada ao uso de raios-X foi operacionalizada em Daresbury
(Reino Unido) em 1981.

A radiagdo sincrotron é produzida quando ocorre a aceleracdo de elétrons (ou
positrons) confinados em uma O6rbita fechada. Inicialmente, os elétrons sdo acelerados
linearmente e injetados em um anel que estd sob ultra-alto-viacuo. Ao longo desse anel
estdo dispostos magnetos, responsdveis pela alteracdo na direcdo do movimento desses
elétrons, produzindo conseqiientemente radiagdo. O niimero de elétrons contidos no
pacote injetado no anel estd, em geral, em torno de 10'? e, devido 2 alta freqiiéncia desse
pacote no interior do anel (~10""Hz), o intervalo entre pulsos de emissao da radiacdo é
extremamente curto podendo ser considerada continua. A radiacdo emitida quando o
magneto altera a direcio do movimento dos elétrons € tangencial a 6rbita do anel. Além
disso, a radiacdo € produzida com um alto grau de colimacao, polarizacdo linear no plano
da 6rbita dos elétrons, estrutura temporal bem definida, além da intensidade e posicdo
extremamente estdveis. Outra vantagem € que a intensidade na regido de raios-X duros
(0.5A - 2A) chega a ser 10" vezes maior que em fontes convencionais possibilitando a

realizacdo de experiéncias de difracdo em nanoestruturas.
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Figura 3. 5: Espectro de radiagdo sincrotron emitido no anel de luz do Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron (Campinas/SP — Brasil). As barras amarelas indicam as janelas de energia de trabalho das
diversas linhas de luz. (Fonte: http://www.Inls.br/Inls/cgi/cgilua.exe/sys/start.htm?sid=154)
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O Brasil tem seu préprio anel de luz sincrotron localizado no Laboratério
Nacional de Luz Sincrotron (LNLS), instalado em Campinas/SP. Foi o primeiro no
Hemisfério Sul e o Unico existente ainda hoje em toda a América Latina. Desde 1997
suas instalacdes estdo abertas aqueles que necessitem utilizar a fonte brasileira de luz

sincrotron para realizar suas pesquisas (Figura 3. 6).

0y Rodlvigo R=Andrade

Figura 3. 6: Foto do anel de luz sincrotron e linha de luz XRD1, ao centro, do Laboratério Nacional de luz
Sincrotron (Campinas/SP — Brasil)

3.5 DIFRACAO DE RAIOS-X (XRD)

3.5-1 ESPALHAMENTO DE RAIOS-X POR UM ELETRON

As técnicas relacionadas com a difra¢do de raios-X permitem extrair informagao
sobre a estrutura cristalina, a composi¢do quimica e propriedades fisicas dos materiais.
Essas técnicas sdo baseadas na observacdo da intensidade dos raios-X espalhados em
funcdo do angulo entre o feixe incidente e o feixe espalhado ou em func¢do da energia do
feixe incidente. Quando o feixe incidente de raios-X atinge a amostra, essencialmente,
dois tipos de interagdo podem ocorrer: (a) os fétons de raios-X podem ser absorvidos

pelos dtomos com ejecdo de um elétron ou (b) podem sofrer espalhamento. Para entender
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o processo de espalhamento de raios-X por um cristal vamos analisar, inicialmente, o
processo de espalhamento de raios-X por um unico elétron. Numa descri¢do cléssica

desse processo de espalhamento um elétron sujeito a a¢do de um campo eletromagnético

E, = E ¢ estard sujeito a uma aceleragdo dada por (Als-Nielsen , 2001):

E eimz
=% ; eq.3.6
m

=

3 |~

Sendo a densidade de energia irradiada pela carga acelerada proporcional ao

quadrado do campo elétrico da radiacdo E, , e, apelando a conservagdo de energia do

E R*sen®dR dodd = constante), o campo elétrico

rad ' rad

campo elétrico da radiagdo Emd ( j E

E_, deve decair com 1/R ja que a densidade de energia deve decair com I1/R.

rad
Considerando-se também que a aceleragdo do elétron medida pelo observador refere-se
ao valor dado no instante anterior t - R/c [F(t—R/c¢)], 0 campo € proporcional a carga do

elétron (—e) e como a radiagdo se propaga em uma velocidade igual a velocidade da luz c,

temos:

— e .o
E (Rt))=———F(@—R/C); .3.7
raa (R1) 4me *R ( ) .

o

Substituindo 7(r—R/c) na eq. 3.7 pela aceleracdo calculada na eq. 3.6, a razdo

entre o campo elétrico produzido pela aceleracdo do elétron e o campo da radiagdo

incidente serd dada por:

E_,(R,1) e e™* cosy: i g
— = — 5 €q. S.
E 4me me’ ) R i

in

onde k=arc e Em = Eoei“” . O termo cos ¥ contabiliza a posi¢ao do observador em relagdo

2

a direcdo de aceleracdo do elétron. O termo ez/4n£0mc = r, € conhecido como

comprimento de espalhamento de Thomson ou raio cléssico do elétron.
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3.5-2 ESPALHAMENTO DE RAIOS-X POR UM _ATOMO E

ESPALHAMENTO RESSONANTE.

Para analisar o espalhamento de uma onda eletromagnética por um &tomo
devemos considerar que ele possui uma distribuicdo p(r) de carga eletronica (Als-
Nielsen, 2001). A amplitude da onda espalhada serd dada pela soma das contribuicdes
dos espalhamentos em cada um dos elementos de carga —ep(r)dr. Por ora, para
contabilizar a amplitude da onda espalhada é necessdrio computar a mudanca de fase
entre a onda incidente depois de interagir com um elemento de carga situado na origem e
em uma posi¢do 7. Arremetendo a Figura 3. 7(a), que ilustra essa discussdo, conclui-se
que a diferenca de fase é (k — Eo) -¥=gq-r,ouseja, é a diferenca de caminho percorrido

pela onda que espalha na origem e em 7 . Dessa forma, o elemento de carga —ep(7)dr

. - o . (k)7
localizado em 7 contribui para o espalhamento com um fator de fase igual a e'*™*”

Levando-se em conta a contribui¢io na fase de todos os elétrons pertencentes ao dtomo,

deparamos com o chamado fator de espalhamento atomico:

FG=k-k)= Ip(f)e"@-@)'fdf = j p(F)e" dF. eq.3.9

504

404
_ 30-
< 20,

104

0.0 0.5 1.0 1.5

(a) (b) g(A)

Figura 3. 7: (a) Espalhamento por um atomo. Uma onda com vetor de onda I;U é espalhada pelo 4tomo em

uma dire¢do E . A diferenca de caminho entre a onda espalhada na origem e em 7 é (k —k,)-7 . Em (b) o

fator de espalhamento atdbmico computados para os dtomos de gilio, indio e arsénio (adaptada de Warren,
1969).
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Nesse modelo clédssico para o espalhamento de raios-X consideramos o 4tomo
como uma nuvem de elétrons livres envolvendo um nucleo. Entretanto, na realidade, os
elétrons estdo ligados e respondem ao campo elétrico como um oscilador harmdnico
amortecido. Portanto, o modelo cldssico para o espalhamento de raios-X € um bom
modelo quando a energia da radiacdo incidente € muito maior que a energia de qualquer
borda de absor¢cao de um dtomo. Quando essa condi¢do ndo € satisfeita a resposta dos
elétrons do 4tomo ao feixe de raios-X incidente é derivada da equagdo de movimento de
um oscilador harmonico for¢cado com amortecimento. Como conseqiiéncia do
desenvolvimento desse novo modelo, na eq. 3.9 acrescenta-se um termo de correcao real

€ um imagindrio, ou seja, as corregoes de dispersdo f' e f' de forma que o fator de

espalhamento atOmico passa a ser escrito como uma parte dependente do momento

q =k —k, e uma correcdo dependente da energia ( E = 7®) (Als-Nielsen, 2001):

[(@.10) = £,(§)+ f '(ho) +if "(hw) = | f|e"*; eq. 3. 10

com
f|= A+ £+ eq. 3. 11
(P=arCtanL; eq.3.12

o

A intensidade de um feixe difratado em um cristal depende nao apenas das
peculiaridades da estrutura atdmica expressas acima como também da distribuicdo dos
atomos dentro da célula unitdria do cristal. Essa dependéncia é expressa pelo fator de
estrutura Fyy. As posicdes atOmicas sdo expressas através dos vetores da rede cristalina

(a,,a,,a,)como r; =x,d, +y,d, +z,a, onde as coordenadas fraciondrias x;, y; e z;,

como o proprio nome indica, assumem valores entre 0 e 1. A partir dos vetores da rede

cristalina podemos gerar uma rede reciproca cujos vetores da base sao:
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. a,Xa - a, X a s a,xd
i =2m—2"5 G =2m 374 1% .

— ; — eq.3.13
a,-(a,%a,) a,-(a,%a,) a,-(a,xd,)

e qualquer vetor nessa rede pode ser escrito como G= hd, +ka, +ld, sendo h, k, [

nameros inteiros, sdo os chamados indices de Miller. Por fim, o fator de estrutura é

EXpPresso como:
— i(gr) _ - 2mi (hxj+ky +1z;)
EkuZij(q’h(’))e ! —ij(q,h(x))e o eq. 3. 14
J J

A intensidade do campo elétrico espalhado pelo cristal é dado por (Warren, 1969):

2
_ Ee

E=_—"0_
mc’R

F,; eq.3.15

o[’
5

Como a tunica quantidade passivel de ser medida € a intensidade [ = <> €la

serd proporcional a F, F,,, . Portanto, se o fator de estrutura de uma determinada reflexao

hkl for nulo ndo h4 intensidade nessa reflexao.

Lancando mao dos cristais estudados aqui neste trabalho (GaAs e InAs) com
estruturas do tipo esfarelita, que pode ser construida a partir de uma estrutura do tipo
cubica de face centrada (FCC) conforme citado secdo 1.4, as suas coordenadas

fraciondrias sao (Warren, 1969):

0 00 VA /A /
Ga(ouIn)z%%O; As:%%%;
sno0x VA /7
0y X VA /7

Substituindo esses valores na eq. 3.14, o fator de estrutura sera:
Fy= 4|:fGa(In) + fAse%(h-HH—l) }2 eq.3.16

Se o termo Ya(h+k+1I) for igual a um nimero inteiro m, entdo ™ = (-1)". Sendo

assim, determinadas reflexdes terdo o moddulo ao quadrado do fator de estrutura



2 * . N . A .
(|F h,d| =F,, F,, ) proporcional a diferenca entre os fatores de espalhamento atdmico do

Ga(In) e do As.
No caso de cristalizagdo em uma estrutura do tipo wurtizita as coordenadas

fraciondrias dos atomos sdo (Birkholz, 2006) (Warren, 1969):

(0 0 0} (0 0 %j
Ga (oulIn) = As =
VA /I

O fator de estrutura do GaAs (ou InAs) wurtizita sera:

2ni{ﬁ+%+ij 3
F, =|1+e 3 3?2 Y foe | 3.1
hki — e fGa(]n) fAse > eq. 3. 17

Tabela 3. 1: Fatores de estrutura para o GaAs e o InAs nas estruturas esfarelita e wurtizita (Warren 1969)
(Birkholz, 2006):

Estrutura hkl |F il
(h+k+1)=2(2n+1) 1 6‘ Fo @ E) = Fu(d E)‘z
(h+k+1)=4n ~ = o [?
Esfarelita 16 ‘fG“‘A” @.E)+ fu (@ E)‘
. o _
h, k, impares 16(|fca(1,,>(q,E)| +|fAs(q,E)|2)
h, k, I misturados 0
= =+ 2 * mﬂ * 7m.ﬂ 2
h+2k 3n_1’ l par [ fGa(ln) +qu(ln)foe ¢ +qu(In)fAse ¢ +‘fAs‘ ]

h+2k=3n#1, [ impar 3( &

2 o omn -m% 2
Joaim| * ToaamTase * + Foaumfase +‘fAs‘

|

Waurtizita

3l 3l
2 & T— o —Ti—
+fGa(ln).fA.\e ¢ +.fGa(In)fA.ve ¢ +‘fAs

h+2k=3n, [ impar 0

fGa(ln)

h+2k=3n, [ par 4(

. . ~ P . 2
Como a intensidade da reflexdo € proporcional a |Fh,<,| e os fatores de

espalhamento atomico dependem da energia do feixe incidente, € possivel reduzir

consideravelmente a intensidade de determinadas reflexdes ajustando a energia do raio-X
. . 2 ~
(Sztucki, 2004). Para determinar seu valor de |Fh,d| faremos uso das corregoes de

dispersdo anomala f' e f'. Valores de f, (q), f'(hw) e f'"(hw) sdo tabelados
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(http:/lipro.msl.titech.ac jp/scatfac/scatfac.html)  (Sasaki, 1989, p.1). Entretanto, f' depende

fortemente do estado quimico do elemento em questdo. Dessa maneira, para uma
avaliacdo mais precisa do comportamento das correcdes de dispersdo andmala com a
energia, vamos determinar f' a partir da relacio de Kramers-Kronig (Jackson, 1999)
usando medidas de fluorescéncia de raios-X na amostra que serd estudada, na vizinhanca

da borda de interesse. Assim, temos:

f ()= J.w f"(o(?) eq. 3. 18

Os dados experimentais de fluorescéncia de raios-X foram coletados fazendo uma
varredura em energia do feixe incidente direcionado para a amostra cujo substrato € de

GaAs. Através dessas medidas, temos diretamente os valores de f''. A dificuldade esta

em obter os dados experimentais em uma faixa energética que varia de @=0 até w=oo
como exigido pela relagio 3.18. E possivel contornar esse obstdculo combinando os
valores experimentais obtidos com alta resolucdo em freqii€ncia préximos da borda de
absor¢do com os valores tabelados de f" deduzidos de cdlculos tedricos auto-
consistentes para sistemas de muitos elétrons (Malachias, 2005). Esses dltimos existem
em uma faixa de freqiiéncia bastante grande. Os valores tabelados de f" s@o substituidos
pelos valores experimentais com intensidade re-normalizada dentro da faixa energética na
qual a medida foi realizada. Em seguida, foram inseridos em um programa desenvolvido
pelo Dr. Tobias Schiilli’ que realiza a integracdo da eq. 3.18 e gera os valores de [
(Schiilli, 2003). De posse dessas correcdes de dispersdo, e usando as equacdes 3.11-3.12

e 3.16, determinamos os valores do fator de estrutura do GaAs e do InAs em fun¢do da

" O programa desenvolvido pelo Dr. Tobias Schiilli para a realizagdo da integral de Kramers-Kronig estd
disponivel gratuitamente nesta pagina da internet: http://www.schuelli.com/physics/kkpage.html
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energia do feixe incidente. Como exemplo vamos tomar a reflexdo (002) do GaAs. A

dependéncia dos valores de |fl e de ¢ com a energia podem ser conferidos na Figura 3.
8(a) e (b), respectivamente. O fator de estrutura dos planos (002) do GaAs |F(,02|2 esta

mostrado na Figura 3. 8(c). Voltando na Tabela 3. 1 e observando a primeira relagdo para
o fator de estrutura, vélida para a reflexao (002), e atentando para a eq. 3.10, torna-se
claro que uma vez que os valores absolutos dos fatores de estrutura e de suas fases sao
iguais a amplitude € completamente aniquilada (Sztucki, 2004). Como podemos ver na
Figura 3. 8, os valores absolutos de Ifg,l € Ifs,| sdo iguais em duas energias: 11,482KeV e
12,564KeV, acima e abaixo da borda K do As. Entretanto, uma completa aniquilacao nao
€ possivel porque a fase deve ser levada em conta.

Para analisar os efeitos préaticos dessa dependéncia do fator de estrutura com a

energia, consideremos uma liga pseudobindria deIn,_ Ga As, dentro da aproximagdo do

(1-x)
“cristal virtual” (Tsao, 1992) conforme descrita na secdo 1.4, formada por uma
distribuicdo aleatdria de células unitédrias de InAs e de GaAs com fracdes molares médias
(1-x) e x, respectivamente. Comparando o fator de estrutura do GaAs e do InAs entre as
energias na borda do As (11,859KeV) e depois dela (12,564KeV), a contribui¢cdo do feixe
espalhado pelas células unitarias de GaAs para a intensidade da reflexdo (002) em funcdo
da energia deve variar mais significativamente do que a contribui¢do das células unitérias
de InAs. Assumindo que, a partir da aproximacao do cristal virtual, o fator de estrutura da

liga In,_ Ga As pode ser calculado através da média dos fatores de estruturas dos

cristais de InAs e GaAs pesado pela fracdo molar x desses, obtemos:

Fl”(lfx)G‘leS (h’ k’ l’ h(l), X) =X FGaAs (h’ k’ l’ h(,l)) + (1 - X) : FlnAs (h9 k’ l, h(’))’ €q. 3.19
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Figura 3. 8: No primeiro grafico observamos os valores de lfg.l, Ifil € Ifasl em funcdo da energia. O gréfico
de 0g,, O € das pode ser visto abaixo em (b). Em (c) temos o fator de estrutura para a reflexdo (002) do
GaAs e InAs. As linhas em amarelo indicam, respectivamente, as energias 11,482KeV, 11,859KeV e
12,564KeV (Sztucki, 2004).

