Nestor Cifuentes Taborda

Crescimento e caracterizacdo de nanofios auto-sustentados de ligas terndrias
de InGaAs

Belo Horizonte

2012



Nestor Cifuentes Taborda

Crescimento e caracterizacdo de nanofios auto-sustentados de ligas terndrias de
InGaAs

Dissertacdo apresentada ao programa de pos-
graduagdo do Departamento de Fisica do
Instituto de Ciéncias Exatas da Universidade
Federal de Minas Gerais como requisito parcial
a obtencdo do grau de Mestre em fisica.

Orientador: Prof. Dr Juan Carlos Gonzalez
Pérez

Coorientador: Prof. Dr Marcus Vinicius Baeta
Moreira

Area de concentracao: Fisica

Belo Horizonte

2012



AGRADECIMENTOS

A orientacio do Prof. Dr. Juan Carlos Gonzalez Pérez e co-orientacdo do Prof. Dr. Marcus
Vinicius Baeta Moreira pela dedicacao e apoio ao desenvolvimento deste trabalho sem
0s quais sua realizacao seria impossivel.

A Shirley e todas as bibliotecarias pelo excelente trabalho a frente da Biblioteca Prof.
Manoel Lopes de Siqueira.

As secretérias da Pés-Graducdo Marluce e leda.
Ao Centro de Microscopia da UFMG.

Ao Depto. de Fisica-UFMG, FAPEMIG, CAPES e CNPq.



RESUMO

Nanofios de ligas ternarias de Arseneto de Galio e indio (In,Ga,_,As) sdo excelentes
candidatos para as aplicacdes tecnologicas em dispositivos eletrénicos e optoeletronicos, mas
existem poucos estudos experimentais sobre seu crescimento que permitam obter um controle
e conhecimento significativo das suas propriedades Oticas e elétricas. Este trabalho apresenta
os resultados experimentais e tedricos obtidos de estudos do crescimento de nanoestruturas
unidimensionais auto-sustentadas (nanofios) de ligas ternarias de In,Ga,_,As com fracbes
molares de Inds de x = 0,05;x =0,1;x =0,15;x=0,2.

Os nanofios foram crescidos pela técnica de Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE —
“Molecular Beam Epitaxy”) sobre substratos de GaAs (111)B e InAs (111)B utilizando
nano particulas coloidais de ouro (Au) como catalisadores. Quatro series de amostras de
nanofios das ligas ternarias de In,Ga,_,As com diferentes fragbes molares de InAs foram
crescidas e caracterizadas neste trabalho.

A morfologia, composi¢do quimica e estrutura cristalina dos nanofios foram caracterizadas
utilizando as técnicas de Microscopia Eletrénica de Varredura (SEM) e espectroscopia
Raman. Utilizando SEM foi possivel analisar a dependéncia da taxa de crescimento dos
nanofios com as variacdes do seu diametro, e com isso, compreender os mecanismos de
crescimento dos nanofios. As medidas de espectroscopia Raman permitiram analisar a
composicdo quimica de cada uma das amostras, assim como deformacdes na estrutura
cristalina dos nanofios. As comparacfes das composi¢Ges quimicas das diferentes amostras
dos nanofios crescidos em diferentes substratos e filmes finos crescidos nas mesmas
condigOes permitiram afundar no conhecimento dos mecanismos de crescimento.



ABSTRACT

Nanowires of ternary alloys Gallium Arsenide and Indium In,Ga,_,As, are excellent
candidates for technological applications in electronic and optoelectronic devices, but
there are few experimental studies on growth that achieve a significant knowledge and
control of their optical and electrical properties. This thesis presents the results
obtained from experimental and theoretical studies of the growth of self-sustained one-
dimensional nanostructures (nanowires) of the ternary alloys, In,Ga,_,As, with InAs
mole fractionsof x = 0,05;x =0,1;x =0,15;x =0,2.

The nanowires were grown by the technique of Molecular Beam Epitaxy (MBE) on the
GaAs substrate (111) B and InAs (111)B using colloidal gold (Au) nanoparticles as
catalysts. Four series of samples of nanowires of ternary alloysIn,Ga;_,As with
different molar fractions of InAs were grown and characterized in this work.

The morphology, chemical composition and crystal structure of the nanowires were
characterized using the techniques of scanning electron microscopy (SEM) and Raman
spectroscopy. Using SEM it was possible to analyze the dependence of the rate of growth
of the nanowires with the variations of its diameter, and thus, understanding the
mechanisms of growth of nanowires. The Raman spectroscopy measurements allow to
analyze the chemical composition of each of the samples as well as deformations in the
crystalline structure of the nanowires. Comparisons of the chemical compositions of
different samples of the nanowires grown on different substrates and thin films, grown
under the same conditions, allowed sinking into the knowledge of the mechanisms of
growth.
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Capitulo 1

PROPRIEDADES E APLICACOES DE NANOFIOS

A integragdo de semicondutores oticamente ativos das colunas III —V da tabela periddica
com materiais da coluna IV (Silicio e Germéanio) é fundamental para o desenvolvimento de
sistemas que misturam boas propriedades eletrdnicas e Opticas [1] em um Unico dispositivo.
As tecnologias convencionais de crescimento de camadas finas apresentam grandes
dificuldades para a producdo de heteroestruturas I11-V-1V devido a incompatibilidade entre os
parametros de rede na interface da heteroestrutura, o que acarreta uma diminuicdo da
qualidade 6tica e eletrdnica dos dispositivos. O crescimento de nanofios foi uma solugdo a
este problema, ja que essas nanoestruturas apresentam um mecanismo natural de relaxar as
deformacgdes mecanicas na interfase devido a sua alta relagdo area/volume, tornando possivel
o0 crescimento de nanofios semicondutores livres de deformag6es mecénicas e a fabricacdo de
dispositivos de alto desempenho.

Existem diferentes abordagens para sintetizar estas nanoestruturas que sdo comumente
reunidos em duas [7] categorias distintas: Top-Down e Bottom-Up. O Top-Down é um método
onde o material € fisica ou quimicamente removido de um material massivo até atingir as
dimensdes nanométricas. A fabricacdo de nanofios pelo paradigma Top-Down utiliza as
técnicas de nanolitografia para extrair o excesso do material de uma estrutura epitaxial plana.
Esse método tem a desvantagem de produzir nanoestruturas com uma dimensionalidade
(acima de 20nm) néo suficientemente baixa para que os efeitos de confinamento quéntico se
manifestem, além disso, as nanoestructuras podem sofrer de defeitos superficiais que
deterioram suas propriedades elétricas e éticas. O Bottom-up é um método que torna possivel
construir nanoestruturas e nano heteroestruturas pela montagem de &tomo por &tomo
(molécula por molécula) até as dimensdes desejadas (podendo ser menores do que 10 nm).
Este paradigma também permite mudar a composicdo quimica e concentracdo de portadores
de carga ao longo do eixo vertical do nanofio ou na sua direcdo radial, o que € dificil
conseguir no paradigma Top-Down.