O lucro da eq. 3.19 estd em permitir determinar a concentracdo em uma liga
pseudobindria de In,  Ga As medindo a mudanga na intensidade do feixe difratado
quando a energia do feixe incidente € alterada. Para isso, vamos definir o contraste de

intensidade como sendo a razdo entre as intensidades medidas em duas energias

diferentes em uma dada reflexdo hkl:

2
Fln(l,,,c)GaXAs (E] , Xy h, k’ l)‘

2

C(El’E29x’h’k9l) =

eq. 3.20
Fl”ufx)GaxAs (Ez’ X, h, k, l)

De acordo com a eq. 3.20 o contraste pode ser calculado para qualquer reflexdao
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hkl, mas entre as reflexdes medidas a (002) é quem apresenta maior variacdo no seu fator
de estrutura conforme se vé€ na Figura 3. 9 e, conseqiientemente, 0 maior contraste esta
entre as medidas na borda do As (11,859KeV) e 0,705KeV acima da borda, no valor
minimo do fator de estrutura do GaAs. Dessa forma, medindo-se o contraste entre as
intensidades do feixe difratado nos planos (002) e lancando mao das curvas mostradas na

Figura 3. 10 € possivel determinar a concentracdo dos componentes na liga.

| [22 0]

ﬁji]j

] @ =24 2]]

2 v = [440]]

“'—:10 ] ¥ ==—1[002]]

B '
101:
100'_

9000 10000 11000 12000 13000 14000
Energia(eV)

Figura 3. 9: Fator de estrutura do GaAs calculado para as dire¢des [220], [111], [242], [440] € [002].
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Figura 3. 10: Dependéncia do contraste entre os fatores de estruturas da reflexdo (005) nas energias

11650eV, 11859V e 12500eV em funcdo da concentragdo de GaAs na liga.
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3.5-3 DIFRACAO DE RAIOS-X EM INCIDENCIA RASANTE

(GID)

A difracdo de raios-X em incidéncia rasante € uma técnica que utiliza um pequeno
angulo de incidéncia do feixe de raios-X em relacdo a superficie da amostra. Dessa
forma, a profundidade de penetragdao dos raios-X na amostra € pequena, tornando a
difracdo bastante sensivel a superficie e permitindo ao feixe difratar nos planos
perpendiculares a superficie do cristal. Comparada com outras geometrias de difracdo de
raios-X ela € muito propicia no estudo de superficies (Dosch, 1992). Essa sensibilidade a
superficie é oriunda da pequena diferenca entre o indice de refra¢do dos sélidos e o indice

de refracdo do ar (ou do vécuo, n = 1), sendo o primeiro ligeiramente menor que o
segundo. O indice de refragdo do material é dado por n=1-038—if3, onde & € a correcéo
de dispersdo e 3 é a corre¢do de absor¢do (Vineyard, 1982) cujos valores sdo da ordem de
10°. 0 angulo critico de incidéncia para reflexdo total externa (o) pode ser calculado a
partir da lei de Snell considerando que ndo ha absor¢do no material (B=0). A equagio

para o, (eq. 3.21) € dependente apenas da correcdo de dispersdo e o valor do angulo
critico de incidéncia para reflexdo total externa gira em torno de 0.5° para a maioria dos

materiais.
o, =~/29; eq.3.21

Quando o feixe de raios-X incide no material em um angulo o; < o, uma onda
evanescente se propaga paralelamente a superficie do material com sua amplitude
decaindo exponencialmente com a profundidade. O limite de penetracdo da onda

evanescente no material é dado por:
L=——:; eq. 3.22

com
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%
[= /ﬁ{(25+ senzai ) + [(senzoci - 25)2 +4p° r} 2 ; eq.3.23

O limite minimo para a profundidade no interior do material na qual a onda
evanescente se propaga € cerca de 50A quando o, = 0.

Na técnica de GID, Figura 3. 11, um feixe de raios-X incide sobre um cristal em
um angulo o; menor que o angulo critico o.. Em seguida, gira-se o cristal em torno do
eixo perpendicular a superficie até que seja encontrado um plano cristalino perpendicular
a superficie, que satisfaca a lei de Bragg e tenha fator de estrutura nio nulo. Os raios-X
difratados sdo coletados por um detector sensivel a posicio (PSD) disposto

perpendicularmente em relagdo a superficie do substrato que mede a intensidade dos

vetores de onda k,, ou seja, mede a intensidade em fungdo do &ngulo de saida oy em um

intervalo que varia de 0 até 1° (Figura 3. 11(b)). Os resultados das medidas podem ser
apresentados em um sistema de coordenadas relativo como indicado na Figura 3. 11(c):

(a) g, € a transferéncia de momento radial que mede a distancia em relagdo a origem do

espago reciproco (g, =*% sen(2%)), (b) ¢, é a transferéncia de momento angular

relacionado ao desvio Aw do cristal da condi¢do de Bragg (g, =gq,-sen(A®)) e (c)

q, = 2%(sen0ci + seno. f). Uma foto do difratbmetro Hubber da linha de luz XRD2 do

LNLS pode ser vista na Figura 3. 11(d).
Ao leitor interessado em obter maior conhecimento sobre a técnica de GID

recomendamos a leitura de Martin Schmidbauer (Schmidbauer, 2004).
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Figura 3. 11: (a) Disposi¢ao do difratometro Hubber para a realizacdo das medidas de difracdo de raios-X
por incidéncia rasante (GID). (b) Observem nessa figura as componentes do vetor transferéncia de
momento radial (g,), angular (g, ) e vertical (g_) mostradas no detalhe (c). Uma foto do difratbmetro

Hubber da linha de luz XRD2 do LNLS pode ser vista em (d) (adaptada de Malachias, 2005).

Utilizando a técnica de GID podemos medir o parametro de rede local” e

distorcdes da rede cristalina dos nanofios em direcdoes perpendiculares a direcdo de
crescimento [111], ou seja, paralelas ao didmetro dos nanofios. Essas informacdes sdao

complementadas com medidas em geometria coplanar que sdo sensiveis ao parametro de

rede local e as distor¢cdes na rede cristalina dos nanofios na direcdo de crescimento
[111], essa paralela ao eixo dos nanofios. Adicionalmente, também podemos estudar o
parametro de rede local e distorcdes da rede cristalina dos nanofios em direcdes
assimétricas como a [002]. Uma representacio grifica que ilustra as relacdes angulares

entre as reflexdes medidas nessas geometrias e a geometria do nanofio é mostrada na

Figura 3. 12.

* A 7 “L s . .

O parametro de rede das células unitdrias do nanofio pode variar ao longo da sua estrutura e, nesse caso, a
difracdo de raios-X medird esses diferentes valores. Denominamos esses valores especificos do parametro
de rede em diferentes regides do nanofio de pardmetro de rede local.

50



Figura 3. 12: Representacgd i a

<12 ¢do da orientagdo dos nanofios em relagd
2 - 12 acdo 2 2
e it fom ¢do ao substrato e dos vetores [002], [220]
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Capitulo 4
MODELOS DE CRESCIMENTO DE

NANOFIOS

4.1 INTRODUCAO

Neste capitulo apresentaremos de forma simplificada os dois modelos de
crescimento de nanofios usualmente encontrados na literatura. Apresentaremos
primeiramente o modelo Vapor-Liquido-Solido (VLS-cldssico) que € o mais tradicional
para explicar a formacdo de nanofios auto-sustentados. Porém, o modelo VLS-cldssico
falha para os nanofios crescidos sobre substratos que permitem uma ampla difusdo de
adatomos na sua superficie. A contribuicdo da difusdo superficial de addtomos dos
precursores primdrios no crescimento dos nanofios é considerada, posteriormente, dentro
do modelo de difusdo induzida (VLS-DI). O dominio das principais caracteristicas desses
modelos é necessario para a compreensao do problema da interdifusdo de Ga em nanofios

de In,_ ,Ga As crescidos por MBE e para uma posterior extensdo do modelo.

(I-x)

4.1 O MODELO VLS CLASSICO

As propriedades morfologicas de um arranjo de nanofios em um sistema
particular de materiais sdo controladas através das condicdes de deposi¢do do

semicondutor e do arranjo de gotas catalisadora que atuam como centros de nucleacao
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dos nanofios. As propriedades morfoldgicas do arranjo de gotas catalisadoras dependem
tanto do processo de deposicdo do catalisador na superficie do substrato quanto do
processo de aquecimento do mesmo. Por sua vez, as diferentes condicdes de deposi¢dao
dos precursores dependem dos parametros do processo epitaxial como temperatura de
crescimento, taxa de deposi¢do, espessura do material depositado, relacio entre os fluxos
de precursores, etc. O crescimento controlado de um conjunto de nanofios com
propriedades estruturais desejadas exige um estudo sistematico da formacao dos mesmos.
Dados alguns parametros de controle, o desenvolvimento de modelos tedricos para o
processo de crescimento possibilita simular a dindmica do crescimento de nanofios e
prever a dependéncia de suas propriedades com as condi¢des de crescimento.

O primeiro modelo conhecido de crescimento de nanofios € chamado de vapor-
liquido-sdlido, ou VLS-cldssico, e foi sugerido por Wagner e Ellis (Wagner, 1964) e
posteriormente desenvolvido por Givargizov (Givargizov, 1973 p.89) (Givargizov, 1973
p. 147) (Givargizov, 1975). No modelo VLS-cldssico considera-se que os feixes
moleculares dos precursores primdrios incidem sobre uma gota de um catalisador
(comumente um metal). Os precursores sdo adsorvidos e dissolvidos nessa gota até a
solucdo liquida tornar-se supersaturada. A partir desse momento a supersaturacao induz
centros de nucleacao cristalinos que, no caso de crescimento sobre um substrato, surgem
na interface liquido-s6lido imediatamente abaixo da gota. Mantendo a supersaturagdo
constante, o excesso de material serd sucessivamente depositado de forma cristalina na
regido de nucleacdo limitada pela borda da gota, na interface liquido-sélido. O catalisador
permanece liquido e supersaturado durante todo o processo de crescimento € move-se
para cima a uma taxa igual a taxa de crescimento axial do fio. O mecanismo VLS-cldssico
foi primeiro sugerido para descrever o crescimento de cristais micrométricos (Wagner,
1964) e posteriormente usado para descrever as vdrias formas de nanofios (Hirurma,

1995). Embora o conceito do modelo VLS-cldssico seja muito comum ele ndo € um
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modelo exaustivamente aplicavel a todos os métodos de crescimento de nanofios. Por
exemplo, no caso de nanofios de InAs tendo o Au como catalisador o crescimento foi
experimentalmente observado em temperaturas abaixo do ponto de fusdo da liga In-As-
Au. Essa observacdo estimulou o desenvolvimento de modelos de crescimento tipo
vapor-soOlido-sélido (VSS) (Persson, 2004). Porém, as temperaturas de crescimento
utilizadas neste trabalho sdo muito superiores aos pontos eutéticos das ligas formadas
durante o crescimento (Bauer, 2008) e, portanto, ndo detalharemos o mecanismo (VSS).

No modelo VLS-cldssico a dependéncia da taxa de crescimento dL/dt do nanofio
com seu raio R € dado por (Givargizov, 1975):

2

dL AL, k

E:kl[—k;—?] : eq. 4.1
B

7z 7

onde Al, € a supersaturacdo na fase vapor, k, € a constante de Boltzmann, k; € o
coeficiente de cristalizagdo da solucgdo liquida supersaturada na gota, k, =2y, Q¢ /k,T,
Ysv € a energia de superficie na interface entre a fase gasosa e a fase sélida e Qg € o

volume atdmico na fase sélida. O termo dependente em R na férmula de Givargizov leva
em conta o efeito de tamanho Gibbs-Thomson (GT) associado com a curvatura da gota
catalisadora de raio R. O efeito GT relaciona a curvatura da superficie com a pressao de
vapor e potencial quimico, sendo uma conseqiiéncia da tensdo superficial. Ele resulta do
fato de que pequenas gotas liquidas, ou seja, particulas com grande curvatura superficial,
exibem alta pressdo de vapor (Shewmon, 1970). Esse efeito € responsdvel pelo aumento
na pressdo de vapor de equilibrio acima da superficie da gota catalisadora.

Esse modelo prevé a existéncia de um raio minimo abaixo do qual o crescimento
do nanofio ndo ocorre, ou seja, a taxa de crescimento € zero. Isso é decorrente do fato da

supersaturagdo real na interface liquido-sélido se anular. Logo R, pode ser determinado

por:
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2y, Q.
Rr‘rllfrf St e =3 eq. 4.2

Ap,,

Givargizov (Givargizov, 1975) mostrou que esse modelo é bastante satisfatorio
para explicar o crescimento de nanofios . Em seu trabalho com nanofios de silicio
crescidos por CVD a curva para a taxa de crescimento dada pela eq. 4.1 descreve bem o

comportamento dos dados experimentais conforme mostramos na Figura 4. 1, usando os

valores, k;=4.5um/s, Rpi,=55nm, A”%? »=0.069.

L) L) T L] L
x  Experimental
Tedrico

1 2 3 4 5 6
Diametro (um)

Figura 4. 1: Em (a) vemos uma imagem de SEM de fios de Si produzidos por Givargizov cujos dados do
comprimento (L) em funcdo do didmetro (D) estdo mostrados em (b). A curva em vermelho é o ajuste por
desvios minimos quadrados da eq. 4.1 (Givargizov, 1975).

4.2 MODELO DE CRESCIMENTO VLS-DI

Os vanguardistas do modelo de crescimento VLS-cldssico (Wagner, 1964)
(Givargizov, 1975) levaram em conta tanto o efeito de tamanho Gibbs-Thomson quanto a
teoria de nucleagdo para calcular os coeficientes cinéticos de cristalizacdo para uma
supersaturacdo constante da solucdo. Isso forneceu a dependéncia do comprimento com o

raio L(R) permitindo concluir que o comprimento do nanofio aumenta com seu diametro.

* . g . . . . . ~ A . Lo
As estruturas unidimensionais crescidas por Givargizov sdao de didmetros micrométricos e sub-
micrométricos, mas as chamaremos aqui de nanofios, por simplicidade.
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Esse modelo € aplicado satisfatoriamente em nanofios crescidos por diversas técnicas que
tém em comum o crescimento em elevadas pressdes ou baixo viacuo e até sem substratos
para suportar os catalisadores e os nanofios (Bhunia, 2004) (Huang, 2006) (Larsson,
2007) (Law, 2004). Porém, nos ultimos anos apareceram evidencias experimentais de que
a taxa de crescimento de nanofios crescidos por técnicas que utilizam ultra-alto-vicuo
diminuia com o aumento do didmetro dos mesmos (Dubrovskii, 2005) (Dubrovskii, 2006
p. 1075). Adicionalmente, em crescimentos por MBE em baixas temperaturas, o
crescimento da superficie ndo ativa — sem catalisador — pode ocorrer numa taxa igual, ou
comparavel, a taxa de deposi¢do. Entao, segundo o modelo VLS-cldssico, 0 comprimento
dos nanofios deveria ser da ordem, ou menor, que a espessura do material depositado
entre os nanofios. Esse fato nunca foi observado experimentalmente e, contrariamente, os
nanofios sempre sdo mais altos do que o material depositado entre eles. Tais contradi¢cdes
impulsionaram os trabalhos em um segundo grupo de modelos que leva em consideragao,
além do crescimento VLS-cldssico, a contribui¢do para a taxa de crescimento da difusio
superficial de adatomos dos precursores primarios desde a superficie do substrato até o
topo dos nanofios. Os modelos desse segundo grupo sdo denominados de modelo de
difusdo induzida (DI ou VLS-DI).

O crescimento por difusdo em cristais foi tratado teoricamente mesmo antes de se
desenvolver o conceito de VLS (Sears, 1955) (Dittmar, 1958). A férmula para a descri¢dao
do VLS-DI (Bhunia, 2004) considera que o fluxo de particulas na fase vapor que chega na
gota é proporcional i drea da gota (o< R*) e que o fluxo de difusdo para o topo do nanofio

€ proporcional ao perimetro (o< R ):

de—L=c1R2+c2R = —=q+-3 eq. 4.3
dt dt R

onde aparece um termo independente de R e outro inversamente proporcional. Isso

significa que nanofios mais finos crescem mais rapido. Na realidade a dependéncia em R
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acima corresponde a um caso particular do modelo VLS-DI.

Um modelo mais elaborado foi proposto por Dubrovskii (Dubrovskii, 2005)
(Dubrovskii, 2006, p. 1075) (Dubrovskii, 2007, p. 865) e envolve os seguintes processos
indicados na Figura 4. 2:

1) adsorcdo na superficie da gota com intensidade igual a J =V /Q, onde V € a
taxa de deposi¢do do material semicondutor e Q¢ € o volume atdomico na fase
sélida;

ii) desorc¢do na superficie da gota com probabilidade igual a 1/71,(7, € o tempo de
vida médio dos 4tomos no catalisador);

ii1) crescimento de um filme fino numa taxa igual a V;
iv) difus@o pelas paredes laterais em direcdo ao topo do nanofio de um fluxo de

adatomos j . (L) .

Substrato

Figura 4. 2: Representagcdo esquemdtica da formagdo de um nanofio de raio R. O comprimento L é
formado em um tempo . H=Vt € a espessura efetiva do material depositado, Hs=Vt € a espessura média da
camada crescida no substrato, j;;(0) € o fluxo de addtomos do substrato na direcdo da base do nanofio e
Jaiy(L) é o fluxo na direcéo do topo.

Para o desenvolvimento do modelo VLS-DI vamos considerar, inicialmente, que
todos os dtomos que chegam ao topo do nanofio sdo desorvidos ou contribuem para o
crescimento e desprezemos tanto o efeito de tamanho Gibbs-Thomson quanto o efeito da

polinucleagdo na face de crescimento para a taxa de crescimento.
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No fluxo de adidtomos que alcangcam o topo do nanofio temos a contribuicdo de
addtomos adsorvidos diretamente na parede lateral do nanofio, com intensidade igual a
Jsen(ot) mais o fluxo de adatomos aportados pelos precursores primarios que incidem
nas regides do substrato entre os nanofios. Esses addtomos difundem pela superficie do
substrato e na parede lateral do nanofio. No caso dos nanofios de materiais III-V
crescidos por MBE sobre substratos III-V (111)B, o angulo o entre o fluxo de precursores
primdrios e o eixo dos nanofios € aproximadamente zero, motivo pelo qual o primeiro
termo Jsen(o) da corrente de difusdo é nulo.

A taxa de crescimento do nanofio é baseada na equacdo de balanco de material

que considera todas as fontes de 4tomos que contribuem para o crescimento do nanofio

(Dubrovskii, 2007, p. 865):

R dL (V- 2C'r,
MR dL _[V=Vs  2Culi | p2y g (L) eq 4.4
Q dt Q T,

onde C! , € aconcentragdo volumétrica de equilibrio da gota catalisadora, 1, € a distancia

interatomica na fase liquida, V € a taxa de deposicdo e Vs € a taxa de crescimento do
material na superficie do substrato. O primeiro termo na equagdo acima correspondente a
adsorc¢do na superficie do catalisador, o segundo termo a desor¢do no mesmo e o ultimo

estd relacionado com a contribui¢do da difusio na taxa de crescimento.

A concentragd@o de addtomos n, na parede lateral do nanofio € definida a partir do

!

termo de supersaturacdo 1, de adatomos na parede lateral do nanofio e na superficie do

substrato 1y :

Ny
N, = -1 eq. 4.5
neq,f
n
Ng=——-1 eq. 4.6
neq,S
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~ ~ . .k .
onde n, . e n, ; sdo as concentracdes de equilibrio na parede lateral do nanofio e na

superficie do substrato, respectivamente.
De acordo com os processos anteriormente listados que envolvem o crescimento
dos nanofios, a supersaturacdo na parede lateral do nanofio pode ser descrita pela

seguinte equacao de difusdo (Dubrovskii, 2006 p. 1075):

dn, -D dm, Ny

eq.4.7
dt Td? x

;
onde D, € o coeficiente de difusdo na parede lateral do nanofio; 1/1, € a probabilidade

de desor¢do da espécie na parede lateral do nanofio; z € o eixo coordenado ortogonal a
superficie do substrato ao longo do eixo axial do nanofio.

Durante o crescimento por MBE, apdés o estabelecimento de um estado
estaciondrio, o fluxo das espécies que atingem o substrato pode ser considerado constante
durante todo o processo. Levando isso em consideracdo, a concentracdo de adatomos na

parede lateral do nanofio € independente do tempo: dn, /dt=0.

A solucdo mais geral da eq. 4.7 € (Abramowitz, 1979):

Z . Z
N, (2) =a, cosh| — |+a,sinh| — |; eq. 4.8
Ay A,

A primeira condi¢c@o de contorno para determinar as constantes a; € a, da equacdo
acima € obtida da equacdo de continuidade que equaliza o fluxo de aditomos que
difundem através do substrato e chegam a base do nanofio com o niimero de addtomos na

parede lateral do nanofio em z=0 (Dubrovskii, 2005) (Kukushkin, 1996):

* Por simplicidade usaremos no restante do texto as denominacdes condicdo estaciondria ou equilibrio
indistintamente quando nos referirmos as condi¢des de crescimento que atingiram o estado estaciondrio
ainda que, durante o crescimento epitaxial por MBE em ultra-alto-vacuo, ndo seja rigorosamente possivel
falar de equilibrio termodinamico.
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dn,

dZ z=0

[
=_S27':Rneq,sns; eq. 4.9

. (z=0)==D.n_,27R
Ja ( ) 4 4t

eq.f

onde [ e t, sdo, respectivamente, o comprimento de salto do addtomo durante a difusdo

ao longo da superficie do substrato e o tempo caracteristico entre dois saltos
consecutivos.

A segunda condi¢do de contorno é tomada considerando que os todos os adatomos
que atingem o topo do nanofio s3o incorporados na gota supersaturando-a. Dessa

maneira:
n,(z=L)=G; eq. 4. 10
sendo (= %1 —1 a supersaturagio na gota com C' a concentragdo de precursores na

gota catalisadora e C' , aconcentragdo de equilibrio.

A solu¢do da eq. 4.8 usando as condi¢des de contorno supracitadas permite
determinar o fluxo de difusdo de addtomos no topo do nanofio dado por (Dubrovskii,

2005):

d
jug (D ==Dyn,, 2RV =Bl s (ityranh (%) | eq 411

dz | _, cosh ( u, )

onde A, =,/Df’c ; € o comprimento de difusdo dos adatomos na parede lateral do

nanofio, B=(D,n,, 2nR) /X, e a=(A,n, )/ (4;D/n,, ).

eq,f

A eq. 4.11 pode ser escrita em termos de j,,.(0) (eq. 4.9) como:

g ()= 4 ) ;)—c@ﬂ) tanh (% ) | cq.d 12

cosh ( %\f

com ¢c=4t,Dn,, /I X, M.
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Vamos considerar o coeficiente de difusdo como sendo D, = lf / i, onde [ ;e

sdo, respectivamente, o comprimento de salto na difusdo ao longo da parede do nanofio e
o tempo caracteristico entre dois saltos consecutivos durante a difusdo, além de que as

concentragdes de equilibrio de addtomos nas paredes laterais do nanofio e na superficie

do substrato sdo da mesma ordem n,, , ~n,, ;. Também vamos considerar que [, ~ [ e
tp~1. Sendo assim, o valor da constante ¢ serd da ordem de 4/ ¢ /A e 107°

(Dubrovskii, 2005). Além disso, como a supersatura¢do na superficie 1 € da ordem de 1

(Kukushkin, 1996) e na gota { é pequeno (Dubrovskii, 2005), o segundo termo da eq.
4.12 € muito inferior ao primeiro permitindo desprezar sua contribui¢do reduzindo a eq.

4.12 para:

o
jup (=L O eq.4.13

co(15)

Entdo, substituindo a eq. 4.13 na eq. 4.4, e agrupando os termos constantes, a
equagdo para a taxa de crescimento que considera a contribuicdo da difusdo de addtomos

para a taxa de crescimento tem a seguinte forma (Dubrovskii, 2005):

dL
Z = [VO (P~ C)]VLSfcldssicu - [(1 - 8)V]ﬁlme +V

R

—_— ; eq.4. 14
Reo ()|

O termo VLS-cldssico depende da supersaturacio na fase liquida , da

supersaturagdo na fase vapor ®=V/V,—-1 e de V,=2rQ,C, /1,. O segundo termo

N

refere-se a taxa de crescimento do material formado sobre o substrato, ou filme, e

* O mecanismo de crescimento do nanofio é sempre VLS-cldssico, porém vamos denominar pelo sub-indice
VLS-cldsssico a contribui¢do para o crescimento da incidéncia direta na gota catalisadora dos precursores
na fase vapor, descrita pelo mecanismo VLS, e pelo sub-indice diff a contribuicdo dos precursores que
chegam via difusao superficial.

61



depende de € dado por:

€= ; eq.4.15

A constante R, dentro do termo de difusdo de adatomos (diff) é:

R = Qslsneq,sns .

g ; eq. 4. 16
2Vt

Quando a supersatura¢do na fase vapor é muito maior que a supersaturacdo na

fase liquida (® >>{) (Dubrovskii, 2006, p. 021603) a equagdo para a taxa de

crescimento pode ser aproximada por:

R
%:V[e_’y] gy e 5 eq.4.17
dt VLS —cldssico R COSh(%f) diff

com

Vv V1, wr,

v, 2C,nQ 2x,

0 — " lt . eq. 4. 18
O coeficiente Y leva em conta a desor¢do na superficie da gota onde x., € a

concentracdo percentual de equilibrio da gota, W € taxa de deposi¢cdo em monocamadas

por segundo (ML/s) e O, ¢ € a cobertura de equilibrio de addtomos da superficie.

Considerando valores tipicos para essas constantes (Dubrovskii, 2005) (Kukushkin, 1996)

Xo~1, W~IML/s, t,~1, 8, ¢ ~5x107, i ~0.4nm, T, ~10”s e ng ~1 obtemos

Y~02 e R ~100nm. A constante R € chamada de raio critico, um pardmetro que

define a escala onde a contribuicdo do mecanismo VLS-DI para o crescimento dos
nanofios torna-se predominante. Essa € a caracteristica fundamental desse modelo: abaixo
de certo diametro a difusdo domina o crescimento e nanofios mais finos crescem em

taxas mais elevadas.
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A eq. 4.17 explica bem o comportamento da relacdo experimental L(R), cuja

integral tem a forma:

L(R)E(S—’Y+I;”jH; eq. 4. 19

A eq. 4.19 mostra que o crescimento VLS-cldssico € dominante quando o raio do
nanofio é muito maior do que o raio critico, enquanto a contribui¢io da difusdao é
dominante em nanofios com raios muito menores do que o raio critico. Na Figura 4. 3
podemos confirmar a validade do modelo através do ajuste por minimos quadrados da eq.
4.17 aos dados experimentais L(D=2R) de nanofios de GaAs crescidos pela técnica de
MBE (Dubrovskii, 2005) com espessura efetiva da camada de GaAs depositada de
H=1000nm. A Figura 4. 3(a) mostra uma imagem dos nanofios e a Figura 4. 3(b) mostra

o melhor ajuste a relacdo experimental L(D=2R), cujos parametros sdo R.=100nm, €=0.9

e v=0.15.

:

m  Experimento
Teoria

:

:

:

Comprimento (nm)

:

0 100 200 300 400 500
Diametro (nm)

o

(b)

Figura 4. 3: (a) Imagem de SEM de nanofios de GaAs com espessura efetiva da camada de GaAs
depositado de 1000 nm. Em (b) temos os dados experimentais e o ajuste por minimos quadrados da eq. 4.17
a dependéncia do comprimento com o didmetro dos nanofios vistos em (a) (Dubrovskii 2005).

Na realidade, no regime VLS-cldssico, o comprimento do nanofio obedece a uma
relacdo de dependéncia crescente com seu diametro (ver eq. 4.1), fato ndo expresso

diretamente na eq. 4.19. Nesse regime de crescimento, a aproximagdo ® >>{ perde a

validade fazendo-se necessario determinar a relacao entre a supersaturagcdo na fase liquida
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com o tamanho da gota catalisadora((R). No estado estaciondrio a supersaturacdo da

gota liquida {(R) obedece a relagio (APENDICE I) (Dubrovskii, 2006, p. 021603):

d-(= (ﬁ} G©) A eq. 4.20
Ry ) 1+3"% [OL((:, R)]

2
GO = +1) /A“O‘zRQ,f—YTLS exp| — zgms ; eq 4.21
’ [Au —”LSJ-(kBT)Z

®  Rk,T

onde R, :\/(ZrIQSGt,)/(T,QL\/Eh), Q, € o volume atdbmico na gota, f; € o tempo

caracteristico de difusdo no liquido, % € a altura de uma monocamada crescida, Al € a

diferenca de potencial quimico entre o liquido e o sélido na superficie plana, o € um
parametro que define o modo de nucleacdo bidimensional na interface liquido-sélido.
Nesse ponto é importante discutir que o processo de nucleagdo bidimensional envolve a
taxa de nucleacdo (/) e a taxa de crescimento do nicleo (v). O parametro o define o tipo

de nucleacdo que se processa durante o crescimento:

O((C,R)Enlf3 zﬁ(%J %Q; eq.4.22

Para a>>1 muitos nicleos surgem na face de crescimento aumentado de
tamanho até coalescer e formar uma monocamada. Quando o <<1 apenas um nucleo
recobre toda a face de crescimento por completo antes que um segundo nicleo seja
formado. No primeiro caso estamos no regime de polinucleacdo e no segundo caso o
crescimento se dd por mononucleacdo. Quando a face de crescimento € muito pequena o
regime de crescimento é mononuclear.

Através das equagdes 4.20 — 4.22 encontramos {(R) e a relagdo L(R) pode ser

determinada (Dubrovskii, 2007, p. 504). Como conseqiiéncia do efeito do tamanho da
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gota catalisadora na sua supersaturacdo, quando o seu tamanho lateral aumenta, a curva
L(R) passa de um cardter descendente para ascendente apresentando um minimo em um
dado raio R*. Esse valor aumenta com a supersaturacdo ®. Como podemos ver na Figura
4. 4, o minimo da curva L(D=2R) torna-se mais pronunciado quando ® é pequeno e
desaparece na medida em que ele cresce. Esse ponto minimo onde ocorre a mudanga da
curva L(R) de uma tendéncia decrescente para ascendente se deve a transi¢cdo do modo de
crescimento por difusdo induzida para o modo de crescimento VLS-cldssico. Em nanofios
de raio muito grande a contribui¢do da difusdo de addtomos para o crescimento &
praticamente insignificante e seu crescimento passa a ser controlado pela nucleagdo
bidimensional na interface entre a gota catalisadora e o nanofio.

4500
4000 ‘
3500
3000 -
2500 +

2000

1500 -+

Comprimento (nm)

1000

500

0

—T — 1
0 100 200 300 400 500 800 700 800
Didmetro (nm)

Figura 4. 4: Relacdo comprimento-diametro dos nanofios para ®=15.7, $=26.8 e $=37.9. As curvas
foram calculadas considerando os modos de nuclea¢do na interface liquido-sélido (Dubrovskii, 2006 p.
021603).

O modelo VLS-DI acima desenvolvido mostra que a taxa de crescimento por
difusdo é até centenas de vezes maior do que a taxa de crescimento correspondente ao
mecanismo VLS-cldssico, como pode ser observado na Figura 4. 4. Na auséncia de outros

mecanismos que retardem o crescimento, como o efeito GT, ndo existe mais um didmetro

minimo para o crescimento dos nanofios, em outras palavras, R'-> "' =0 .
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4.3 MODELO VLS-DI E O EFEITO GIBBS-THOMSOM

Conforme descrito anteriormente, a difusdo de adatomos da superficie do
substrato na direcdo do topo do nanofio contribui para a taxa de crescimento cuja

descricdo ocorre no modelo VLS-DI. Dessa forma, do ponto de vista termodinadmico, o

potencial quimico dos addtomos dos precursores na superficie do substrato p; é maior
que o potencial quimico na fase liquida W,. Ainda, no modelo VLS-DI, a taxa de

crescimento aumenta quando o raio dos nanofios diminui. Sendo o raio do nanofios
aproximadamente igual ao raio da gota catalisadora na fase liquida, de acordo com o
efeito Gibbs-Thomson (GT), o potencial quimico da fase liquida aumenta com a redugdo

do tamanho da  gota  catalisadora na  forma  (Dubrovskii,  2008):

W, =u; +(2y,,Q,senf)/ R, sendo p; o potencial quimico quando R —eo, v,, € a

(¢}
o}

energia de superficie na interface entre a fase liquida (L) e a fase vapor (V), Q,
volume atémico na fase liquida e B é o dngulo de contato indicado na Figura 4. 5. Isso
resulta na reducdo da diferenca U —U, causando redugdo na taxa de crescimento de

nanofios de raios menores. Dessa forma, contrariamente ao modelo VLS-DI, quando o
efeito GT € dominante a taxa de crescimento aumenta com o raio do nanofio. Nessa secao
vamos considerar o efeito GT na taxa de crescimento e mostrar que ela é governada pela

competicdo entre esse efeito e a difusao de adatomos.

Tiv

Tis

Figura 4. 5: ITlustragdo das tensdes superficiais associadas as energias ¥, 7, € 7, nas interfaces:

liquido-vapor, liquido-sélido e sélido-vapor respectivamente.

Nesse contexto o efeito GT serd incorporado nas equacdes da taxa de crescimento
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referente a contribui¢do de absorc¢do e desor¢do dos precursores incidentes diretamente na

e dos aditomos que se

gota, que denominamos de VLS-cldssico ([d%t]mfcmiw),

difundem para o topo do nanofio incorporando-se na gota (4 d’)diﬂ' :

R> dL  ©R* (dL TR* (dL TR* (dL :
“= -= + i = — + Jugs €q.-4.23
QS dt QS dt VLS —cldssico QS dt diff QS dt VLS —cldssico

De inicio, o termo jgL) pode ser determinado calculando, inicialmente, a
supersaturacdo de adatomos do precursor na superficie do substrato 1. e considerando
que o fluxo de adatomos que atingem o topo do nanofio jzy(L) € igual ao fluxo de
adatomos que chegam na sua base pela difusdo superficial no substrato (Dubrovskii,

2008). Como o tnico termo em Mg dependente de r € a concentracdo de addtomos na

superficie ng (eq. 4.6) o termo de difusdo de addtomos para o topo do nanofio serad

(Dubrovskii, 2008):

Jup (L) = 2TRD —d”;(” : 0. 4. 24

r r=R

No estado estaciondrio ng obedece a equagao de difusdo (Dubrovskii, 2008):

n
D¢Ang +J ——= =0, eq. 4.25
TS

onde A € o laplaciano bidimensional no plano do substrato.
A solucdo para a eq. 4.25 tem a forma:
ng =Jt+CK,(r/Ay); eq.4.26

Para determinar a constante C ignoramos processos de nucleacdo na parede do
nanofio e consideramos novamente a hipétese de que todos os d&tomos que chegam a base
do nanofio sdo transferidos para o topo. A descri¢do matemadtica dessa condi¢do tem a

forma:
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WY —Hg =M, —Hg = Al (r=R)=Aug +(27,,Q,senf)/ R; eq.4.27

Adicionalmente, consideramos o gis de addtomos diluido permitindo escrever

A, =, —ug na férmula:

Al (r)= kBT ln(ns (r)/ neq,sﬁ eq. 4.28

onde n,, ¢ =n(r —>o0)=JT.