Existem diversas definigcdes de nanoestruturas. Neste trabalno vamos considerar que um
nanofio semicondutor € uma nanoestrutura que possui sua dimensdo radial na faixa do
comprimento de onda dos elétrons e fétons que podem se propagar ao longo do material
(escala de dezenas a centenas de nanométros, tipicamente 20 — 200 nm) e a sua dimensdo
axial em uma escala maior (micrométrica). Nele espera-se a manifestacdo de uma variedade



de efeitos derivados do confinamento quantico como, por exemplo, singularidades na
densidade de estados, estados moleculares estendidos ao longo de grandes distancias, alta
eficiéncia da luminescéncia. Também podemos esperar modificacdes das propriedades oticas
com efeitos de polarizacdo, efeitos dielétricos e efeitos de confinamento Otico. Estas
propriedades fazem dos nanofios bons candidatos para construir novos dispositivos o6ticos e
eletronicos. A alta razdo superficie/volume também permite explorar o papel dos estados
superficiais nas propriedades de transporte dos portadores de carga e na sua excitagéo e
recombinacdo oOtica. Os nanofios sdo elementos de construcéo ideais na escala nanométrica
porque podem ser sintetizados em formas monocristalinas com alto grau de controle dos seus
principais parametros de rede como a composi¢do quimica, o didmetro, o comprimento e a
sua dopagem, abrindo a possibilidade de uma ampla faixa de dispositivos e estratégias de
integracao.

Os nanofios de ligas semicondutoras binarias e ternarias das colunas III —V da tabela
periddica (Inds, GaAs,InP,..) sdo amplamente usados porque possuem um gap de energia
direto que permite uma alta eficiéncia na recombinagdo radiativa de elétrons e buracos
excitados. Eles podem ser usados como conectores ou como dispositivos elementares em
futuras arquiteturas de nanosistemas funcionais, por exemplo, nanofios semicondutores foram
utilizados em dispositivos como diodos p —n, FETS, circuitos computacionais e portas
I6gicas, diodos emissores de luz, lasers e células solares. Adicionalmente, pode-se configurar
os nanofios em formas impossiveis na eletrdnica convencional, o que abre a porta para
dispositivos com novas funcdes e a sistemas com aplicagdes ndo esperadas.

Secao 1.1

Sintese de Nanofios

A fabricacdo de fios microscopicos pelo método Bottom-up foi demonstrada pelos
pesquisadores Wagner e Ellis no ano de 1964 [13] e 0 seu mecanismo de crescimento foi
chamado de Vapor-Liquido-Solido (VLS) porgue envolve um precursor na fase vapor, uma
liga liquida precursora (semente) e a formacdo de um cristal quase unidimensional na fase
solida. Esta técnica foi usada para a fabricacdo de nanofios reduzindo o tamanho da semente &
uma escala nanométrica. Para isso, usamos uma nanoparticula de Au (ouro) como catalisador
do crescimento, que reage quimicamente na fase liquida, com o material precursor [2]
inicialmente na fase vapor. O fluxo continuo do material precursor que atinge a superficie da
nanogota consegue supersatura-la de modo que o excesso do material precipita-se [5] na
forma de um nanofio sélido na interfase liquido-solido com o substrato. O material precursor
pode chegar até a superficie da nanogota diretamente da fase vapor ou por difusdo ao longo da



superficie do substrato e das paredes do nanofio. O processo de difusdo superficial pode se
entender termodinamicamente considerando que os adatomos (atomos adsorvidos que se
movimentam na superficie do substrato) difundem até a superficie da nanogota devido ao seu
menor potencial quimico em relacdo ao potencial quimico na superficie do substrato e do
nanofio.

A primeira andlise realizada sobre os resultados experimentais do crescimento dos nanofios
pela técnica de deposicdo quimica na fase vapor (CVD) mostrou um aumento da taxa de
crescimento com o aumento do raio dos nanofios e foi corretamente explicada pelo modelo
Chernov-Givargizov. O modelo deixou claro que o crescimento é ativado principalmente pela
absorcao do material precursor na superficie da nanogota de ouro. Uma vez que 0s avangos na
tecnologia e os equipamentos foram melhorando, foi possivel sintetizar os nanofios pela
técnica de MBE com resultados experimentais bastante diferentes daqueles obtidos
inicialmente. Estes novos resultados foram corretamente explicados pelo modelo proposto por
Dubrovskii. Verificou-se que a taxa de crescimento € o resultado da competicdo entre dois
efeitos importantes, o primeiro corresponde ao efeito da variagdo do potencial quimico na
nanogota com a curvatura da superficie, que é comumente conhecido como o efeito Gibbs-
Thomson (GT). O segundo efeito é a difusdo dos adatomos através do substrato e as paredes
do nanofio até a superficie da nanogota.

Nanofios ja foram crescidos pelo mecanismo VLS utilizando diferentes combinacdes dos
materiais 111 — V sobre varios substratos (Si, GaAs,...) usando diferentes técnicas epitaxiais
de crescimento como epitaxia na fase vapor (VPE) utilizando precursores metal-organicos
(MOVPE), epitaxia por feixes quimicos (CBE), epitaxia por feixes moleculares (MBE), etc.
Na decada anterior 0 avango no crescimento de nanofios foi exponencial, permitindo construir
nanodispositivos eficientes como diodos emissores de luz e dispositivos com alta mobilidade
eletronica, diodos laser e células fotovoltaicas.

Secao 1.2

Nanofios de Ligas binarias e ternarias

Nanofios de GaAs e InAs sdo nanoestructuras promissoras [3] para aplicacdes optoeletronicas
pelas suas boas propriedades oticas e elétricas pelo fato de ter um gap de energia direto e alta
mobilidade eletronica. Resultados experimentais permitiram estabelecer que a taxa de
crescimento radial dos nanofios de GaAs aumenta monotonicamente com a temperatura do
crescimento com uma energia de ativagdo E, = 0,99¢V, onde os nanofios foram crescidos
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pela técnica MOCV D, usando nano particulas de ouro para dirigir o crescimento. Esta energia
de ativacdo foi achada em anteriores crescimentos de camadas finas a baixas temperaturas
limitadas por processos cinéticos na interface do substrato, ou seja, por reacOes ativadas
termicamente, permitindo entdo concluir que o crescimento radial é principalmente limitado
por processos cinéticos na interface. Nanofios de GaAs e InAs foram crescidos sobre
substratos semi-isolantes de GaAs(111)B e InAs(111)B, respectivamente. Os nanofios
apresentam uma evidente forma conica a temperaturas de crescimento altas, como se pode
apreciar na figura 1.1.

375 400 425 450 475 500
Temperatura (°C)

Figura 1.1: Fotos de SEM de nanofios de GaAs crescidos a temperaturas diferentes
[3] na faixa 375 — 500°C. A escala da barra vertical é de 1 um.