Igualando as expressoes 4.27 e 4.28 em r=R obtemos:

Augs Bor
kT R

n(R)= ngque[ ; eq. 4.29

onde R, = ZYLVQL“"%BT € o raio caracteristico que descreve o efeito GT.

Na base do nanofio as expressdes 4.26 e 4.29 devem ter o mesmo valor porque
representam a mesma concentracdo de adatomos. Portanto, equalizando-as em r=R

determinamos a constante C e a solug¢@o para ny(r) tera a forma:

Auzs—Auys  Rer

ns(r)Zl_ 1—6[ kgT " RJ KO(V‘/A‘S) .
T K (R/\)’

eq. 4.30

Usando as equagdes 4.24 e 4.30, e dividindo o resultado pelo fator TR’/ Q,, a

contribuicao da difusdo induzida para a taxa de crescimento dos nanofios sera:

. (iRl o) K(RI)
(_j vl kT R s By s/ . eq. 4. 31
diff

R K,(R/\)’
onde K; é a funcao modificada de Bessel do segundo tipo de ordem i.
Note que, até aqui, ainda ndo foi considerada as contribui¢des da adsorc¢do e
desorcdo da incidéncia direta do precursor no topo do nanofio, ou seja, a contribuicdo
VLS-cldssico. Como a taxa de desor¢do na gota aumenta com a curvatura da sua

superficie isso equivale a dizer que ha um aumento da pressdo vapor de equilibrio em
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torno da gota com a curvatura, ou seja:

Jh o =Jlef 'k, eq. 4.32
e o fluxo incidente na gota pode ser descrito pela equagao:
e
J=Jke ", eq. 4.33

de forma que AWy, =Au, —AU .
Dessa maneira, a contribuicdo para taxa de crescimento proveniente do modo

VLS-cldssico tera a forma:

R* \(dL
(n J(—j =R, (J —J%); eq. 4. 34
Q N dt VLS —cldssico

7z

Para resolver a equagdio acima € necessdrio substituir nela os termos J e JJ

expressos nas eq. 4.32 e 4.33, além de considerar a eq. 4.27 e a relagdo entre a taxa de

deposicdo V com o fluxo incidente J expresso como J =V /Q,. Dessa forma, a

contribuicdo VLS-cldssico para a taxa de crescimento sera:

(AT —Alys) | Rg
dr Vol
— = ~(1-e ™ ; eq. 4. 35
dt VLS —cldssico SenB

O resultado final da taxa de crescimento do nanofio serd a soma das contribui¢cdes
dadas pelas equagdes 4.31 e 4.35, descontada a taxa de crescimento Vs.do material que se
forma sobre o substrato, ou seja, do filme fino que ser formara. Assumindo que 1-V,/V
€ a probabilidade de re-evaporacdo dos addtomos do substrato, esse termo serd
considerado aproximadamente igual ao quadrado da razdo entre o comprimento de
difusdao do addtomo no substrato em condi¢do de equilibrio (Ag) € 0o comprimento de

difusdo efetivo (As) enquanto ocorre o crescimento (o que implica que A<A;)

(Dubrovskii, 2008):
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2
—ﬁ = (ij ; eq. 4. 36
v A,

Por fim, considerando a eq. 4.36 ao somar equacdes 4.31 e 4.35 para determinar a

taxa de crescimento, e reagrupando os termos constantes considerando a relagdo

Al = Al —2k,TIn(A, /L), chegamos A expressdo para a taxa de crescimento dos

nanofios (Dubrovskii, 2008) (Dubrovskii, 2009):

A ?57A AS RGT
1(dL [%7]
| ——— | = l_e GT
VvV dt

Gr eq. 4.37

(Apps —Alyg )+ Rer

N P T +(2XSK1(R/kS)J ;
VLS diff

sen’P R K, (R/Ay)

A taxa de crescimento dada pela equagdo anterior estd normalizada pela taxa de
deposicdo V. A partir da sua andlise podemos concluir que existe um didmetro minimo

que anula a taxa de crescimento do nanofio, como visto na Figura 4. 6:

2v,,Q, sen
RO = w2258 wB; eq. 4.38
A“’AS _A“’LS
O valor do raio minimo difere daquele encontrado por Givargizov (Givargizov,

1975) (eq. 4.2) porque o efeito GT agora € levado em conta na gota do catalisador e a

condi¢do AW, (r = R)=Ap,, foi imposta na base do nanofio.

A curva da dependéncia do comprimento do nanofio com seu raio do nanofio
(Figura 4. 6) apresenta diferentes formas de acordo com o mecanismo de crescimento
dominante. Em nanofios de raios pequenos o efeito Gibbs-Thomson é dominante e o
comprimento do nanofio é uma funcdo crescente do raio apresentando um maximo
devido a competicdo entre o efeito Gibbs-Thomson e a difusdo de adiatomos na

superficie. A partir de entdo a contribuicdo da difusdo de adatomos passa a dominar e o

mecanismo de crescimento predominante ¢ o VLS-DI impondo que nanofios de menor
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diametro sejam mais compridos. Quando os nanofios apresentam raios muito maiores que
o raio critico seu mecanismo de crescimento € dominado pelo VLS-cldssico e o
comprimento do nanofio aumenta com seu didmetro. Dessa maneira, analisando o perfil

da curva L(R) € possivel inferir o mecanismo dominante no processo de crescimento dos

nanofios.
o
= -
o)
c
4+
& 8
0
© | Regime
g Regime VLS-DI VLS-classico
g R>>Rar R>>Rc
=
o
s
~ GT
O RGT' T o] T X T L, T b T T - 1
e Raio do nanofio

Figura 4. 6: Curva da dependéncia do comprimento com o raio do nanofio L(R) (eq. 4.37). Podemos
observar as diferentes formas assumidas pela curva L(R) nas regides onde os diferentes mecanismos de
crescimento sdo dominantes. Em nanofios de raios pequenos o efeito Gibbs-Thomson é dominante. Quando

R>>R°" a contribuicio da difusdo de aditomos passa a dominar e o mecanismo de crescimento
predominante € o VLS-DI. Nanofios de grandes raios crescem pelo mecanismo VLS-cldssico. (adaptada de
Dubrovskii, 2008).

Em resumo, podemos observar que a contribuicdo da difusdo superficial no
crescimento de nanofios modifica drasticamente as caracteristicas gerais do seu
crescimento. Quatro caracteristicas do crescimento por esse mecanismo sao
fundamentais: i) a taxa de crescimento de nanofios de pequeno didmetro € muito maior
do que a dos nanofios de grande didmetro, ii) existe um didmetro minimo para o
crescimento dos nanofios devido ao efeito G7, iii) existe um comprimento maximo para
os nanofios devido ao efeito GT, iv) existe um comprimento minimo (local) para os
nanofios devido ao efeito da polinucleacdo que define o raio caracteristico de passagem

do regime DI para o VLS-cldssico.
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Capitulo 5

RESULTADOS EXPERIMENTAIS

5.1 INTRODUCAO

Neste capitulo discutiremos os resultados de microscopia eletronica de varredura,
espectroscopia de raios-X dispersiva em energia e difracdo de raios-X obtidos em
nanofios de InAs crescidos por MBE. A partir desses resultados mostraremos que,
contrariamente ao descrito pelos modelos de crescimento de nanofios do capitulo

anterior, os nossos nanofios sdo formados, na verdade, por uma liga de In,_ Ga As,

(1-x)
embora durante o seu crescimento fossem utilizados apenas dtomos de In e moléculas de

As4 como precursores.

5.2 MORFOLOGIA DAS AMOSTRAS

Inicialmente retomaremos a discussao sobre a morfologia dos nanofios. Na secao
2.4. do capitulo 2 mostramos que as amostras eram compostas de nanofios e ilhas que
recobriam a sua superficie (ver Figura 2. 5). A Figura 5. 1 mostra uma morfologia
semelhante para a amostra BH0O415. Todas as amostras estudadas apresentam a mesma
morfologia no que se refere a presenca de ilhas e nanofios. Observe ainda na Figura 5. 1
que a maior parte dos nanofios estd alinhada verticalmente em relagdo ao substrato e se
formam entre as ilhas nas regides expostas do substrato. A partir de uma anélise das

dimensodes desses nanofios encontrados nessa amostra concluimos que o diametro médio
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deles é de (46+13)nm. As ilhas, ou graos, vistos entre os nanofios possuem altura média
de 400nm com uma taxa de crescimento de 1.2um/h, enquanto os nanofios tém, em
média, 2000nm de comprimento e uma taxa de crescimento de 3um/h. No detalhe da
Figura 5. 1 temos uma vista do topo de um nanofio mostrando a sua sec¢do transversal

hexagonal. Os nanofios apresentam a forma de barras hexagonais orientadas ao longo da

direcdio [111] em relagio ao substrato e circundadas por seis facetas laterais {110}.

110 (011

Figura 5. 1: Imagem de SEM mostrando os nanofios orientados na vertical e crescidos entre as ilhas que
recobrem o substrato. No detalhe, imagem do topo do nanofio mostra sua geometria hexagonal indicando a
orientagdo cristalina de cada uma de suas facetas.

Na Figura 5. 2 podemos ver uma imagem mais detalhada da secdo transversal da
amostra. Os nanofios nela observados, fixos ao substrato, estdo dispostos
perpendicularmente a ele, crescendo ao longo da direcdo [111]. Podemos observar que
os nanofios t€ém um didmetro constante ao longo de todo o seu eixo axial. No detalhe
dessa figura, em (b), uma imagem de TEM mostra que os nanofios estudados nesse

trabalho ndo apresentam nenhuma evidéncia de afunilamento sob a particula catalisadora

de Au.
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Figura 5. 2: (a) Imagem de SEM de nanofios fixos ao substrato com diregio de crescimento [111]. Em (b)

a imagem de TEM mostra os nanofios com a particula catalisadora de Au.

A Tabela 5. 1 exibe os valores médios do didmetro e do comprimento dos

nanofios assim como o raio critico de cada uma das amostras analisadas. Constatamos

que o diametro médio dos nanofios quase dobra ao aumentar a temperatura de

crescimento de 500°C para 560°C na série de amostras crescidas em alta pressdo parcial

de Ass (série AP), enquanto o comprimento médio apresenta ligeiro aumento. Nas

amostras crescidas em baixa pressdo (série BP) observa-se um ligeiro aumento tanto no

didmetro quanto no comprimento médio. Nas duas séries de amostras o raio critico

aumenta com a temperatura de crescimento.

Tabela 5. 1: Valores dos didmetros <D> e comprimentos <L> médios dos nanofios assim
critico (R,) determinados a partir das andlises das imagens de SEM.

como O raio

Amostra Crescimento Nanofio
Serie Rotor | dom | Taumc) | <P> <L> Re
(Torr) (Torr) (nm) (nm) (nm)
BH0415 | 5.8x10° | 3.1x107 510 46113 2000+120 | 171%19
BH0703 | 1.7x10® | 1.7x107 530 53112 2200570 | 20723
BH0802 | 1.2x107° | 2.8x107 500 4212 11612220 | 27521
AP BH0828 | 1.2x10° | 2.8x107 515 4011 1190£240 | 28518
BH0829 | 1.2x10°° | 2.8x107 560 77417 12224137 | 327+29
. BH0819 | 1.0x10° | 2.8x107 485 3918 227118 6917
BH0822 | 1.0x10° | 2.8x107 530 4312 23112 8613

As curvas da correlagdo entre o comprimento e o didmetro dos nanofios também

foram tragadas com o objetivo de inferir sobre o mecanismo de crescimento dominante
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(Figura 5. 3). Note que, enquanto os dados experimentais referente a dependéncia do
comprimento com o raio do nanofio sdo compativeis com a curva descrita pela eq. 4.19
nas amostras da série AP, essa mesma curva ndo se ajusta bem aos dados experimentais
da série BP. Para conseguir uma equacdo que possa ser ajustada nesses resultados
experimentais combinamos as equacoes 4.14, 4.20 — 4.22 obtendo a eq. 5.1 que é mais

geral pelo fato de contemplar as contribui¢des VLS-cldssico e VLS-DI (APENDICE I):

L(R)=H

%

%) o]

R )
1435 ﬁ{f} (q)+1)\/7/exp{ /}

L VLS —cldssico

R
~[a-eve] {—} ;
m Reosh() |

eq. 5.1

— 2947, — WGY%S 1
com R Rk, T a= (kyT)? etro tempO de crescimento.

A eq. 5.1 ajusta bem os dados L(R) das amostras crescidas da série AP e BP como
se vé na Figura 5. 3. Inserindo a espessura do material depositado (H=Vt — Tabela 2. 1)
como um dos pardmetros, o raio critico obtido € proporcional a temperatura em ambas as
séries. No caso das amostras da série AP, a contribui¢do dos termos VLS-cldssico sao
pequenos. O conjunto dos dados L(R) dessas amostras também sdo bem ajustados com a
curva dada pela eq. 4.19 usando os respectivos valores de H obtendo resultados finais dos
raios criticos com pequena diferenca em relagdo aos valores obtidos usando-se a eq. 5.1.
Nas amostras da série BP a contribuicdo VLS-cldssico na eq. 5.1 € mais significativa e,
por esse motivo, a eq. 4.17 resulta em valores de raio critico ndo razodveis. Por isso, a eq.
5.1 foi usada para obter os valores dos raios criticos para essas amostras. Os parametros
usados nos ajustes das curvas L(R) usando a eq. 5.1 estdo listados no APENDICE II. Nas

duas séries de amostras o raio critico (R.) cresce com a temperatura de crescimento



indicando uma forte contribuicdo do mecanismo de difusdo superficial de addtomos no

crescimento dos nanofios.
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Figura 5. 3: As curvas L(R) das amostras da série de crescimento AP podem ser vistas em (a), (b) e (c). As
figuras (d) e (e) referem-se as curvas L(R) das amostras da série BP. Todos os ajustes tedricos foram feitos
utilizando a eq. 5.1.

5.4 COMPOSICAO QUIMICA DOS NANOFIOS: ANALISE DE EDS

Para determinar a composicdo quimica dos nanofios foram realizadas medidas de
EDS em nanofios individuais. A Figura 5. 4 apresenta uma andlise dos elementos

quimicos presentes em um nanofio. Essa andlise foi feita posicionando os nanofios
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perpendicularmente ao feixe de elétrons do SEM, como mostrado na Figura 5. 4(a).
Espectros de EDS foram adquiridos de nanofios isolados tomando o cuidado especial
para minimizar a influéncia do substrato de GaAs. A energia do feixe de elétrons foi
ajustada em 12keV, alta o bastante para excitar as linhas L. dos elementos de interesse e
baixa o suficiente para conter o volume de interacao (ver Figura 3. 1(b) do Capitulo 3)
apenas no nanofio. Foi confirmado experimentalmente que essa configuracdo minimiza a
influéncia do substrato de GaAs e maximiza a relag@o sinal-ruido no espectro de EDS dos
nanofios. O espectro EDS de um unico nanofio € mostrado na Figura 5. 4(b). Podem ser
observados fortes picos correspondentes aos dtomos de In e As, assim como um pequeno
pico de Au, no espectro. Além desses elementos, também foi identificado picos de
emissdo correspondentes ao Ga, como se pode ver nesse espectro de EDS indicando a
presenca desse elemento no nanofio. Para aprofundar nesse resultado inesperado e
determinar a distribui¢do de Ga no nanofio, uma varredura linear da concentragdo relativa
de In, Ga, As e Au no nanofio foi realizada a partir de espectros de EDS adquiridos a
cada 10nm ao longo do nanofio como mostrada na Figura 5. 4(c). A varredura linear
apresenta uma distribuicdo aproximadamente homogénea de In, Ga e As ao longo do
nanofio. O sinal de Au é observado apenas no final do nanofio. Por causa das vibracdes
da extremidade do nanofio induzidas pelo feixe de elétrons, a distribuicdo de Au é
alargada. A distribuicdo homogénea de In, Ga e As no nanofio indica a formagdo de uma

liga terndria de In,_ Ga As durante o crescimento. O mesmo experimento foi realizado

em varios outros nanofios e a concentragdo atomica de Ga neles variava entre 3 e 10%

correspondendo a uma fracao molar de GaAs entre 6 e 20%, respectivamente.
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Figura 5. 4: (a) Imagem de SEM dos nanofios posicionados para a realizagdo da andlise quimica por EDS.
(b) Espectro de EDS de um nanofio mostrando a presenca de Ga, In, As e Au nele. (c) Varredura linear de
EDS que mostra que o In, As e Ga estdo distribuidos de forma homogénea ao longo do nanofio.