Os resultados mostrados na figura 1.1 também permitem concluir que a baixas temperaturas
os nanofios crescem tortos, sem uma direcdo de crescimento especifica. Este fato foi
explicado assumindo que o crescimento € determinado principalmente por processos de
solubilidade na nanoparticula. O crescimento do nanofio é conduzido pela liga binaria em
estado liquido entre o material precursor e a semente, onde para 0 nosso caso a liga é
constituida principalmente pelos atomos de galio e de ouro; devido a desprezivel solubilidade
dos atomos de arsénio em ouro. A baixa temperatura (inferior ao ponto triplo da liga) a
nanogota nao atinge o estado liquido, e por tanto, o nanofio cresce disforme como pode ser
visto na figura 1.1. A temperatura de 375 °C, o crescimento axial do nanofio mostra um
comportamento complexo. Na faixa de temperaturas de 375 — 450°C o seu crescimento axial
aumenta com a temperatura, com uma energia de ativacdo de E, = 0,39eV/, 0 que poderia
atribuir uma funcdo catalitica a nanogota devido a diminuicdo da energia de ativacdo no
crescimento axial dos nanofios; poréem existem resultados experimentais que mostram o
contrario e atribuem a nanogota a funcdo de facilitar o transporte de material a interface de
crescimento. Acima de 450°C ocorre uma diminuicdo do crescimento axial que nos permite
concluir que existe uma competicdo entre o crescimento axial, o crescimento radial e o
substrato pelos adatomos de Ga adsorvidos na superficie do substrato. Estes resultados



revelam que o crescimento axial, em altas temperaturas de crescimento, é limitado pelo fluxo
de material de Ga (crescimento limitado por difusdo de massa).

Publicacdes recentes mostraram que a estrutura cristalina de nanofios de InAs pode ser
controlada através do didmetro e temperatura de crescimento. Foi mostrado que existe uma
transicdo da estrutura Blenda de Zinco para Wurtzita conforme o raio do nanofio diminui. A
figura 1.2 nos mostra nanofios de InAs crescidos com uma temperatura de 420°C com
diferentes valores de diametro, onde pode ser visto o estabelecimento de uma estrutura WZ
nos nanofios com menor raio.

Figura 1.2: Imagens de HRTEM de nanofios de InAs com diametros
diferentes (Mostrados no canto inferior direito da figura) crescidos a uma
temperatura de 420°C. A presenca da estrutura cristalina Waurtzita, regides
limitadas pelas zetas na figura, ao longo da direcdo axial do nanofio diminui
conforme o seu radio aumenta (a) 100 % (b) 97 % (c) 86 % (d) 15 % .

Nanofios de InAs tém alta mobilidade eletrdnica a temperatura ambiente o que faz deles
interessantes para aplicacfes em dispositivos eletrénicos de alta velocidade e alta freqiiéncia.
Eles também possuem o nivel de Fermi fixo na banda de conducdo o que permite construcdo
de contatos 6hmicos de baixa resisténcia. O crescimento de nanofios de InAs tem um
comportamento similar ao crescimento de nanofios de GaAs exceto pela forte influéncia da
densidade de nanofios na taxa de crescimento. Com uma alta temperatura de crescimento, 0
comprimento de difusdo dos adatomos de In € maior que o comprimento de difusdo dos
adatomos de Ga, portanto, um aumento na densidade dos nanofios no substrato ira trazer uma
competicdo maior pelo material adsorvido na superficie, diminuindo a taxa de crescimento
axial média dos nanofios nas regides com alta densidade superficial de nanofios. A baixas



temperaturas o comprimento de difusdo é pequeno e a taxa de crescimento axial terd uma
forte atenuacdo, tanto em regides de baixa quanto em regides de alta densidade.

Ligas ternarias de In,Ga,_,As sdo importantes para dispositivos eletrénicos de alta poténcia
e frequéncia devido a sua mobilidade eletrdnica superior com relacéo ao Silicio e 0 GaAs. As
propriedades eletronicas e oOticas dos materiais semicondutores dependem da energia do seu
gap e de sua natureza, ou seja, se é direto ou indireto onde o gap de energia corresponde a
uma faixa de energia proibida dos estados eletronicos do material semicondutor. Dentro de
estrutura eletronica o gap de energia corresponde a diferenca em energia entre o topo da
banda de valéncia e o fundo da banda de conducao, ou seja, é a energia necessaria para liberar
um elétron da sua orbita de valéncia ao redor do nudcleo e se transformar em um portador de
carga com liberdade de se movimentar através do material, assim o gap de energia € uma
grandeza que determina a condutividade do material puro. Substancias com um gap de
energia grande sdo consideradas isolantes, matériais com gap de energia pequeno
correspondem aos semicondutores e agueles materiais com um gap de energia muito pequeno
ou desprezivel sdo considerados condutores. O gap de energia das ligas binarias esta na faixa
de 0,33eV (InAs) a 1,42eV (GaAs) e o gap [4] de energia, E,, da liga de In,Ga,_,As pode
ser controlado em uma ampla faixa de energias mudando a fracdo molar (x) de InAs na liga.

Apesar da importancia dos nanofios de In,Ga,_,As existe pouca literatura acerca do
crescimento e desenvolvimento de nanodispositivos baseados nestas nanoestruturas. Varios
resultados experimentais permitem concluir que os aomos de In e Ga diferem
significativamente nas suas propriedades, como solubilidade na fase liquida da nanogota,
difusdo superficial e eficiéncia de incorporacao. Existe uma grande dificuldade de controlar a
composi¢do e uniformidade ao longo do nanofio de ligas ternarias e este fato dificulta sua
aplicagdo em dispositivos em grande escala. Pesquisas foram realizadas em nanofios de
In,Ga,_,As crescidos a temperaturas de 450°C. Nanofios com uma alta composicéo quimica
de In mostraram uma dependéncia significativa da taxa de crescimento com a densidade de
nanofios sobre o substrato. Esta dependéncia é uma evidencia da competi¢cdo dos nanofios
muito proximos pelo material que é adsorvido na superficie do substrato de GaAs(111)B. O
grau de dependéncia com a densidade esta relacionado com o comprimento de difusdo A sobre
a superficie do substrato (111)B, ou seja, quando o comprimento de difusdo é grande, existe
uma contribuicdo significativa da difusdo dos adatomos ao crescimento axial, como pode ser
visto na parte superior da figura 1.3. Porém quando o comprimento de difusdo é menor, a
contribuicdo ao crescimento axial esta limitada para o caso de nanofios muito préximos entre
si, portanto, quando a temperatura € pequena o comprimento de difusdo dos adatomos é
menor e a sua influéncia na taxa de crescimento é desprezivel. Para uma temperatura do
substrato maior, o comprimento de difusdo é maior, significando uma maior influéncia na taxa
do crescimento axial do nanofio.
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Figura 1.3: llustracdo da competicdo entre nanofios pelo material adsorvido na
superficie do substrato.

Medidas de fotoluminescéncia permitiram comprovar que existe uma mudan¢a na emissao
oOtica dos nanofios para a regido vermelha do espectro eletromagnético quando comparamos
as regides com altas densidades de nanofios as de baixa densidade, devido ao maior grau de
incorporagéo de In nos nanofios nas regides de baixa densidade. Medidas de EDS mostraram
que existe uma distribui¢do ndo uniforme de In ao longo dos nanofios: a concentracdo na sua
base chega a ser trés vezes maior do que a concentracdo de In no extremo do nanofio.



Capitulo 2

MECANISMOS DE CRESCIMENTO

O crescimento epitaxial auto-sustentado faz referéncia ao crescimento ordenado de um cristal
sobre um substrato cristalino assistido pela acdo mediadora de uma particula semente na
interfase cuja estrutura cristalina e a orientacdo do material produzido é influenciada pelas
propriedades da semente e do substrato.

Iremos ilustrar os mecanismos de crescimento de nanofios auto-sustentados utilizando o
exemplo de nanofios de Si. Porém, no caso de nanofios de materiais binarios € possivel
utilizar os mesmos modelos fisicos considerando um pseudo-diagrama de fases binario — Au
no lugar do diagrama de fases do sistema Si-Au.