Apesar da maior parte dos fios apresentarem uma composicao quimica semelhante
a mostrada na Figura 5. 4 é conveniente frisar que ha algumas poucas excecoes.
Espectros de EDS coletados no TEM em varios pontos ao longo dos nanofios revelaram
tais variagdes. No nanofio mostrado no detalhe da Figura 5. 5(a) nenhum pico referente
ao Ga foi observado indicando que ele é composto apenas de In e As. Por outro lado, em
alguns nanofios, a intensidade do pico de Ga Ko varia quando comparamos a base com o
restante do nanofio apontando que a concentracdo quimica desse elemento segue a

mesma variagdo (Figura 5. 5(b)) e sugerindo uma distribuicdo ndo homogénea de Ga ao

longo do nanofio.
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Figura 5. S: Intensidade integrada dos picos Ga Ko, In Ko, As Ko e Au La dos espectros de EDS
coletados ao longo dos nanofios mostram diferengas na sua composi¢do quimica. Enquanto no nanofio
mostrado em (a) sua composicdo é apenas de In e As, no nanofio em (b) a intensidade do pico de Ga Ka
sofre acentuada redu¢@o comparando a base com o restante do nanofio sugerindo que a concentragdo de Ga
varia ao longo dele.

Os resultados de EDS, apesar de muito reveladores e de alta resolug¢do espacial,
nio sdo estatisticamente significativos porque nessa técnica € possivel medir apenas
alguns nanofios sendo que as amostras sdo compostas de milhdes deles com uma larga
distribuicdo de tamanhos e composi¢do quimica. Adicionalmente, os modelos fisicos
utilizados para a quantificacdo da concentracdo quimica dos elementos a partir de
espectros de EDS sao desenvolvidos para amostras de grande volume e com superficies
planas. A precisao desses modelos depende da compara¢do com padrdes quimicos bem
conhecidos. Essas condicdes ndo sdo preenchidas adequadamente no caso dos espectros
de EDS obtidos de nanofios, diminuindo conseqiientemente a precisdo na andlise

quantitativa da concentracao de In, Ga e As nos nanofios.

5.5 COMPOSICAO QUIMICA E MORFOLOGIA DOS NANOFIOS:

ESTUDOS DE XRD

A composi¢do quimica de ligas terndrias puras e estequiométricas de materiais
semicondutores pode ser determinada de forma precisa a partir do parametro de rede da
liga. Nesse caso particular, a incorporacdo de Ga na liga aumenta isotropicamente o

parametro de rede que pode ser medido com grande precisdo através do XRD. A relagdo
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entre o parametro de rede e fragdo molar de GaAs em uma liga terndria relaxada de

In,_, Ga As € dada pela equag@o:

aln(l—x)GaxAS = (1 - x) ’ aInAS +x- aGaAs; €q. 5.2

onde (1-x) € a fracdo molar do bindrio InAs e x € a fracdo molar de GaAs.

Porém, o parametro de rede dos cristais também pode variar em funcao de tensoes
externas aplicadas ao cristal. Isso é comum em camadas semicondutoras crescidas sobre
substratos com grande descasamento do pardmetro de rede, como no sistema

In, ,Ga As/GaAs. Em decorréncia da anisotropia das constantes eldsticas nos

semicondutores o parametro de rede pode mudar de forma ndo isotrépica quando
tencionados. Essa situacdo é reforcada quando as tensdes também sdo anisotrépicas,
como exemplificado na Figura 5. 6. Ela mostra a variagdo do parametro de rede no plano

Ga

_epi
XGans )

As com fracdo

epi
GaAs

do substrato e perpendicularmente a ele de um filme fino de In( )

. epi . ~
molar de GaAs igual a X;,4, € crescido coerentemente em um substrato com parametro

de rede de uma liga relaxada de In_ , Ga ,, As com fracdo molar de GaAs igual a

(=XGaas) GaAs

sub - . -
XGaas - Nesse caso as componentes da tensdo ao longo das direcdes x e y no plano do

substrato sdo iguais, mas a tensdo ao longo da direcdo z perpendicular ao plano do
substrato (fora do plano do substrato) € nula. No caso de um cristal ternario, e tencionado,
a concentracdo quimica e a tensao sdo determinadas separadamente medindo o pardmetro
de rede ao longo de direcOes cristalinas diferentes nio paralelas e aplicando a relagdo

tensdo-deformacao (Tsao, 92).
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Figura 5. 6: Parimetros de rede paralelo (no plano do substrato) e perpendicular (fora do plano do

Ga ,, As com fragdo molar de GaAs igual a X(,, e crescido

Gaas

substrato) de um filme fino de In(1 _
“XGaas

coerentemente em um substrato com parametro de rede de uma liga relaxada de Irl(1 " )Ga .« AS com
X,

~XGans GaAs

fracdo molar de GaAs igual a xg;”ais (adaptada de Tsao, 1992, p. 106).

Medidas de difracdo de raios-X foram realizadas nas geometrias de incidéncia
rasante (GID) e coplanar para medir o parametro de rede ao longo de vérias direcdes

cristalinas dos nanofios (Figura 5. 7(a)). As Figura 5. 7(b) e (c) mostram as medidas por
GID das varreduras radiais (0-20) ao longo das reflexdes (220) e (242). A Figura 5.
7(d) mostra uma varredura radial (0-20), na geometria coplanar, da reflexao (333).
Nesses difratogramas o eixo transferéncia de momento ¢, = (4m/A)sin(26/2) foi
convertido em parametro de rede a(A) possibilitando uma comparacio direta entre as
medidas. As varreduras radiais em torno das reflexdes (220) e (242) medem a
distribuicao de pardmetro de rede no plano dos nanofios ao longo de duas dire¢des ndo
paralelas (Figura 3. 12 e Figura 5. 7(a)). O parametro de rede ao longo da direcdao de
crescimento pode ser obtido através da varredura radial em torno da reflexdo (333). Em
todos os difratogramas sao observados dois picos intensos nas posigoes 5.653A e 6.058A.
Esses picos correspondem ao parametro de rede do GaAs e InAs relaxados. Um ombro
pode ser visto claramente a esquerda do pico de InAs. Ele corresponde a uma estrutura

cujo parametro de rede estd entre o InAs e o GaAs. O parametro de rede local desse

ombro € idéntico tanto nas reflexdes nos planos cristalinos paralelos e perpendiculares ao
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eixo axial do nanofio, conforme representado pela linha vertical tracejada através dos
gréficos (b) a (d) da Figura 5. 7. Dessa forma podemos concluir que a estrutura cristalina
correspondente a esse ombro tem uma simetria cibica de rede cristalina com muito pouca

deformacao residual.

i(ZEO)GaAs
reaxado

Intensidade (u.a.)

Coplanar

Intensidade {u.a.)

Intensidade (u.a.)

rasante

'
Feixe de
incidéncia

coplanar

5.8 6.0 6.2
Pariametro de rede (A)

Figura 5. 7: (a) Diagrama esquematico das geometrias de medida Coplanar e GID. Em (b)—(d) se vé os
difratogramas radiais das reflexdes (220), (242), e (333) da amostra BH0415. Observe a formagdo de um

ombro a esquerda do pico situado na posi¢cao do InAs relaxado. O pardmetro de rede dessa estrutura é o
mesmo em todas as direcdes medidas.

O pico com parimetro de rede 5.653A corresponde a difragdo do substrato de
GaAs. Conseqiientemente, as outras duas estruturas observadas nos difratogramas
correspondem aos nanofios e ilhas formadas entre eles (Figura 5. 1 e Figura 5. 4(a)).
Apesar dos resultados de EDS permitir inferir que o ombro observado préximo ao pico de

InAs seja correspondente aos nanofios compostos de uma liga terndria de In,  Ga As

apenas o conjunto desses resultados nao € suficiente para correlacionar os picos presentes
nos difratogramas com as estruturas observadas nas imagens de SEM. Para fazer tal
associacao de forma univoca, analisamos as larguras das varreduras radiais e das larguras

angulares obtidas dos mapas do espaco reciproco. Para isso foram construidos mapas de

espago reciproco ao longo da dire¢io (220) além de serem medidas as varreduras

82



angulares na posicao correspondente a cada estrutura observada na varredura radial ao

longo da reflexdo (220). A Figura 5. 8(a) mostra o mapa de espaco reciproco da reflexio

(220) . Na Figura 5. 8(b) vemos trés cortes angulares tomados nas posi¢des do pico do

GaAs relaxado (em verde), do pico do InAs relaxado (em vermelho) e do ombro (em
azul). Na Figura 5. 9 vemos os mapas de espago reciproco das amostras da série AP

(Figura 5. 9 (a) = (c)), da série BP (Figura 5. 9 (d) = (e)) e da amostra BH0703 (Figura

e
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Figura 5. 8: (a) Mapa do espago reciproco da reflexdo (220) da amostra BH0415. Em (b) vemos as

varreduras angulares normalizadas medidas nas posi¢cdes indicadas pelas linhas verticais de cores
correspondentes na varredura radial mostrada em detalhe.

Na Figura 5. 8(b) podemos observar que as varreduras angulares apresentam

diferentes larguras. A largura ®, do pico gaussiano da varredura angular tem trés
contribuigdes: 1) ®,(q) =Ag,/q devido ao tamanho finito dos cristalitos D =27/Aq;,
onde Ag, € a largura da varredura no espaco reciproco devido ao tamanho finito dos

cristalitos e g € a transferéncia de momento; ii) mosaicidade M dos cristalitos; iii)

alargamento instrumental ®,. A largura do pico gaussiano da varredura angular serd a

soma quadrética de cada uma dessas contribui¢des expressa como (Renaud, 1999):

o =0 +M*+0; eq.5.3
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Figura 5. 9: Mapas do espago reciproco na reflexdo (220) das amostras das séries AP e BP, além do
correspondente a amostra BH0703.

Para avaliar o alargamento devido ao tamanho dos cristalitos e da mosaicidade

devemos analisar as varreduras radiais. A largura ®_ dos picos gaussianos na varredura

radial depende também de trés componentes: 1) alargamento devido a distribui¢do de
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parametro de rede local ® ii) alargamento devido ao tamanho de cristalito

str 2

W =Aq, / g, e iii) alargamento instrumental ®, na forma:
) 2 2.
0 =0,+0 +0;; eq.5.4

Como os parametros de rede do ombro e do pico de InAs ao longo de diferentes
direcOes cristalinas sdo aproximadamente iguais, vamos assumir que ndo existem
deformacgdes residuais nas estruturas observadas nos difratogramas de forma que o

alargamento devido a distribui¢do de pardmetro de rede local € desprezivel (0, =0). A

largura instrumental ®; € pequena comparada as outras, por isso vamos superestima-la
como sendo igual a largura do substrato. Nessas condi¢des, o tamanho do cristalito D

pode ser determinado a partir das medidas da largura angular dos picos presentes na

GaAs

r

varredura radial ®, e do pico do GaAs ®

2n
D:\/q ((DiZ_coGuAsZ); eq. 5.5

o sobre-indice i na eq. 5.5 refere-se ao pico analisado: ombro ou InAs relaxado.
Nos difratogramas ao longo da dire¢io (220) o tamanho do cristalito D refere-se

tamanho lateral das ilhas, ao didmetro dos nanofios e ao tamanho da regido paralela a
superficie do substrato que contribui para a difracdo. J4 a mosaicidade serd dada por em
funcdo das larguras gaussianas dos picos medidos nas varreduras angular e radial,

respectivamente:

M=0’-0’ €q.5.6

a r

Os valores dos parametros das eq. 5.5 e 5.6 foram determinados a partir das
larguras a meia altura dos picos gaussianos das varreduras radiais e angulares medidas em
cada uma das estruturas observadas nos difratogramas. Em todas as amostras analisadas

os valores obtidos para D na posi¢do do ombro sdo da mesma grandeza que os diametros
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dos nanofios, como listado na tabela 5.2. Além disso, sao inferiores aos valores medidos
na posicao do InAs relaxado. Os valores da mosaicidade do ombro estd ligeiramente
acima do valor obtido para o InAs relaxado, indicando uma distribuicdo ligeiramente
maior na inclinagdo dessa primeira estrutura comparada a segunda. Esses resultados
indicam que o ombro estd relacionado com a difracdo nos nanofios, enquanto o pico de

difracdo na posi¢do do InAs relaxado corresponde as ilhas.

Tabela 5. 2: Essa tabela lista os valores das larguras radiais (®,) e angulares (®,), o didmetro médio (D) e a
mosaicidade (M) obtidos das andlises dos difratogramas. Os valores do didmetro médio dos nanofios obtido
por SEM (Dsg,) também € listado para comparagao.

Série Amostra Pico o (% o, (9 D (nm) M(9) D ggp (nm)
InAs 0.150 0.575 1644 0.57+0.02 | -
BH0415 Nanofio 0.624 0.722 3914 0.6510.02 46113
GaAs 0.017 | - ]| e | e | e
InAs 0.221 0.785 11115 0.7810.03 |  -----
BH0703 Nanofio 0.652 1.014 374 0.96+0.05 53412
GaAs 0076 | - | e | e | e
InAs 0.403 0.595 6115 0.56£0.02 |  -----
BH0802 Nanofio 0.501 0.711 4945 0.66x0.04 416
GaAs 0.026
InAs 0.352 0.588 7019 0.56+£0.02 |  -----
AP BH0828 Nanofio 0.465 0.777 5314 0.7410.03 3715
GaAs 0.003
InAs 0.352 0.287 7048 0.2210.05 | -
BH0829 Nanofio 0.457 0.302 5315 0.21+0.07 7716
GaAs 0.093
InAs 0.317 0.814 775 0.8110.02 |  -----
BH0819 Nanofio 0.445 0.876 5545 0.85+0.03 4718
BP GaAs 0.095
InAs 0.321 0.525 83+10 0.51£0.03 |  -----
Bh0822 Nanofio 0.435 0.871 614 0.84+0.03 40+12
GaAs 0.096

O parametro de rede local do ombro observado nas varreduras radiais no plano
poderia ser, em principio, decorrente nao s6 da formagao da liga terndria como também
de uma deformagdo compressiva da estrutura cristalina dos nanofios ao longo do seu
plano causada pela diferenca no parametro de rede, de 7%, entre o InAs e o GaAs. De
fato, trabalhos tedricos e experimentais recentes evidenciam que abaixo de um diametro
critico € possivel obter crescimento de nanofios coerentemente tencionados em substratos
com descasamento de parametro de rede (Ertekin, 2005) (Chuang, 2007). Esses trabalhos

indicam que os nanofios de InAs crescidos no GaAs tém um didmetro critico aproximado
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de 40nm, proximo dos nossos nanofios. Entretanto, se os nanofios apresentassem uma
deformacdo compressiva nos parametros de rede perpendiculares ao seu eixo axial, ao
longo do plano do substrato, eles deveriam ter uma expansdao no parametro de rede

paralelo a este mesmo eixo, ou seja, fora do plano do substrato, devido ao efeito Poisson ,
como mostrado na Figura 5. 6. Dessa maneira, na reflexdo (333) deveria surgir um

ombro no lado direito do pico do InAs contrariamente as observagdes experimentais.
Portanto, o ombro observado ao lado do pico do InAs com parametro de rede menor e de
mesmo valor em todas as varreduras radiais € uma prova de que ndao ha deformacao
significativa da estrutura cristalina dos nanofios. Uma interpretacdo alternativa para a
existéncia do ombro em todas as varreduras radiais seria a de uma possivel incorporagao
de Au da gota catalisadora no interior do nanofio. Entretanto, medidas de GID ressonante
na vizinhanca da borda do Au-L3 (Figura 5. 10) ndo mostraram alteracdo significativa na
intensidade do ombro que poderiam indicar a incorporacdo de Au nos nanofio dentro do
limite de sensibilidade (~3%). A variacdao de intensidade no pico do GaAs é mais
significativa em comparagdo ao InAs conforme previsto nos calculos do fator de estrutura
(Figura 3. 9). Portanto, a diferenca de parametro de rede do ombro nido estd relacionada
com a presenca de Au nos nanofios. Dessa forma podemos concluir que a explicacdo

plausivel para a existéncia do ombro observado nos difratogramas é a formacdo de

nanofios homogéneos a partir de uma liga terndria de In,_ Ga As numa estrutura cibica

do tipo esfarelita, descartando assim a formacdo de nanofios em uma estrutura do tipo

wurtizita.
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Figura 5. 10: Difracdo de raios-X em torno da borda de absor¢do do Au da amostra BH0415. A auséncia
de significativa variagdo de intensidade no ombro é um indicativo da ndo incorporagdo de quantidade
significativa de Au nos nanofios.

Por outro lado, quando a medida de difracdo de raios-X ressonante € feita com a
energia do feixe incidente ajustada para valores em torno da borda de absor¢do do arsénio

(11650eV — abaixo da borda do As — e 11859eV — na borda do As) ao longo da direcao
(002) nota-se um contraste de intensidade nas trés diferentes estruturas existentes na

amostra (Figura 5. 11(a)). Para extrair os valores dos contrastes de intensidade com maior
confiabilidade, fun¢des Pseudo-Voigts foram ajustadas sobre os dados experimentais

(Figura 5. 11(b) e (c)) e a razdo entre elas, depois de decrescidas dos respectivos valores

de intensidade de fundo (/o) (’“S”EV”%mw_,o), gera o contraste de intensidade que pode

ser observado na Figura 5. 11(d). Comparando a curva do contraste em func¢do do
parametro de rede (Figura 5. 11(d)) com a curva do contraste em fun¢do da concentragcdao
de GaAs na liga mostrada na Figura 3. 10 do Capitulo 3, foi possivel determinar a
composi¢do quimica de cada uma das estruturas presentes na amostra. Note que curva de
contraste da Figura 5. 11(d) apresenta trés regides planas com transi¢des entre elas, o que
significa que todas as células unitdrias com parametro de rede nessas regides apresentam

a mesma composicdo quimica. O contraste de 5.03 encontrado na posicdo de parametro
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de rede do GaAs relaxado corresponde a uma estrutura de arseneto de galio puro. Na
posicdo do InAs o contraste de 1.64 reflete uma estrutura composta de InAs puro. Na

posi¢@o do ombro o contraste de 1.86 correspondente a uma liga terndria de In,_ Ga As

com 24% de GaAs (x=0.24). Portanto, tais resultados reforcam as andlises anteriores que

indicam que os nanofios sdo compostos de uma liga terndria de In,_ Ga As com

estrutura cristalina cubica.
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Figura 5. 11: Difracdo de raios-X em torno da borda de absor¢do do As da amostra BHO703. Em (a)
observamos o contraste de intensidade em todos os picos de difracdo. Em (b) e (c) fun¢des do tipo pseudo-
voigts foram ajustadas aos dados experimentais permitindo determinar o contraste mostrado em (d).