A formacdo de nanofios de Si, descrita pelo mecanismo VLS, é obtida basicamente em trés
etapas: (a) Eliminacdo de rugosidades na superficie através da deposicdo de uma camada de
material semicondutor sobre o substrato (b) ativacdo do substrato para o crescimento através
da deposicdo de nanoparticulas sementes ao longo da superficie e (c) aquecimento do
substrato até uma temperatura maior que a temperatura eutéctica de fusdo estabelecida pelo
diagrama de fases da liga binaria Si-Au (Figura 2.1). Ainda que a funcdo da nanogota no
crescimento seja um tema de debate aberto podemos dizer em termos gerais que a
nanoparticula inibe a taxa de crescimento na direcdo radial e favorece a taxa de crescimento
na direcdo axial, sendo uma nanoparticula ideal aquela que possui a caracteristica de ndo se
incorporar ao longo do fio. O Au foi amplamente usado no crescimento de nanofios de Si
apesar de existir uma probabilidade (baixa) de difusdo ao longo das paredes e de se incorporar
no nanofio trazendo como resultado a formacéao de niveis profundos de impurezas no gap de
energia e destruindo suas propriedades eletronicas. Em alguns nanofios o Au pode se
incorporar a baixas concentragdes, ainda sem afetar suas propriedades eletronicas. De acordo
com o diagrama de fase Si — Au, para temperaturas abaixo do ponto eutéctico, Au e Si
encontram-se na fase sélida e podem se misturar com concentracGes de Si na faixa de 0-
100%.
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Figura 2.1: Diagrama de fase simplificado de uma solucdo Si-Au. C; € a
concentracdo de Si no equilibrio da gota catalisadora e o substrato, €, €é a
concentracdo de Si fora do equilibrio, C, é a concentracdo de equilibrio com
material precursor na fase vapor.

O aquecimento do substrato até uma temperatura (T) superior ao ponto eutéctico traz como
consequéncia a formacao de uma solucgdo liquida homogénea em equilibrio com o substrato a
uma concentracdo de Silicio Cg(T) fornecida pelo seu respectivo diagrama de fase. Quando a
temperatura de crescimento desejada é atingida o sistema Au-Si atinge um estado fora do
equilibrio pelo fluxo de material através da interfase liquido-vapor, como resultado da difusdo
dos adatamos de Si que colidem diretamente com a superficie da nanogota na parede do
nanofio e no substrato, levando a uma variagdo na concentragéo, de Cz(T) para C,(T), de Si
na solucdo liquida. O estabelecimento de um nivel de supersaturacdo constante, Cy,, produzido
pelo fluxo continuo de material através da superficie traz como resultado a cristalizacdo do
material semicondutor na interfase liquido—solido. Processos de nucleagdo bidimensional de
ilhas cristalinas na interfase estabelecem o crescimento de uma coluna cristalina, a uma taxa
especifica V,, com um raio aproximadamente igual ao raio da nanogota; A nanogota &
transferida para cima com uma velocidade igual a taxa de crescimento.

O potencial quimico é definido como a derivada da energia livre de Gibbs com respeito ao
namero de particulas no sistema a pressdo e temperatura constantes u = (9G/0n)pr, OU Seja,
o trabalho necessério para adicionar um atomo a uma fase especifica. Quando dois materiais,
em fases diferentes, estdo no equilibrio eles possuem o mesmo potencial quimico e ndo existe
uma troca de massa através da sua interface. O crescimento cristalino é produzido como um
resultado da precipitacdo do material a fase cristalina dentro da nanogota até a interface com o
substrato; a precipitacdo é um processo natural que acontece dentro da nanogota a fim de
manter a supersaturacgdo constante pelo fato de existir um fluxo continuo de material precursor
através da interface liquido-vapor, cuja causa principal pode-se entender como a tendéncia
natural dos sistemas por se manter em uma configuracdo de minima energia. Para 0 nosso
caso a diferenca de energia corresponde justamente a diferenca de potencial quimico entre o
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material precursor na fase vapor e a nanogota na fase liquida. A forca propulsora do

crescimento epitaxial é a supersaturacdo & = exp (A:—Lf) —1 onde Ay =p, — Uy € a
B

diferenca entre o potencial quimico da solucdo liquida u; e o potencial quimico do nanofio
Uw, da mesma forma, a forca termodinamica propulsora do crescimento na interfase sélido-

A .
%)—1 onde Auys =ty —us € a

diferenca entre o potencial quimico do material precursor na fase vapor u, e o potencial
quimico do substrato ug.

vapor é a supersaturagdo do meio gasoso @ = exp(

Existem varios efeitos dimensionais que influenciam apreciavelmente a taxa de crescimento, a
morfologia e a estrutura cristalina:

e O efeito-Gibbs Thomson consiste na modificacdo do potencial quimico na nanogota e
+ 2yLvoL

no nanofio pela curvatura superficial, ou seja, u;, = u; -
gota

IHW=H€/?/+

2YwwL
R
infinitamente plana, yu;;, € o potencial quimico da fase cristalina massiva do nanofio,

Q. e Qy sdo volumes elementais na fase liquida da nanogota e cristalina do nanofio,
Yiv € Yww Sao energias superficiais da nanogota e do nanofio.

e Em condigOes de supersaturacdo constante a taxa de crescimento vertical depende da
taxa de nucleagdo I(§), taxa de crescimento lateral v(§) e o raio R. O parametro
ax = wR3I /v, que determina 0 modo de crescimento, é a razdo entre dois tempos
caracteristicos: (a) O tempo que um atomo precisa para formar uma camada, t; =
R/v e (b) O tempo entre dos processos de nucleacdo na interface nanogota—nanofio,
t, = 1/mR?I. No caso de uma interfase com area pequena (R pequeno) o parametro
ag € pequeno (ag < 1), entdo dizemos que 0 modo de crescimento € monocéntrico
onde um nucleo s6 aparece em cada camada que faz parte da coluna que constitui o
nanofio, por tanto, a taxa de crescimento vertical, V,,,n, = hR?I, é independente da
taxa de crescimento lateral, v(£¢). No caso contrario ax > 1 e 0 modo de crescimento
é policéntrico, onde uma camada pode ser feita por muitos nucleos, logo a taxa de
crescimento vertical, V,,o; = h(rlv?* )'/3, é independente do raio, R.

O modelo de Kaschiev propde uma expressdo geral para o crescimento vertical do
nanofio pela nucleacdo na interfase que inclui os dois casos acima citados:

onde u;° corresponde ao potencial quimico da fase liquida com uma interfase

hmR?I
1+ (V3nR31/v)%/3

(2.1)

Vauctea =

E claro, da expressdo anterior, que a contribuicio V..o Para a taxa de crescimento
aumenta significativamente conforme o raio do nanofio aumenta. A taxa de
crescimento lateral v(¢) e a taxa de nucleagdo 1(§) possuem uma dependéncia com 0
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raio governada pelo efeito Gibbs-Thomson. A partir da teoria de nucleacdo de
crescimento cristalino de uma solucdo liquida supersaturada as expressdes mais
simples da taxa de nucleacdo e crescimento lateral podem ser escritas da seguinte
maneira:

1 1 a
1O = o G+ DM (- 5) @)

Vo
v=—
te

t , - . . ,
lﬂ € 0 tempo caracteristico de crescimento lateral de ilhas, t; é o
eq=4l

tempo caracteristico de difusdo através do liquido, a € um parametro que depende da
energia de interfase liquido-sélido por unidade de comprimento ¢, € T é a

temperatura de crescimento.

O termo t; =

_ (5Ls)2 23
a=Tmo K, T (2.3)

No caso anterior de nucleacdo no centro da interfase liquido-solido a energia
superficial de um nucleo é dada pela expressdo I' = y;, € no caso de nucleacdo na
interfase das trés fases, sélido, liquido e vapor, que corresponde ao perimetro da
interfase nanogota-nanofio, como pode ser visto na figura 2.2, temos que a energia
superficial esta dada pela expressdo I' = (1 — x)ys;, + x(Ywy—y,, Sin )

Liquido

Figura 2.2: Nucleagdo (C) no centro da interfase e na linha trifasica
(TL), com suas respectivas energias superficiais.

O fator x ¢é a fracdo de ndcleos na interfase TL (linha trifasica) e § € o angulo de
contato da nanogota. Este efeito é significativo em nanofios com raios muito pequenos
e é desprezivel em didmetros da ordem micrométrica.
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Secao 2.1

Crescimento de nanofios no modelo VLS classico.

Foi mostrado na secdo anterior que o fato de se ter uma temperatura de crescimento acima do
ponto eutéctico induz a formacdo de uma solucdo Si-Au na fase liquida, em equilibrio,
controlado pelo seu diagrama de fases, fato que leva a nomear o processo de mecanismo de
crescimento VLS pelo estabelecimento de trés fases Vapor-Liquido-Solido na formacédo de
nanofios. No mecanismo VLS o crescimento de nanofios unidirecionais pode ser interpretado
pela diferenga que existe entre os coeficientes de aderéncia dos atomos precursores sobre as
superficies liquidas e solidas, por exemplo, uma superficie liquida ideal é aquela que captura
todas as moléculas incidentes na sua superficie enquanto uma superficie solida evapora quase
todos os atomos que incidem na sua superficie, em condicGes de altas temperaturas. As
temperaturas de crescimento nos fios microscopicos de Si inicialmente obtidos por Wagner e
Ellis no ano 1964 [13] estdo na faixa de 900 — 950°C, fato que reduz significativamente o
comprimento de difusdo dos adatamos pelo substrato, ou seja, hd uma réapida re-evaporagao
dos atomos que colidem diretamente sobre este. Tais condi¢cBes experimentais permitem
deduzir claramente que o crescimento é ativado pela incidéncia direta dos atomos sobre a
superficie da nanogota.

Historicamente o primeiro modelo te6rico do crescimento que conseguiu ajustar os dados
experimentais obtidos na técnica CVD de nanofios de Si foi feito por Givargizov e Chernhov.
O modelo considera efetivamente a incidéncia dos atomos na superficie, cristalizacdo
(nucleacdo) da solucdo supersaturada na interfase liquido-sélido embaixo da nanogota e a
modificacdo do potencial quimico do nanofio com a variacdo do raio de curvatura da
superficie da nanogota ou efeito Gibbs-Thomson. A relacdo explicita da taxa de crescimento
do nanofio foi estabelecida da seguinte maneira

dL AGy 20 g
—K[ fow _ SYWV] (2.4)

dt " | KeT — KzTR

Onde Auyy = p, —uy € a diferenca do potencial quimico entre a fase vapor e a fase
cristalina massiva do nanofio, K € o coeficiente de cristalizacdo que depende da taxa de
nucleacdo e o coeficiente de absorcdo. As principais caracteristicas do modelo podem se
reunir da seguinte maneira (a) a taxa de crescimento aumenta conforme o raio aumenta (b)
existe um raio minimo, R,in = 2Qsywv /AUy, abaixo do qual o crescimento ndo é provavel

(c) a dependéncia de /V, com 1/R ¢é linear. Givargizov mostrou que o seu modelo explica
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corretamente os resultados experimentais, como pode ser vista na figura (2.3) usando 0s

parametros K = 4.5um, R,,;, = 55nm, AI? %" = 0.069
B

T T T T T

x  Experimental
Tedrico

Comprimento (um)

T T T

0 ; 2 3 4
Diametro (um)

W -
o

Figura 2.3: Ajuste dos dados experimentais de nanofios de Si crescidos por
CVD pela teoria de Givargizov.

Secao 2.2

Modelo de crescimento induzido por difusao.

Com o avanco das técnicas de crescimento, tornou-se possivel crescer os nanofios em
temperaturas mais baixas, ambiente de ultra alto-vacuo e em condicdes de crescimento fora
do equilibrio termodindmico que criaram a necessidade de estudar os mecanismos de
crescimento com maior profundidade. De acordo com o modelo VLS Givargizov-Chernhov,
os nanofios crescidos nessas condicGes tém seu comprimento na ordem da espessura do
substrato ndo ativado, mas este tipo de predicdo nunca foi observado, pelo contrario, foram
observados nanofios crescidos com comprimentos 10 vezes maiores (ou mais) que a espessura
do substrato ndo ativado. Esse fato experimental nos motivou a tentar responder a seguinte
questdo: porque o crescimento dos nanofios ativado pela adsor¢do dos dtomos na superficie
acontece a uma taxa maior que a taxa de crescimento do substrato? No crescimento por MBE
o comprimento de difusdo dos adatomos é bem maior (1 — 10um) que o comprimento dos
fios microscopicos, portanto, precisava-se de um modelo que levasse em consideracdo a
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contribuicdo dos adatomos ao crescimento dos nanofios. Um importante passo no estudo do
crescimento por MBE foi reportado por Schubert, que mostrou que o comprimento L(d)
aumenta em proporgdo inversa ao didmetro d dos nanofios crescidos sobre substratos de
Si(111). Este tipo de dependéncia € préprio do crescimento induzido por difusdo de cristais,
estudado previamente por Sears, Dittmar [14,15] e Neumann. Supondo que a taxa de absor¢édo
dos precursores na nanogota € igual ou maior do que o fluxo ¢ de precursores e que todos 0s

precursores absorvidos vao contribuir para o crescimento dos nanofios, entdo a taxa de

. . . av dL dL
crescimento dos nanofios deveria ser o= mr? == 2nri gV, — == 2mpVy:, Nesta

equacdo a nanogota tem o mesmo raio do nanofio e o volume ocupado por um atomo no
nanofio é V,;. Agora considerando as mesmas condic¢Ges para um filme fino de raio R e altura

. . av dh dh
h, a taxa de crescimento pode ser vista como — = mR? — = 2nri gV, — = = 2m@Vg;. 1550
significa que os nanofios deveriam crescer até duas vezes mais rapido do que o filme fino,

mesmo sem efeitos de difusdo. O efeito GT e o aumento da temperatura de crescimento
diminuiriam essa relagdo entre as taxas de crescimento.