Como confirmacao adicional da simetria cibica da rede cristalina dos nanofios,
realizamos varreduras radiais na vizinhanca das reflexdes (220), (242), (333) e (002)

na amostra BH0O828, conforme apresentamos na Figura 5. 12. De forma semelhante a
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amostra BHO0415, podemos ver claramente um ombro a esquerda do pico de InAs

relaxado tanto nas varreduras radiais (220) e (242), paralelas ao plano do substrato,

quanto nas reflexdes (333) e (002), fora do plano do substrato. Essa ultima reflexdo é

uma reflexdo assimétrica, uma combinac¢do dos parametros de rede radial e axial dos
nanofios. Essa reflexdo é muito sensivel a pequenas variagcdes desses parametros de rede.
As observacgodes na amostra BHO828 mostram que o ombro apresenta 0 mesmo paradmetro
de rede em todas as reflexdes, confirmando e complementando os resultados anteriores.

A partir dos resultados acima discutidos podemos concluir que em média os
nanofios crescidos sdo homogeneamente formados por uma liga terndria e relaxada de

In,_,,Ga As e que a analise das varreduras radiais (Figura 5. 7(b) e Figura 5. 12) ao

longo do plano do substrato e fora dele permite a determinacdo da fracdo molar de GaAs
nos nanofios a partir da eq. 5.2. Esse método € mais preciso que o de EDS e
estatisticamente mais significativo, devido a fato do feixe de raios-X sondar uma

quantidade acima de um milhao de nanofios na amostra.
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Figura 5. 12: Varredura radial nas reflexdes (a) (220), (b) (242), (¢) (002) e (d) (333) da amostra

BHO0828 crescida a 515°C, Py, = 1.2x10° Torr e Py, = 2.8x10” Torr . O ombro esquerda do pico de InAs,
referente aos nanofios, aparece na mesma posi¢do em todas as varreduras.

5.5-1 DEPENDENCIA DA FRACAO MOLAR DE GaAs NOS

NANOFIOS COM AS CONDICOES DE CRESCIMENTO

Nesse ponto vamos utilizar a difracdo de raios-X para avaliar a dependéncia da
fracdo molar de GaAs nos nanofios com as condicdes de crescimento das amostras das
séries AP e BP, apresentadas na Tabela 2. 1 do Capitulo 2.

Os difratogramas (220) das amostras dessas séries sio mostrados na Figura 5. 13.
Podemos notar um deslocamento sistemdtico do parametro de rede dos nanofios (ombro
ao lado esquerdo do pico de InAs) na dire¢cdo de menor pardmetro de rede na medida em
que a temperatura de crescimento aumenta e a pressdao equivalente de Ass € reduzida. A

reducdo no pardmetro de rede dos nanofios indica um enriquecimento de Ga na liga de
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In, ,,Ga As em altas temperaturas e baixas pressoes equivalentes de Ass. Esses

resultados ficam mais bem vistos na Figura 5. 13(e). Nota-se claramente o aumento da

fracdo molar de GaAs na liga ternéria de In,_,Ga As com o aumento na temperatura de

(1-x)
crescimento e redugdo da pressdo parcial de Ass. A Tabela 5. 3 ao final deste capitulo

resume os resultados obtidos das andlises obtidas através da técnica de difracdo de raios-
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Figura 5. 13: Varreduras radiais na reflexdo (220) das amostras crescidas em diferentes temperaturas Tg e

pressdo equivalente de As, da série AP e BP. Observe que o ombro se desloca na direcdo do pico de GaAs
quando a temperatura de crescimento aumenta e a pressao equivalente de arsénio é reduzida.

Nesse capitulo discutimos a morfologia das amostras, especificamente, a
morfologia dos nanofios. A composicao quimica foi determinada através da técnica de

EDS e confirmada através da difracdo de raios-X. A estrutura cristalina dos nanofios foi
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confirmada como sendo de simetria cubica (esfarelita) com a formacdo de uma liga

terndria de In_ Ga As. A presenca de Ga nos nanofios foi um resultado surpreendente

porque durante todo o crescimento, apenas precursores de In e As foram utilizados. Até
aqui nada foi dito sobre a origem e a maneira como o gilio se incorpora no nanofio.
Sendo o substrato de GaAs a unica fonte desse elemento presente durante o crescimento
dos nanofios conhecemos, entdo, a sua origem. Quanto a forma de incorporacdo
precisamos recorrer novamente aos modelos de crescimento de nanofios. As razdes
fisicas e os mecanismos pelos quais os elementos que compdem os nanofios sao

incorporados serdo descritos no capitulo seguinte.

Tabela 5. 3: Os valores da fragcdo molar de GaAs determinada através da difrac@o de raios-X estdo listados
nessa tabela para cada uma das amostras.

Fracdo
Série | Amostra Pico . (9 @, (& |D(nm)| M(®) |Dgsgy(nm)| D(nm) ng:::e
X Gaas (%)
InAs 0.150 0.575 164+4 | 0.57:0.02 [ - 1644
BH0415 Nanofio 0.624 0.722 3944 0.65£0.02 46£13 3944 14
GaAs 0.017 T e N
InAs 0.221 0.785 111:5 | 0.78£0.03 [ - 11115
BH0703 Nanofio 0.652 1.014 3714 0.9610.05 53£12 3714 21
GaAs 0.076 T e N e
InAs 0.403 0.595 615 0.56£0.02 | - 615
BH0802 Nanofio 0.501 0.711 4915 0.66£0.04 4116 4915 3
GaAs 0.026
InAs 0.352 0.588 7049 0.560.02 | - 7049
AP BH0828 Nanofio 0.465 0.777 5314 0.74:0.03 3745 5314 6
GaAs 0.003
InAs 0.352 0.287 708 0.22£0.05 | - 708
BH0829 Nanofio 0.457 0.302 5315 0.21:0.07 7716 535 1
GaAs 0.093
InAs 0.317 0.814 775 0.81£0.02 | - 7745
BH0819 Nanofio 0.445 0.876 5515 0.85:0.03 4718 5515 11
BP GaAs 0.095
InAs 0.321 0.525 8310 | 051003 | - 83£10
Bh0822 Nanofio 0.435 0.871 614 0.8410.03 40£12 614 20
GaAs 0.096




Capitulo 6

MODELO DE CRESCIMENTO IDI

6.1 INTRODUCAOQO

Os modelos VLS-cldssico e VLS-DI, brevemente descritos no capitulo 4, ndo
prevéem a incorporacdo de Ga nos nanofios, nem a sua dependéncia tanto com a
temperatura quanto com a pressido equivalente de Ass porque, segundo esses modelos,
apenas a incidéncia direta dos precursores na fase vapor na superficie da gota catalisadora
e os adatomos na superficie formados a partir desses precursores sao quem contribuem
para o crescimento dos nanofios. Para explicar a formagdo da liga terndria nos nanofios
vamos apresentar uma generalizacdo do modelo VLS-DI de forma a considerar a criacdo e
difusdo de aditomos de Ga provenientes do substrato. Essa nova contribui¢io ao
crescimento dos nanofios seréd discutida em detalhes mostrando ser de grande relevancia e
crescente importancia quando a temperatura de crescimento aumenta e a pressao de Asy €

reduzida.

6.2 PROPOSTA DO MODELO DE CRESCIMENTO POR

INTERDIFUSAO (IDI)

Como mostrado no capitulo anterior, a formagao da liga terndria de In,_ Ga As

(1-x)
nos nanofios, onde x é a fracdo molar de GaAs nessa liga, € conseqiiéncia da existéncia

de uma populacdo de adidtomos de Ga na superficie do substrato j4 que ndao havia
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nenhuma outra fonte externa desse elemento durante o crescimento. Nenhum dos
modelos de crescimento de nanofios auto-sustentados descritos na literatura leva em
consideragdo a contribuicdo do material proveniente do substrato no crescimento dos
nanofios. Essa contribuicdo serd discutida nesse capitulo mostrando ser de grande
relevancia e crescente importancia quando a temperatura de crescimento aumenta e a
pressao de Ass durante o crescimento € reduzida.

Nas condi¢des termodinamicas de crescimento utilizadas neste trabalho a
incorporacdo de material nos nanofios se dd através da gota catalisadora. Porém, o
mecanismo VLS-classico (Wagner, 1964) (Givargizov, 1975) considera que o
crescimento ocorre devido a incidéncia direta sobre a gota catalisadora dos precursores na
fase vapor, os feixes moleculares no caso de MBE, conforme descrito no Capitulo 4.
Consequentemente, esse mecanismo de crescimento ndo € capaz de explicar a
incorporacdo de Ga nos nanofios nem a sua dependéncia tanto com a temperatura quanto
com a pressdao equivalente de Ass;. O mecanismo VLS-cldssico € generalizado ao
considerar que uma parte dos precursores que incidem na gota catalisadora origina-se da
difusdo de adatomos desses precursores ao longo da superficie do substrato e nas paredes
laterais do nanofio alcangando seu topo. Ao atingirem a gota de catalisador situada no
topo do nanofio esses dtomos sdo incorporados no nanofio via mecanismo VLS-cldssico
contribuindo para o crescimento. Esse modelo de crescimento é chamado de difusdo
induzida (VLS-DI) (Dubrovskii, 2006, p. 1075) e também foi descrito no Capitulo 4. O
crescimento por difusdo induzida € especialmente significativo para nanofios com raios
inferiores a 100nm (Dubrovskii, 2006, p. 021603). Entretanto, nenhum desses modelos €
capaz de explicar a presenca de Ga nos nanofios, responsavel pela formacdo de uma liga

terndria de In_ Ga As na sua composi¢do, nem a dependéncia da fragdo molar de GaAs

nessa liga com as varidveis de crescimento.

O modelo VLS-DI pode ser generalizado para considerar a contribuicdo de
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material proveniente da rede cristalina do substrato no crescimento dos nanofios. Essa
contribuicdo é dada pela populacdo de adiatomos de Ga termicamente criados sobre a
superficie do substrato que podem difundir até o catalisador localizado na ponta dos
nanofios. Esse modelo de interdifusdo induzida (/DI) sera apresentado na continuacao.

Os principais processos envolvidos no crescimento por IDI sio mostrados na
Figura 6. 1 e envolvem:

i) adsorcdo na superficie da gota com intensidade igual a j=V/Qg onde V é
a taxa de deposi¢do do material semicondutor e Q¢ € o volume atdomico na

fase solida;

ii) desorcdo na superficie da gota com probabilidade igual a 1/7,(7, € o tempo

de vida médio dos 4&tomos no catalisador);

ii1) crescimento de um filme fino numa taxa igual a V;

1v) difusdo pelas paredes laterais em dire¢do ao topo do nanofio de um fluxo de

adatomos j,.(L).

A partir das contribuicdes para o crescimento mostradas na Figura 6. 1 podemos
escrever uma equacao de balanco de massa de forma similar a eq. 4.4 apresentada na
secdo 4.2. Essa equacdo leva em conta tanto o mecanismo VLS-cldssico quanto a
contribuicdo dos addtomos que difundem na superficie no substrato em direc@o a base do
nanofio e das suas através das paredes laterais atingindo seu topo, onde siao incorporados
na gota do catalisador e contribuem para o crescimento. Note que, na eq. 6.1,
generalizamos os fluxos de difusdo para considerar os addtomos de Ga fornecidos pelas
monocamadas da superficie do substrato de GaAs sem nos preocupar ainda com os

fendmenos fisicos envolvidos no seu processo de criagdo:
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Figura 6. 1: Representacdo esquemadtica da formacdo de um nanofio de raio R. O comprimento L ¢
formado em um tempo ¢. H=Vt é a espessura efetiva do material depositado, Hs=Vst € a espessura média da
camada crescida no substrato, j;#0) € o fluxo tanto dos addtomos de In quanto dos addtomos de Ga do
substrato na dire¢@o da base do nanofio € j L) € o fluxo dos addtomos de In e Ga na dire¢do do topo.

TCRZ dL V_VS 2Ceqr2 2 I G
- = — TER +nL+uL; 61
Q, di K Q, 1 » Jag D+ Jag (L) .
onde
o0 .0 1 i i
i (D)= Jigg (O ——— ="+ Danh ( 47, ) | eq.6.2
com( 1,

com ¢' =4t Din, /LN, n, N, ju(0)=21Rn, Ml /4ts. O sobre-indice i usado nas
equagdes anteriores refere-se aos adatomos de Ga e de In.

A maior parte dos precursores adsorvidos na gota que contribuem para o
crescimento dos nanofios de raios menores que o raio critico (R<R! ~100nm - eq.
4.16), € proveniente do fluxo de addtomos que difundem na superficie do substrato e nas

paredes laterais do nanofio alcancando seu topo onde estd a gota catalisadora

(Dubrovskii, 2005). Portanto, nesses nanofios o regime de difusdo induzida é o
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mecanismo de crescimento dominante permitindo desprezar a contribui¢do da incidéncia
dos fluxos moleculares na fase vapor diretamente na gota (VLS-cldssico). Essa
aproximacao € valida no nosso caso porque o raio médio dos nanofios aqui estudados esta
abaixo do raio critico (Tabela 5. 1) sugerindo que o crescimento da maior parte desses
nanofios ocorre segundo o mecanismo VLS-DI. Dessa maneira, a taxa de crescimento V

dos nanofios é dada por:

TR dL _ TR’ (dL)I" TR (dLjG“

o= ol = =g 4%, eq. 6.3
Q, &t \di), o Car), ~ T 4

diff diff

AL _ )| — e @+ hytanh| L, ||+ 0 0)) — (€ 4 1y tanh| L/, |
dr A7 j Ny

cosh| L ,,J COShK% ”
4 g
eq. 6.4

onde L é o comprimento médio do nanofio, k? e kf“ sdo, respectivamente, 0S

comprimentos de difusdo do In e do Ga nas paredes laterais {110} do nanofio.
Nas condicdes experimentais de crescimento dos nossos nanofios os
comprimentos de difusdo dos adatomos de In e de Ga ao longo das paredes laterais dos

nanofios sdo da mesma ordem de grandeza e maiores que o comprimento médio dos

nanofios (k’f” ~7\.?“ >L). Essa hipétese estd fundamentada no fato de que ndo

observamos nenhuma evidéncia de afunilamento dos nanofios préximo ao topo (Figura 6.
2(a) e (b)). Em um crescimento no qual o comprimento de difusdo de adidtomos nas
paredes laterais do nanofio € menor que seu comprimento total L, somente aqueles
addtomos que se encontrarem a uma distdncia em relacdo ao topo inferior ao
comprimento de difusdo sdo capazes de atingir esse topo e serem incorporados na gota
contribuindo, assim, para o crescimento vertical dos nanofios. Por outro lado, aqueles

adatomos distantes do topo do nanofio, maior que seu comprimento de difusdo, serdo
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desorvidos ou incorporados nas paredes laterais do nanofio, nesse caso, contribuindo para
um crescimento radial (Figura 6. 2(c)). Esse mecanismo € responsdvel pelo afunilamento
no topo do nanofio e, ndo sendo observados em nossos nanofios, confirmam a hipétese
previamente assumida de que os comprimentos de difusdo dos addtomos ao longo das
paredes laterais dos nanofios sdo maiores que o comprimento médio dos nanofios. Isso é
valido tanto para o In quanto para o Ga porque os conjuntos dos resultados experimentais
descritos no capitulo anterior mostram que os nanofios sdo formados de uma liga terndria

de In, ,Ga As ao longo de todo o nanofio. Portanto, as concentragdes de In e Ga sio

uniformes ao longo de todo o nanofio e, para tal, o comprimento de difusdo desses dois

precursores devem ser maiores que o comprimento dos nanofios (7»';’,7»?“ > L). De fato,

ha uma série de resultados na literatura que mostram que o comprimento de difusdo dos

adatomos nas paredes laterais dos nanofios tem grandes valores, confirmando nossa

hipétese (Seifert, 2004) (Kim, 2006) (Bauer, 2008) (Dayeh, 2009) .

Figura 6. 2: Nas imagens (a) e (b) podemos observar que os nanofios ndo apresentam afunilamento
proximo ao topo. Em (c) vemos nanofios de InAs crescidos sobre GaAs (111)B por J. Bauer mostrando o
afunilamento préximo ao topo quando o crescimento € limitado pelo comprimento de difusdo dos
adatomos. O tamanho da parte afunilada equivale ao comprimento de difusdo dos addtomos nas paredes
laterais dos nanofios como indicado em (d) (adaptada de Bauer, 2008).