E nosso objetivo, nesta se¢do, mostrar o desenvolvimento do modelo que permitiu dar conta
do crescimento ativado pela difusdo de adatomos ao longo do substrato e das paredes do
nanofio até o topo. O modelo [9] a ser analisado considera varios processos que influenciam
significativamente a taxa de crescimento, como (a) deposi¢do na superficie (adsorcdo) da
nanogota mR2V /Qg, onde £ = oh é o volume por atomo no cristal, do fluxo de material
precursor a uma taxa V; (b) desorgéo na superficie da nanogota, —2mR?r;C,qy: (€ + 1)/, .M
que 7; é a distancia interatbmica na solucdo liquida e 7; é o tempo de meia vida dos a&tomos na
superficie; (c) difusdo de adatomos ao longo do substrato e nas paredes do nanofio até o topo
do nanofio e (d) crescimento da superficie ndo ativa a uma taxa Vs.

Como jé foi discutido a diferenca de potencial quimico das fases solido, liquido e gas é o fato
que determina significativamente a forca condutora do crescimento. A adsorcdo na superficie
da nanogota supera a desor¢do somente quando a supersaturacao na fase vapor € maior que a
supersaturacdo da solucdo na fase liquida. A difusdo até a superficie da nanogota deve-se ao
fato de que os adatomos tém uma supersaturacdo maior que a supersaturacdo da gota liquida e
a cristalizacdo embaixo da nanogota € possivel quando a solucéo é supersaturada.

O modelo que vamos analisar possui as seguintes aproximagoes:

e A nanogota é a metade de uma esfera de raio R.

e Processos de nucleagdo na interfase liquido-sélido ndo sdo considerados.
e Todos 0s processos acontecem a uma mesma temperatura, 7.

e Nao é considerado o efeito Gibbs-Thomson



15

A equacdo de balanco de massa que estabelece o crescimento, dL/dt, como um resultado dos
processos (a), (b), (c), pode ser vista como segue:

nR?dL (V —Vs 2Cr

= _ 2 ,
Q dt Q T, ) R*+ Jairs (2:5)

Em que J4i¢¢(L) € o fluxo dos adatomos no topo do nanofio e Vs € a taxa de crescimento do
substrato ndo ativo.

Nosso objetivo € achar uma expresséo analitica geral do fluxo de adatomos /(L) no topo
do nanofio e logo ajustar esta relacdo as condicdes de crescimento por MBE na equacéo (2.5),
obtendo a dependéncia da taxa de crescimento com o raio no caso de crescimento induzido
por difuséo.

O fluxo de adatomos do substrato no topo do nanofio, J4;rf(L) , esta determinado pela
seguinte relacédo

dnf
Jairr(L) = —DfZFRE | z=1 (2.6)

Onde Dy € o coeficiente de difuséo e n, € a concentragdo de adatomos ao longo do nanofio

que, de acordo com o0s processos listados anteriormente envolvidos no crescimento de
nanofios, pode ser descrita pela seguinte equacdo de difusdo

dznf . nf
= Dy q72 +/sina — ; (2.7)

dnf
dt

Durante o crescimento por MBE, apds termos estabelecido um estado estacionario, o fluxo
. - . an
sobre o substrato pode ser considerado constante durante todo a analise, ou seja, d—tf =0.

Levando em conta esta consideragdo as equacdes de difusdo [9,10] ao longo do substrato e as
paredes do nanofio temos que
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2

Dy 772 +]sma—;=0 (2.8)
Ng

DsV?ng + ] — P 0 (2.9)
S

As solucdes das equacbes (2.8) e (2.9), como mostrado no apéndice A, pode ser vista da
seguinte maneira

dL V— VS ZCTI.Q

vat Vv VT,
. (j—i) B + sina(cosh(L/2,) — 1 + sinh(L/A,) GB)
f (sinh(L/As) + cosh(L/A;) GB)
+ - (2.10)
Ou seja:
dL R.(R/2s, Ry [As, L[ f)
- eE—y+ R (2.11)

A figura 2.4 mostra a dependéncia da funcdo R, para o caso de duas concentracbes Ny, de
nanofios no substrato.

A figura 2.4 mostra com clareza que a taxa de crescimento € inversamente proporcional ao
valor do raio R, também podemos concluir que, quando a densidade de nanofios aumenta, a
competicdo dos nanofios vizinhos pelos adatomos é significativa, o que traz como resultado
uma diminui¢do no comprimento L.
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Figura 2.4: Dependéncia da funcdo R, com o diametro para densidades de Ny, = 3 X
107 ¢cm™2 (Linha descontinua) e Ny, = 5 x 108cm™2 (Linha continua), < R >=
60 nm, As = 25nm, A, = 10* nm, 75 =255, 15 =4 X 10%s, o5 = 0.533 nm?,
Dy =25x10"cem?s™!, Dy =2.5x 1072 cm?s7!, B =0.3, L = 103 nm.

Em resultados de publicagbes anteriores do crescimento de nanofios de GaAs sobre
GaAs(111)B por MBE foram mostrados que o comprimento de difusdo dos adatomos nas
paredes dos nanofios (10 um) € comumente maior (L/As <« 1) que o comprimento dos
nanofios (1 — 4um). Sabendo que lim(mf)ﬁo cosh(L/As) =1 e lirn(mf)ﬂ0 senh(L/
A/)=0, encontramos

Li(Rw /As)K1(R/As) — K1 (R /As) 1 (R/As)
L (Rw /A5)Ko(R/2s) — K1 (Rw/As)Io(R/2s)

R, = 2 (2.12)

O comprimento de difusdo A dos adatomos na superficie do substrato esta na ordem de varios

micrOmetros, mas processos de nucleagdo de ilhas e o seu crescimento atenuam

. . . R

significativamente o seu valor, por tanto no caso Ry /As > 1onde K; (TW) — 0 a taxa de
S

crescimento assume a forma

dL | Ps Ku(R/2g)

T WAy 19
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No caso limite de R > A, a equacdo 2.13 assume a forma da equacéao de difusao cléssica

a_ 2 2.14

Agora quando R < A a equacao produz o seguinte resultado

dL 202

a0 - E—y+ RIn (AR (/R (2.15)

De acordo com os resultados experimentais o comprimento L dos nanofios é dez vezes maior
que a espessura do material depositado no substrato H e a densidade de nanofios no substrato

é aproximadamente N, = 10°cm™2 ou Ry, = 1/,/mNy,, = 180nm, um comprimento de
difusdo ao longo do substrato de varias dezenas de nanémetros faz da aproximacao Ry, /Ag >
1 suficientemente valida.

Secao 2.3

Modelo de crescimento ativado por difusao e o efeito Gibbs-Thomson.

Atualmente, existem evidéncias experimentais que permitem estabelecer que os nanofios
crescam em uma faixa especifica de condi¢des de deposicdo. Por exemplo, o crescimento de
nanofios de GaAs assistido por nanoparticulas de ouro por MBE estd em uma faixa de
temperatura de 400 — 620°C e de 380 — 560°C para nanofios de InAs. O limite superior de
temperatura ndo pode ser explicado simplesmente pelo processo de re-evaporacgdo, ja que a
temperatura de crescimento € baixa. O limite inferior ndo pode ser explicado pela
solidificacdo da nanogota, ja que foram crescidos nanofios de InAs a temperaturas abaixo do
ponto de fusdo (ponto eutectico) da liga In — Au (454°C), onde o crescimento deve ser
explicado parcialmente pelo mecanismo VSS. Para entender estes processos limites é
importante compreender o papel do efeito Gibbs-Thomson na formacdo dos nanofios,
especialmente na regido de diametros menores dos nanofios (pequenos raios).

Conforme descrito na se¢do anterior, quando o crescimento é ativado somente por processos
de difusdo, a taxa de crescimento aumenta com a diminuicdo do raio dos nanofios. Nesta
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secdo sera mostrado que na faixa de pequenos didmetros dos nanofios existe uma forte
atenuacdo da sua taxa de crescimento quando o efeito Gibbs-Thomson € considerado. Do
ponto de vista termodindmico, a probabilidade de crescimento dos nanofios aumenta quando a
diferenca Au,;, entre o potencial quimico da gota catalisadora y; e dos adatomos 4 aumenta,
sendo y; < uu. Quando o efeito GT é considerado o potencial quimico p; aumenta conforme
0 tamanho da gota catalisadora diminui estabelecendo-se uma reducdo na diferenca de
potenciais quimicos que levam a atenuacéo da taxa de crescimento.

No modelo que apresentaremos agora vamos considerar o crescimento estacionario de um
nanofio representado por um cilindro de raio constante que seja igual ao raio da superficie [9]
esférica, R = Ryo¢q, da nanogota, como observado na figura 2.5. Teremos que considerar
cinco fases do material semicondutor no processo: vapor com potencial quimico u,, adatomos
com potencial quimico u,, fase liquida com potencial quimico y;, nanofio com potencial
quimico uy, € o substrato com potencial quimico ug.

A
Nucleagdo ./

Deposi¢do

\ Concentragdo de
adatomos

\ \ PRORE - =i
‘ o,

\” A
Difusdo

Figura 2.5: Esquema do modelo VLS de crescimento de um nanofio (W),
incluindo o efeito Gibbs-Thomson, a partir do fluxo material precursor na fase
vapor (V) através do liquido (L) na nanogota e difusdo de adatomos (A) no
substrato (S).

A forca condutora do crescimento no substrato € a diferenca de potencial quimico entre o
material precursor na fase vapor e o substrato Auys = (uy — g ) que depende da temperatura
T e a taxa de deposicdo V, ou seja, Auys = 2KgT In(Vy /V) = E; + A — KgT In(hv,/V),
onde V§ é a taxa de deposicdo (a uma temperatura dada) quando a deposicdo é igual a
dessorcdo, E4 € a energia de ativacdo de dessorcdo, A é o calor especifico de condensacéo da
transicdo de fase adatomo-substrato, v, € a freqiiéncia de vibragdo e h a altura de uma
monocamada (ML). O potencial quimico dos adatomos longe dos nanofios uy é menor que o
potencial quimico do material na fase vapor por processos de nucleagdo na superficie do
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substrato, portanto, uma expressdo para a diferenga de potencial quimico, Apus = Uy — Us,
pode ser estabelecida da seguinte forma

Augs = Auys — 2KpT In(Ao/2) (2.16)

O Ay x exp[(E4 — Ep)/KgT] € o comprimento de difusdo dos adatomos, livres de processos
de nucleacdo, quando o material na fase vapor e o substrato atingem o equilibrio. 1 é o
comprimento de difusdo dos adadtomos influenciado pelos efeitos da nucleagdo na superficie
(A < 1p). A figura 2.6 mostra a dependéncia com a temperatura de Au,s COM 0S parametros
padrBes do crescimento de nanofios de GaAs pela técnica MBE. Da figura pode ser visto que
a altas temperaturas Auyg coincide com Auy,g porque a taxa de crescimento da superficie é
nula e os adatomos estdo no mesmo potencial quimico que o material na fase vapor. A uma
temperatura menor Auys € menor que Auys (Apas < Auys), pelo efeito da nucleacdo, que
geralmente é maior quando a temperatura diminui, no comprimento de difusdo dos adatomos.
De acordo a figura 2.6 existe [8] uma temperatura, 570°C, onde potencial quimico dos
adatomos Auys € maximo. Estes resultados permitem estabelecer as condigdes mais
favoraveis ao crescimento de nanofios.
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Figura 2.6: Dependéncia de Au,s, Auys © Apgs @ uma taxa de deposicdo V =
0.6 ML/s com parametros comuns ao crescimento pelo sistema MBE (E4, = 1.8 eV,
A=022eV, vy =105, 3, =1.5um ) de dtomos de Ga a uma temperatura
T = 550°C.
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Nosso objetivo agora sera encontrar as condi¢fes de formacdo dos nanofios pela difuséo de
adatomos na presenca do efeito Gibbs-Thomson e que sejam ao mesmo tempo consistentes
com o crescimento ativado pela nucleacdo no topo do nanofio.

O crescimento de nanofios ativado por difusdo é possivel quando o potencial quimico da fase
liquida e menor que o potencial quimico dos adatomos, (u; — us) < (ux — Us).

De acordo com a equacdo (2.16) a condicdo de formacdo de nanofios pode ser vista como
segue

2011y

L

(i — ps) = (U — ps) + < Apys — 2KpT In(4o/1)  (2.17)

Estabelecendo um limite superior, Apya = Aptys — 2KgT In ('1—0) - ZQLVLV/RL, a

supersaturacao liquida Aujs = (u° — us), onde sdo manifestos o efeito Gibbs-Thomson e a
nucleacdo na superficie do substrato.

Em um estado estacionario a concentracdo de adatomos na superficie do substrato obedece a
equacéo de difuséo

DV?n + —£=0 2.18
n+jJ 7 (2.18)

Esta equacéo possui solugdes [11,12] da forma (se¢édo 2.5)

As constantes estdo determinadas pelas condigdes de contorno, cujo analise pode ser vista no
apéndice B, que permitem obter uma expressdo para a taxa de crescimento mostrada na
seguinte equacao
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1 (dL) _ (dL) N (dL) (V - Vs) 290
v\dt) dt/air  \dt/ s p v (220)
oo 0o K R
l(d_L) = |1 —ex Aups — Aplas N Rer 9 1 (AllAs — Allvs) + ﬁ 1 (7)
v \de P\T kT R sin2 KyT R (5)
0\1

A taxa de crescimento dada pela equacéo anterior estd normalizada pela taxa de deposicao V.
A partir da sua analise podemos concluir que existe um didmetro minimo que anula a taxa de

crescimento do nanofio

RGT 2y vsinf

= 2.21
T Aas — AR 21

A curva da dependéncia do comprimento do nanofio com o raio do nanofio apresenta

diferentes formas de acordo com o mecanismo de crescimento dominante, ver figura 2.7.

10+

Taxa de crescimento normalizada

0 : T 3 T v T s 1
0 50 100 150 200
Raio do nanofio R (nm)
Figura 2.7: Dependéncia da taxa de crescimento [8] com o raio do nanofio
para diferentes temperaturas de crescimento

Em nanofios de raios pequenos o efeito Gibbs-Thomson é dominante e 0 comprimento do
nanofio € uma funcdo crescente do raio apresentando um maximo devido a competicédo entre

o efeito Gibbs-Thomson e a difusdo de adatomos na superficie. A partir deste momento a
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contribuicdo da difusdo de adatomos passa a ser dominante, permitindo confirmar que o
mecanismo de crescimento predominante é o VLS induzido por difusdo, estabelecendo uma
atenuacdo significativa do comprimento dos nanofios com raios maiores. Dessa maneira,
analisando o perfil da curva L(R) é possivel inferir o mecanismo dominante no processo de

crescimento dos nanofios.
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Capitulo 3

Caracterizacao de nanofios por espectroscopia Raman.