Considerando entdo que 7»’”,7»?” > L, o termo em fanh na eq. 6.4 serd desprezivel

e o termo cosh serd aproximadamente 1. Dessa forma, a taxa de crescimento do nanofio

fica dependente apenas do fluxo de difusdo de addtomos que chegam na sua base. A eq.
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6.4 pode agora ser reduzida a:

R’ dL ., Ga e,
QS E = -]dr_'_ff (O) + ]d,ff (0)9 €q. 6.5

O fato do comprimento de difusdo dos addtomos nas paredes laterais dos nanofios
serem maiores que seu comprimento L ndo garante por si s6 o crescimento dos nanofios.
Afinal, de acordo com a eq. 6.5, o crescimento depende dos adidtomos que chegam na
base do nanofio (j40)). SO depois, entdo, eles difundirdo pelas paredes laterais e serdo
incorporados na gota catalisadora. Mas para que isso seja possivel € necessario que o
comprimento de difusdo dos addtomos na superficie do substrato seja grande o suficiente
para que eles alcancem o nanofio. Além disso, também € preciso que haja uma grande
disponibilidade desses precursores na superficie do substrato para que os nanofios
possam crescer. Resultados experimentais encontrados na literatura mostram que o
comprimento de difusdo de adidtomos de Ga na superficie do GaAs(111)B em uma
reconstru¢do 2x2 varia entre 2 e Sum (Figura 6. 3) na faixa de temperatura e pressao
parcial de Ass empregadas no crescimento de nossas amostras (Nomura, 1994)
(Nishinaga, 1996) (Takebe, 1997). Essa reconstrucao ocorre nas mesmas condi¢des de
crescimento utilizadas na produ¢do dos nanofios deste estudo e tais valores sdo maiores
que o comprimento médio dos nossos nanofios que estd entre 1 e 2um. Quanto ao
adatomos de In a literatura reporta valores que variam entre 2 e 6um (Nishinaga, 1996)
(Lobo, 1998) (Kim, 2006). Entretanto, a difusdo na superficie do substrato é bem mais
complexa que nas paredes dos nanofios devido a nucleacdo de ilhas de InAs nas regides
entre os nanofios. Nesse caso, o comprimento de difusdo dos adatomos serd limitado pela
nucleacdo de ilhas e nao pela desorcao térmica.

Com base em toda essa discussao anterior a respeito dos comprimentos de difusao

no substrato e nas paredes laterais dos nanofios e baseados nos resultados experimentais,
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podemos concluir que tanto o crescimento quanto a interdifusdo ndo sdo limitados pela

difusdo na superficie do substrato e nas paredes laterais dos nanofios.

Temperatura do substrato (°C)
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Figura 6. 3: Comprimento de difusdo do Ga na superficie do GaAs(111)B em funcdo da temperatura. O
comprimento de difusdo varia entre 2 e S5um na superficie do GaAs(111)B em uma reconstrugio 2x2 dentro
das condi¢des de crescimento utilizadas na produg@o dos nanofios (adaptada de Nomura, 1994).

Portanto, como a taxa de crescimento do nanofio é dependente apenas do fluxo de
difusdo de adatomos na superficie do substrato em dire¢do a sua base a eq. 6.5 assume a

seguinte forma:

k> dL e Iy P Ga .G
o= _ n a _ n n a a, . 6 6
= Jaig O+ Juy (0) =~ 21Rn, Mg+ 27Rn, N eq
Q, dt 4, ! 4t !

As constantes [J' e [J* sdo os comprimentos de salto durante a difusio dos

addtomos de In e Ga. Como eles difundem na mesma superficie eles serdo iguais. Quanto

In Ga

aos intervalos entre dois saltos consecutivos ' e fJ° vamos considerd-los

aproximadamente iguais. Considerando tais aproximacdes e reagrupando as outras
constantes usando as eq. 4.5 e 4.6, a equacgdo para a taxa de crescimento dos nanofios sera

igual a:

A 11 0
E = ﬁin(nelqs + n:‘;{,s); €q. 6.7
N
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In Ga
VLS + I’LS

In Ga
eq,S + neq,S

onde M= —1.

Note que a taxa de crescimento dos nanofios dentro desse modelo é proporcional
ao inverso do raio dos mesmos e depende fortemente de parametros como temperatura de
crescimento e fluxo de precursores que controlam tanto os valores das concentragdes de
equilibrio de adiatomos de In e Ga quanto o comprimento de difusdo dos dois tipos de
addtomos. Em condi¢des normais de crescimento por MBE o valor da supersaturacdo 1 é
aproximadamente 1 (Dubrovskii, 2005). No caso das amostras estudadas neste trabalho, a
concentracdo de adiatomos de Ga na superficie do substrato € muito inferior tanto a
concentracdo de addtomos de In quanto a sua concentracdo de equilibrio na superficie.
Ela € aproximadamente igual a densidade superficial de addtomos de Ga disponiveis na
primeira monocamada na superficie reconstruida 2x2 do substrato de GaAs, ou seja,
3x10" dtomos/cm®.

A partir da eq. 6.7 podemos calcular a fracio molar de GaAs nos nanofios com o
objetivo de encontrar as dependéncias com a temperatura de crescimento € a pressdao
equivalente de As4. Tal varidvel serd dada pela razdo entre a taxa de crescimento

decorrente da contribuicdo do fluxo de addtomos de Ga e a taxa de crescimento total.

Assim:
LRz(dl/ ) Ga
Qs dl' Ga neq,S
XGars = = Ga o eq. 6.8
& (dL n, ¢+n,
Q dt eq,S eq,S
A eq. 6.8 pode ser reescrita na seguinte forma:
In
1 Moy s
—-1= % eq. 6.9
a
XGans Meg.s
onde n, ¢ e n.'; sdo as concentragdes de equilibrio dos addtomos de In e Ga na

superficie do substrato. As equacgdes. 6.7 e 6.8 mostram que a fracio molar de GaAs
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independe do comprimento e do didmetro dos nanofios e ndo € limitada pelos
comprimentos de difusdo dos adatomos de Ga e In. Essas dedugdes partiram do principio
de que as dreas de coleta de adatomos de todos os nanofios eram iguais e suficientemente
grandes para considerar a fonte de Ga como infinita. Uma distribui¢do de didmetro das
areas de coleta, como ocorre na realidade, invariavelmente levaria a uma variacdo da
fracdo molar entre os nanofios e, eventualmente, a uma distribui¢ao decrescente de Ga ao
longo dos nanofios que apresentam areas de coleta muito pequenas, como observado no
nanofio da Figura 5. 1 do Capitulo 5.

Essas previsdes tedricas sdo confirmadas experimentalmente pela distribuicao
homogénea de Ga ao longo dos nanofios observada nas medidas de EDS e XRD.
Adicionalmente, como discutido anteriormente, em um crescimento limitado pelo
comprimento de difusdo dos adidtomos de In e Ga na parede lateral dos nanofios ele
apresentariam um afunilamento da regido logo abaixo da particula catalisadora, fato ndo
observado em nossos nanofios. Tais concordancias entre o modelo tedrico e as
observagdes experimentais confirmam, ao menos parcialmente, a validade do modelo.

Um segundo teste de validade do modelo baseia-se na quantidade de Ga na drea
de coleta dos nanofios na superficie do substrato. Tal quantidade de Ga deve superar
aquela encontrada experimentalmente nos nanofios. Para avaliar esses valores
consideremos que: i) a densidade superficial de Ga na primeira monocamada na
superficie reconstruida 2x2 do substrato de GaAs(111)B é de aproximadamente 3x10"
étomos/cm2, i1) o raio da area de coleta de um nanofio é metade da distincia média entre
os nanofios na amostra, iii) a quantidade média de dtomos de Ga nos nanofios pode ser
encontrada considerando que uma célula unitaria de GaAs tem 4 dtomos de Ga e que o
nimero médio de células unitarias de GaAs nos nanofios € igual ao volume médio dos
nanofios multiplicado pela fracdo molar de GaAs no nanofio e dividido pelo volume de

uma celula unitaria de GaAs (~180.4 A3). O volume médio dos nanofios foi calculado
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como V = n<D>2 <L>/ 4, onde <D> e <L> sdo o didmetro médio e comprimento médio

dos nanofios, respectivamente. Dessa forma, estimamos que em todas as amostras os
nanofios consumiram 30%, ou menos, da quantidade de Ga disponivel na superficie do
substrato.

Uma andlise mais detalhada da eq. 6.9 mostra que as dependéncias com a
temperatura de crescimento e pressdo equivalente de Ass devem estar inclusas apenas no
termo da concentracdo de equilibrio de adidtomos de Ga, jd que a concentracdo de
equilibrio de adatomos de In vai depender basicamente do fluxo de 4tomos de In
proveniente da célula de efusdo e da taxa de crescimento das ilhas de InAs. Tanto o fluxo
de In como a taxa de crescimento das ilhas de InAs sdo relativamente independentes da
pressdo equivalente de As, e da temperatura de crescimento dentro dos valores utilizados
para essas varidveis no crescimento das amostras. Dessa forma, e desprezando grandes
variagdes na desorc¢do de In e Ga na faixa de temperatura de nossas amostras (Mozume,
1992), a concentracdo de equilibrio de adidtomos de In é aproximadamente constante.
Entretanto, a concentracdo de equilibrio de adidtomos de Ga depende fortemente da

temperatura do substrato e da pressio equivalente de As4 pela relacdo (Tersoff, 1097):

EGM
n _Eg
no o =—2—.e KT eq. 6. 10
°q,
P,

s

Portanto, a dependéncia da fragcdo molar de GaAs com a temperatura € com a

pressdo de arsénio pode ser expressa como:

In EGa
1 n, ‘
—1=_c5 .e KT
1= P, e eq. 6. 11
xGan no

onde k é a constante de Boltzmann, E™ €é a energia de ativagdo para a criagdo dos

adatomos de Ga e n, € uma constante de proporcionalidade.

A partir da discussdao anterior, o modelo de crescimento pode ser
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comparado diretamente com os resultados experimentais. A Figura 6. 4 mostra um ajuste
de Arrhenius da razdo entre a fracdo molar de InAs e GaAs com a temperatura de
crescimento para os dois conjuntos de amostras crescidos sob diferentes pressdes de
arsénio. A energia de ativacdo encontrada nos dois conjuntos de amostras € similar e de
aproximadamente leV.

Esses resultados mostram que o mesmo processo € responsavel pela interdifusao
de Ga nos nanofios dentro do intervalo de temperatura de crescimento utilizadas neste
trabalho. Este processo cresce exponencialmente com o inverso da temperatura de
crescimento, mas também depende da pressdo equivalente de Ass. Como a energia de
ativacdo dos dois conjuntos de amostras € similar, a dependéncia com a pressdo de
arsénio ndo estad presente no termo exponencial, mas na forma de um pré-fator. Essas sdao
as caracteristicas do mecanismo responsdvel pela criacdo de aditomos de Ga na
superficie do substrato como explicado acima de acordo com a eq. 6.11, mas elas também
sdo similares aquelas relacionadas com o processo de difusdo superficial de adatomos de
Ga e In. A andlise da Figura 6. 4 aponta a criacdo de addtomos de Ga como o processo

dominante na interdifusao desses adatomos nos nanofios.

55

=1,2x10°"Torr E_=(1.0+0.2)eV

1e P,
® P, =10x10"Torr

1)

3 — T T
13.7 140 143

_1_(eV)
T

T T
146 149 152 155

Figura 6. 4: Razdo entre as fracdes molares de InAs e de GaAs para os dois conjuntos de amostras
crescidos em diferentes temperaturas e pressdes equivalentes de As,. A linha sobre os pontos em preto
corresponde a reta de ajuste cuja inclinagdo resulta na energia de ativagdo E° . A linha tracejada é paralela

a linha sélida superior.
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Para melhor entender essa questdo devemos notar que a energia de ativacao da
difusdo de adatomos de Ga na superficie do GaAs(111)B esté relatada na literatura em
torno de 0.4 eV, para a faixa de temperatura das amostras estudadas aqui (Takebe, 1997).
Esse valor € significativamente inferior aquele encontrado em nossos experimentos
confirmando, mais uma vez, que a interdifusdo de Ga nos nanofios ndo € limitada pelo
comprimento de difusdo dos adatomos de Ga. A energia necessdria para criar um
adatomo de Ga na superficie do GaAs(111)B nao estd bem definida nem medida
experimentalmente. Entretanto, € possivel usar a definicdo termodinamica

E =B, —B;, —B,, daenergia necessdria para criar um addtomo de Ga no GaAs(100)

relatada por J. Tersoff (Tersoff, 1997) para estimar também a energia de criagdo de
adatomos no GaAs(111)B. Nessa expressao Bgus = 6.8 eV (Kaxiras, 1987) € a energia
de coesdao do GaAs para os dois dtomos, Bg, € a energia de ligacdo de um dtomo de Ga na
superficie do GaAs(111)B, e B4y = 2.7 eV (Kaxiras, 1987) e a energia de coesdo por
atomo de uma molécula de Ass. O valor de B¢, ndo € conhecido experimentalmente, mas
pode ser calculado ab initio dentro do formalismo DFT. Kaxira et al. (Kaxiras, 1986)
(Kaxiras, 1987) relataram valores entre 2.99eV e 3.31eV para a energia necessaria para
remover um atomo de Ga de uma superficie de GaAs(111)B com uma reconstrugdo 2x2,
resultando em valores de E, que podem variar entre 0.8 e 1.1eV. Uma simulacao de DFT
ab initio" mostrada na Figura 6. 5, e realizada por F.R. Negreiros para determinar a
energia necessdria para remover um atomo de Ga de uma superficie de GaAs(111)B
numa reconstru¢ao 2x2, encontrou o valor de Bg, = 2.8eV resultando em E, = 1.3eV. Os
valores estimados teoricamente da energia necessdria para a criacdo de adatomos de Ga

na superficie 2x2 GaAs(111)B estdo muito préximos do valor experimental encontrado

" Os calculos DFT ab initio foram realizados pelo colega Fabio Negreiros Ribeiro ao qual agradego,
reconheco e retribuo os esfor¢os dedicados.
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para a energia de ativagdo da interdifusdo de Ga nos nanofios.

(a) ® As (b)
® Ga

Energia (eV)

o
w

0 1 z 3 4 5 3 7 8
Distancia da superficie (A)

Figura 6. 5: (a) Simulacdo de DFT ab initio realizada mostra um addtomo de Ga sendo criado na superficie
do GaAs (111)B numa reconstrug¢do 2x2. Em (b) o grafico mostra a dependéncia da energia necessaria para
criar um adatomo de Ga em fung¢fo da sua distancia em relacio a superficie.

A anélise da dependéncia da interdifusdo de Ga com a pressdo de arsénio pode
trazer mais luz ao problema. Como se pode ver na Figura 6. 6(a), o comprimento de

difusdo dos adatomos de Ga € inversamente proporcional a pressdao equivalente de Asu,

Ao PA_SI, nas superficies do GaAs(100) e (110) [Nishinaga96] [Shiramine02] e tem forte
dependéncia Ao P, na superficie (111)B [Nishinaga96]. Nossos resultados

experimentais mostram que a fracdo molar de GaAs na liga tem dependéncia com a
pressdo parcial de Asy. Re-normalizando as razdes entre as fragdes molares de InAs e
GaAs nas amostras das séries AP e BP vemos que todos os esses valores apresentam uma
dependéncia linear com o inverso da temperatura de crescimento. Essa dependéncia €

prevista pela eq. 6.11 que tem um pré-fator relacionado com a pressao parcial de arsénio
na forma /P, . Portanto, a fracdo molar de GaAs nos nanofios depende inversamente da

raiz quadrada da pressdo equivalente de Asy,
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Figura 6. 6: (a) Comprimento de difusdo dos addtomos de Ga em funcdo da pressdo parcial de As,. Dados
experimentais simbolizados por losdngulos e tridngulos mostram, respectivamente, os comprimentos de
difusdo nas superficies (111)B e (001). (adaptada de Nichinaga, 1996). (b) Grafico da razdo entre a fracdo
molar de InAs e GaAs nos nanofios normalizada pela raiz quadrada da pressdo parcial de As, em fun¢do do
inverso da temperatura. A linha vermelha representa o melhor ajuste da eq. 6.11 com energia de ativagdo

ES =1.0eV.

Baseados nesses argumentos, nds concluimos que o modelo de crescimento acima
desenvolvido explica a formagdo da liga ternaria de In,  Ga As nos nanofios e

mostramos que a densidade de adidtomos de Ga na superficie do substrato é o fator

limitante na interdifusdo em nossos nanofios.
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CONCLUSAO

Apesar dos grandes avancos na sintese controlada dos nanofios auto-sustentados,
a influéncia de muitas das varidveis envolvidas no seu processo de crescimento ainda esta
pouco esclarecida. O objetivo desse trabalho foi de contribuir para aumentar o
entendimento dos processos € dos mecanismos envolvidos no crescimento dos nanofios
de auto-sustentados de arseneto de galio e indio e sua dependéncia com as condi¢Oes de

crescimento. Para tal, nanofios semicondutores de arseneto de gilio e indio foram
crescidos sobre substratos de GaAs terminados na superficie polar (111), ou (111)B,

utilizando a técnica de MBE e tendo como precursores In e As. Como catalisador para o
crescimento dos nanofios foram depositadas sobre o substrato nanoparticulas coloidais de
Au com diametro médio de Snm dispersas em 4gua. As amostras foram crescidas em
temperaturas variando a temperatura de crescimento e a pressao equivalente de As,.

As andlises das amostras revelaram que os nanofios cresceram alinhados

verticalmente em relacio ao substrato na direcio [111], tém a forma de barras

hexagonais circundadas por seis facetas laterais {110} e didmetro uniforme ao longo de

todo o nanofio. Na morfologia das amostras também foi observada a presenca de ilhas, ou
graos, ao longo de toda a superficie do substrato com os nanofios formando-se nas
regides expostas do substrato entre elas. Tanto o didmetro quanto o comprimento médio

dos nanofios, além do raio critico, aumentam com a elevagdo da temperatura de
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crescimento.

Analises da composi¢ido quimica dos nanofios revelaram que In, Ga e As sdo os
seus elementos constituintes. A presenca de Ga no nanofio foi surpreendente devido a
inexisténcia de fontes externas desse elemento durante o crescimento dos nanofios. Além
disso, foi constatado que esses elementos estdo distribuidos homogeneamente nos

nanofios, indicando a formagao de uma liga terndria de In,_ Ga As na sua composigao.

Entretanto, como essas andlises foram feitas através da técnica de Espectroscopia de
Raio-X Dispersiva em Energia capaz de medir apenas alguns poucos nanofios em um
universo de milhares deles que se formam em uma tnica amostra, utilizamos a técnica de
Difracdo de Raios-X (XRD) para uma avaliacio mais geral e estatisticamente mais
significativa desses resultados. A técnica de XRD revelou que a estrutura cristalina dos
nanofios € do tipo esfarelita (zinc blende) com parametro de rede entre os valores do InAs

e do GaAs confirmando a formagdo de uma liga terndria de In,  Ga As que tem

parametro de rede entre esses valores e dependéncia com as fragdes molares dos bindrios
InAs e GaAs. Esses resultados foram confirmados pela analise quimica obtida a partir dos
resultados da difracdo andmala de raios-X que apresenta variacio da intensidade do feixe
difratado em fun¢do das fracdes molares dos bindrios InAs e GaAs na liga terndria de

In, ,Ga As.

(I-x)

Utilizando a difracdo de raios-X foi possivel medir a dependéncia da fracao
molar de GaAs nos nanofios com as condicdes de crescimento. Tal dependéncia foi
determinada para dois conjuntos de amostras crescidas sob diferentes pressdes parciais de
Asy (1x10'6T0rr e 1.2X10'5T0rr) e diferentes temperaturas de crescimento em cada uma
das amostras dentro desses conjuntos. Essas andlises mostraram que a fracdo molar de

GaAs na liga de In,_ Ga As aumenta com a temperatura ¢ com a redugdo da presséo

parcial As,.
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A formagdo de uma liga terndria de In, Ga As nos nanofios ndo € prevista

(1-x)
pelos atuais modelos de crescimento de nanofios encontrados na literatura como o VLS-
cldssico e o VLS-DI e, para explicé-la, foi proposta uma generalizagao do modelo VLS-DI
de forma a considerar a criagcdo e difusdo de adatomos de Ga provenientes do substrato e
sua incorporagdo nos nanofios. Denominamos esse modelo generalizado de modelo
vapor-liquido-sélido por interdifusao (VLS-IDI). Esse modelo mostrou que a fracdo molar
de GaAs depende das concentragdes de equilibrio dos addtomos de In e Ga na superficie
do substrato além de ser independente do comprimento e do didmetro dos nanofios.
Adicionalmente, encontramos que a interdifusio de Ga nao ¢ limitada pelos
comprimentos de difusdo dos addtomos de Ga e In na superficie do substrato ou nas
paredes laterais dos nanofios. A validade de tal modelo foi comprovada a partir da
comparacdo direta com dados experimentais mostrando que a densidade de adatomos de
Ga termicamente criados na superficie do substrato € o fator limitante para a interdifusao
nas nossas amostras.

Os resultados experimentais e tedricos apresentados revelaram que o mecanismo
de crescimento de nanofios pela técnica de MBE ¢ muito mais complexo do que
acreditivamos e que as condicdes de crescimento influenciam de maneira significativa
nio so na taxa de crescimento dos nanofios, mas também sua estrutura cristalina e sua
composi¢do quimica alterando, consequentemente, suas propriedades Oticas e eletronicas.
Nossos resultados ndo sdo exclusivos da técnica de MBE, mas podem ser aplicados a
outras técnicas de crescimento epitaxial que ocorram, ao menos, em condicdes de alta

temperatura de crescimento e grande difusdo superficial de addtomos.
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APENDICE 1

Em muitos casos o crescimento de cristais ocorre pela nucleac¢do intermediada por
um crescimento camada por camada (Chernov, 1984). Dessa maneira, a taxa de
crescimento V; € uma funcdo da taxa de nucleagao /, da taxa de crescimento lateral v dos
ndcleos (ilhas) formados e do raio da superficie de crescimento R (Harmand, 2005).
Quando R € muito grande muitos nicleos surgem em uma camada. Tais nicleos crescem
até coalescerem e formar um filme continuo. Essa situagdo acontece quando o parametro
de dimensionalidade

o=nlR’/v; eq. L 1
€ muito grande (o>>1). Tal modo de crescimento é dito polinuclear e nele a taxa de
crescimento vertical é independente de R. Entretanto, quando a face € suficientemente
pequena, apenas um nucleo cobre toda a superficie antes que o proximo seja criado e o
crescimento ocorre em um regime de mononucleacdo. Nesse modo o valor do paradmetro
o é pequeno (0<<l) e a taxa de crescimento vertical é independente da taxa de
crescimento lateral v. A transicdo do modo mononuclear para o modo polinuclear pode

ser descrita pela formula de Kashchiev (Kashchiev, 2000) (Obretenov, 1989):

_ mR® Lo
L_1+3%(x%7 €q. 1.

onde H € a altura da monocamada.
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A taxa de nucleacdo e a taxa de crescimento da ilha dependem da supersaturacdo

€ da solugdo liquida definida como { = %, —1, sendo C' a concentragdo de precursores

na solugio liquida e C! , @ concentragdo de equilibrio. Usando a expressdo de Zeldovich

para a teoria de nucleacdo de cristais crescidos a partir de uma liga liquida temos
(Kashchiev, 2000) (Dubrovskii 2004) (Reichelt, 1988):

1 1
1Q)= +1)y/Ap exp(—a/ Ap); eq. 1.3

o

v=—C; eq. 1.4
lg

onde G € a drea por dtomo na superficie do cristal; 7, =7,/ C, Q, € o tempo caracteristico

do crescimento lateral da ilha; €2; € volume atdomico no liquido; # é o tempo caracteristico
da difusdao no liquido. O pardmetro a na eq. 1.3 € determinado através da energia da
interface liquido-sélido por unidade de comprimento Y5 e da temperatura 7 de acordo

com (Reichelt, 1988):

2
a=To s ; eq.L.5
k, T

A diferenga entre os potenciais quimicos dos dtomos depositados na fase liquida e

na fase sélida (Ap) é uma funcéo da supersatura¢do {. Para uma liga diluida:
Au=1In(C+1); eq. L6
Entretanto, essa formula nao € mais valida em um regime de alta concentracao da
fase liquida, quando a liga ndo € mais ideal. A maneira simples de calcular Al € usar a
aproximacao de campo médio em uma rede de gids onde as interacOes atrativas com

potencial V(r) podem ser descritas pela constante de interagdo ¢=—zrV(r) [32].

Levando também em conta o efeito Gibbs-Thomson para a dependéncia de Al com o raio

na forma — R/R, onde R, =2(QY,, —Q,Y,,)/k,T onde Qg é volume atdmico no sélido,
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Ysv, € a energia da interface sélido-vapor por unidade de comprimento e Y.y energia da

interface liquido-vapor por unidade de comprimento, a eq. [.6 pode ser generalizada para:

X R
Au=In| — |[—-@x——=; L7
penf ot .

Considerando todas as contribuicdes para o crescimento do nanofio a equacao de

balanco de massa para a cinética de crescimento serd (Dubrovskii 2006 p. 021603):

I

2 rC
27R d—Ranzl—anzﬂ(§+1)—nR2L+ Jaigr (L3 eq. 1.8
Q, dt Q, T, Qg 7

A taxa de crescimento vertical do nanofio serd igual a taxa de crescimento V;(C,R)
do cristal em uma superficie de raio R descontada a taxa de crescimento do filme sobre o
substrato Vg = dHs/dt, onde Hy € a espessura do filme crescido. Portanto:

onde e=(V-V,)/V e V é a taxa de deposi¢do. V.({,R) é calculado através da eq. 1.2
com as fun¢des o(ZR) definida em 1.1, I({) em 1.3 e v({) em L1.4. O fluxo de difusio de
adatomos no nanofio jg(L) é uma funcdo do raio R, da supersaturacdo na gota { e da
razdo entre o comprimento do nanofio e o comprimento de difusdo dos adatomos nas suas
paredes laterais. Conforme mostrado na se¢do 4.2 ele € dado por:

Jag (L) =B ﬁ?s%f)—(c+l)tanh(%f) ; eq.1. 10

com B=(Dn, 2nR)/\, e a=(An, )/ (4;D;n, ). Aqui, Ng € a supersaturagdo

de adatomos na superficie do substrato, D, € o coeficiente de difusio na parede lateral do

nanofio; Ty € o tempo de vida do addtomo na parede lateral do nanofio, n, , e n,, ¢ sdo,

;
respectivamente, as concentragdes de equilibrio na parede lateral do nanofio e na

superficie do substrato, Asé o comprimento de difusdo dos addtomos na parede lateral do
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nanofio, [ e f¢ s@o, respectivamente, o comprimento de salto do addtomo durante

difusdo ao longo da superficie do substrato e o tempo caracteristico entre dois saltos
consecutivos.
Substituindo as equagdes 1.2, 1.3, 1.4 e 1.10 na eq. 1.8, e agrupando os termos

constantes, ela pode ser apresentada da seguinte forma:

1 dR R B R, V| R 2 e
EE—@H) 1+W (C+1){1+Rtanh(ﬁ,,)} [RJ G(OF (oG, R)); eq.

L 11

com a fungdo F(o(C,R)) na forma:

1
F ,R)) = 1 —3 L
(oG, R)) BT eq. L. 12
e as fungoes G(C,) e a({,R) definidas como:
G(C) = (C+1)Auexp(—a/ AW); eq.1. 13

(X(C,R)Z\/E(%j Gé@;e q.L. 14

As constantes Ry, R> e R3 sao:

R = lstneq,sns .

| ; eq. L. 15
2t,Q,
Atn
) :L“f’{; eq. L. 16
T,nQ,C,
2r,Q,C, ot
R ="l ¢, eq. L 17
x/ET,H
A constante P € a supersaturacdo na fase gasosa dada por:
V1 Vv
O=—"——1=—-1 eq. 1. 18
2rIQlCeq VO

sendo que
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2rQ.C
v, =" eq. 1. 19

Ql

V.=—"Lv,
20,

eq. L. 20

sd0 parametros cinéticos.
Comparando as equacdes 1.11 e 1.8 é possivel relacionar V. ({,R) com G((,) e

o(E,R) através da equagio:

V(R = ( 2 j G(O)F (oS, R)); eq.1.21
Consequentemente:
R 1 dR
V,(GR)=(®+D)| 1+——— D1 h s el
(§,R)=(P+1) +Rcosh(%f) —(¢+ )[ +=2tanh (%, )} q.1.22

resultando na seguinte expressdo para a taxa de crescimento vertical do nanofio quando

substituimos 1.22 em 1.9:

@=v0 (@+D)| 14— (§+1)(1+ 2 tanh ( )j dR1_1—gyv:
dt ( k)

Rcosh| L
eq. L. 23
Para analisar os diferentes cenarios do crescimento dos nanofios vamos

lz/t

considerar, inicialmente, a relagdo para o coeficiente de difusdo na forma D, =I;

onde /, e t, sdo, respectivamente, o comprimento de salto na difus@o ao longo da parede

do nanofio e o tempo caracteristico entre dois saltos consecutivos durante a difusdo.
Vamos assumir também que nas condicdes tipicas de crescimento dos nanofios por MBE
® >> { permitindo considerar ® e { como duas varidveis constantes (Dubrovskii, 2006,

p. 1075). Além disso, vamos considerar que as concentracdes de equilibrio de addtomos

nas paredes laterais do nanofio e na superficie do substrato sdo da mesma ordem
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N, ~MN,s. Também vamos assumir que [, ~/[; e t, ~t;. Sendo assim, o valor da

eq.f

constante ¢ serd da ordem de 4lf /kf ~107 (Dubrovskii, 2005) fazendo com que o

segundo termo em tanh da eq. 1.10 seja muito pequeno comparado ao termo em cosh
permitindo negligencid-lo. Dessa maneira, usando a eq. [.18 podemos reescrever a eq.

.23 da seguinte maneira:

R,
; eq. 124

dL
Z=[V(P-0)-(1-¢)V wio TV ————~
dr [ 0 C ]VLS—classtw RCOSh(%f)

diff

O primeiro termo considera o processo de absor¢do e desor¢cao na superficie da
gota, o segundo termo estd relacionado ao crescimento do filme fino sobre o substrato e o
terceiro representa o fluxo de difusdio de addtomos através das paredes laterais do
nanofio. Observe que em grandes raios a taxa de crescimento torna-se constante e
independente do raio do nanofio tal como ocorre no modelo VLS-cldssico.

Em um cenério onde a contribui¢io da difusdao de addtomos pelas paredes laterais

do nanofio é pequena a taxa de crescimento se reduz a:

eq. L. 25

dL
Z = [VO (q) - C) - (1 - 8)‘/]VLS—clcissico ;
e a solucdo da eq. .25 é obtida determinando a dependéncia da supersaturagéo da gota

com o seu raio R, o mesmo raio do nanofio. Comparando essa equacido com a eq. 1.9

vemos que a relacdo {(R) pode ser determinada resolvendo a seguinte equacéo:

-C= (Rﬂj G F (U, R)); eq. L. 26

3
usando as relagdes .12, [.13 e 1.14.

Em fun¢éo da dificuldade de obter uma equagio analitica para {(R) tal relagdo é
obtida apenas numericamente. Na busca de uma solucdo analitica que permita obter a
funcdo L(R) quando os mecanismos VLS-cldssico e VLS-DI competem entre si durante o

crescimento do nanofio vamos considerar que a taxa de crescimento dele estard limitada
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pela supersaturag@o na gota, cujo limite é a supersaturagéo na fase vapor ({ ~ ®). Assim,

considerando { como um termo constante e substituindo o termo (®-C) expresso por 1.26

na eq. [.24, além de considerar as expressoes 1.12, .13 e 1.14, podemos mostrar que:

(D +1)JAW(R) exp {—

a

AW(R)

|

dL
Z(R)=V
dt()

R

Jns

1+3% JE[

—[a-¢)V Y Reosh(z) |
[( €) t]filme+ |:RCOSh(%‘f):|diff’

] ;) (P +1)AWR) exp [—

a

AR(R)

|

VLS —cldssico

eq. L. 27

Dessa maneira o termo VLS-cldssico apresenta uma dependéncia com o raio do

nanofio. Quando R € muito grande o termo VLS-cldssico € constante enquanto o termo de

difusdo € muito pequeno.

A relac@o A(R) € expressa como (Dubrovskii, 2007, p. 504):

R
AWR) =D ——2;
W(R) R

eq. L. 28

onde R, =2Q.v,,/k,T, Vg, € a energia de superficie na interface entre a fase gasosa e a

fase solida e Qg € o volume atdmico na fase sélida.

Integrando a eq. [.27 no tempo e usando a eq. I.4 a relacdo entre 0 comprimento

do nanofio e seu raio sera:

) (@ + 1)/ exp[—(b 3 }
L(R)=H [ﬁj - .
R, R ’ 1 a §
VA I _ R _
1+3 \/E(MJ cI)(c1>+1)~/c1> Aexp{ @—R%}

R

—[(1 - S)Vt]_ﬁ'lme +H {W‘(%m

]diff

JVLS —cldssico
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eq. L. 29

Essa equacdo foi utilizada nos ajustes das curvas do comprimento em funcio do

raio do nanofio discutidas no Capitulo 5.
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APENDICE 11

Para ajustar as curvas do comprimento em fun¢ao do raio do nanofio mostradas na
Figura 5. 3 do Capitulo 5 reagrupamos os termos constantes na equa¢do 1.29 de forma a

escrever L(R) como:

A “P3_P%6Xp{_P3P5p4 } P7
L(R)=PI+H [?J ="k 7|t
: ps |
1+3%| P6-R*-\[P3—"4 -
|: %@exp|: P3_P%i|:| ]
eq. IL. 1
onde
Pl=—(1-¢)H , P2=¢+1H, P3=®, PA=R,, P5= EE’ e
R, n e
P7_LEHRC.

cosh(45)

A constante H na equacao acima refere-se a espessura do material depositado. Ela
pode ser determinada a partir da taxa de deposicao W da Tabela 2. 1 sendo que o tempo
de crescimento de todas as amostras foi de 20min.

Os valores desses parametros usados nos ajustes da curvas tedricas na Figura 5. 3
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Tabela II. 1: Pardmetros utilizados nos ajustes das curvas L(R) da Figura 5. 3.

Amostras

Parametros| BH0802 BHO0828 BH0829

P1 -55.0 -45.0 -40.0
P2 1.0E-03 7.5E-03 1.0E-02
P3 658.6 307.0 100.0
P4 1.000 1.071 1.000
P5 12 15 17
P6 1.01 0.98 1.07
P7(nm) 17050 16590 16677
W(ML/s) 0.17 0.16 0.14
H(nm) 62 58 51
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