O espalhamento Raman é uma manifestacdo da interacdo entre a radiacdo eletromagnética e
0s modos vibracionais/rotacionais em um material. Esta interacdo oferece informacdo da
simetria e composicdo do sistema, dindmica da rede, transi¢des estruturais, tenséo e estrutura

eletrbnica.

Quando uma onda eletromagnética incide sobre um material semicondutor, ela pode ser
absorvida e espalhada elastica ou inelasticamente. Cada um dos processos de espalhamento
depende do tipo de defeitos que existem no material. No espalhamento Rayleigh
(espalhamento elastico) o espalhamento é produzido por defeitos pontuais e discordancias
(superficiais e volumétricas), porém o valor do vetor de onda da radiacdo incidente ndo sofre
nenhuma alteracdo, k; = kf, ao atravessar [19] o material. No espalhamento inelastico, a
radiacdo incidente é modificada dentro do material semicondutor por flutuacdes na densidade
de carga (plasmons), flutuac6es na densidade de spins (magnons) ou por vibragdes mecanicas
(fénons) da rede cristalina. O processo de espalhamento envolve dois quanta de energia e

pode ser resumido da seguinte maneira:

e A absorcdo de um féton com energia hw; e vetor de onda k; excita o sistema de um
estado inicial i até um estado final n.
e O sistema emite um foton com energia hw, e vetor de onda k; e relaxa desde o

estado n até um estado final f.

Caso o estado inicial seja igual ao estado final, a energia da luz incidente € igual a energia da
luz espalhada e o espalhamento ¢ elastico (espalhamento Rayleigh). Quando o estado final é
diferente do estado inicial o espalhamento é inelastico ou comumente conhecido como
Raman. Neste caso, tem-se a criacdo ou aniquilacido de um estado excitado e o féton emitido
perde ou ganha energia em relacdo a energia do foton incidente. Estes dois processos séo
chamados de espalhamento Raman Stokes ou Anti-Stokes, respectivamente. Pela conservacgao

de energia, a freqiéncia da luz espalhada, wy, poder ser vista da seguinte maneira:
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E,—E
wfzwiian (3.1

Onde w; corresponde a freqtiéncia da luz incidente e E,, E; sdo as energias dos estados inicial

e final do sistema, respectivamente. Os diferentes processos de espalhamento [19] podem ser

visto na figura (3.1), a continuacéo.

Estados Virtuais de ES
Energia a +
) o v Vo VeV
Energia de excitacdo /\/\/\* [\/\/\, /\/\/\’ Vv
NS
Estados é
Vibracionaisde 2
Energia 1 —
0
Absorbancia Espalhamento Espalhamento Espalhamento
I.Vermelha Rayleigh Stokes Anti-Stokes

Figura 3.1: Esquema das transicdes entre estados de energia vibracionais
geradas pela absorbancia infravermelha, espalhamento Rayleigh, espalhamento

Raman Stokes (aniquilagéo) e espalhamento Raman Anti-Stokes (criagéo).

A intensidade da radiacdo espalhada I pode ser encontrada a partir da potencia radiada pela
polarizacdo induzida P, por unidade de angulo solido (ver apéndice C). Esta intensidade vai
depender da polarizacdo da radiacdo espalhada [18, 20] ez como I = |P;,; * eg|?. Tendo em
conta que no centro da primeira zona de Brillouin g~0 a intensidade pode estabelecer-se

assim:

I < |e;* R - eg|? (3.2)

A partir da equacdo 3.2 é possivel estabelecer as regras de selecdo Raman dos diferentes
modos fbnicos conhecendo o tensor R [23] do material semicondutor sob estudo e da
geometria do sistema de medida. Para isso usaremos uma notacgao apropriada para incluir as
direcdes da radiacdo incidente k; e espalhada kj e a polarizacéo e;, ez dos fotons incidentes e

espalhados: k;(e;, eg)kg.
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Uma importante propriedade vibracional dos semicondutores é que o nimero de graus de
liberdade ou modos fonicos € igual a trés vezes o numero de atomos na célula primitiva. Para
0 caso particular de materiais semicondutores com estrutura cristalina Blenda de zinco, como
é 0 caso do Gads, estes possuem seis modos fonicos porque tem dois d&tomos na célula
primitiva: (a) Dois modos acusticos transversais e um longitudinal (AT e AL) e (b) Dois
modos Oticos transversais e um longitudinal (OT e OL). A partir das relagdes de disperséo
mostradas na figura (3.2) de fénons do GaAs é claro que a energia do modo 6tico transversal
tem dupla degenerescéncia e a energia do modo 6tico longitudinal é maior que a do modo
transversal no centro da zona de Brillouin (direcdo L — I'). Estes modos 6ticos sdo comumente
denominados na literatura [22] como E;(TO)e A,(LO) e representam oscilacGes

perpendiculares e paralelas ao eixo z.

—
>
>
™M
—
>
-
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<

o)
=

Frequencia [THz]

Figura 3.2: dispersédo de fonos para o GaAs tipo Blenda de Zinco.

A forma matricial dos tensores [18] R estd determinada pela simetria do meio e dos modos
vibracionais envolvidos no processo de espalhamento. O resultado de impor estas simetrias do
meio traz como resultado a aniquilacdo da radiacdo espalhada para algumas geometrias de
espalhamento e polarizacdo que sdo conhecidas como regras de selecdo Raman. De acordo
com as regras de selecdo Raman somente o fénon LO pode ser detectado na geometria de

retro-espalhamento ao longo da superficie (001) do GaAs (ver apéndice C).
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As regras de selecdo para a geometria de retro espalhamento na direcdo [-111], que coincide
com a diregdo de crescimento dos nanofios de GaAs na fase Blenda de Zinco sdo mostradas
na Tabela 3.1.

[-111] E,(TO) A,(LO)
z(x,x)Z dz, 0

z(x,y)z, z(y,x)Z 1/3d%, 1/3d%,

z(y,y)z d7o 4/9do

Tabela 3.1: Regras de selecdo para nanofios de GaAs na fase Blenda de zinco.
d.o,dro correspondem aos elementos do tensor R diferentes de zero para os fonons
LO e TO, respectivamente. A geometria de iluminacdo corresponde ao
retroespalhamento da luz ao longo da dire¢do z = [-111], onde x = [0-11], y= [211] sdo

as direcOes preferidas para o estudo de nanofios.

Da tabela 3.1 é facil ver que, no caso dos nanofios, predisse-se a presenca do modo E; (T0)
na geometria de retroespalhamento ao longo da direcdo de crescimento z, estabelecendo-se
um evidente contraste com as predi¢cdes esperadas das regras de selecdo para o material de

GaAs macroscopico, usualmente crescido na diregdo [100].

Como explicado no capitulo 1, os compostos Il1-V de arsénio e fosforo apresentam uma
estrutura cristalina estavel Blenda de Zinco (BZ). Na medida em que as dimens@es das nossas
estruturas atingem a faixa nanométrica uma segunda fase estavel com estrutura Wurtzita

(W2Z) pode aparecer, ver figura 3.3. No caso dos nanofios observaram-se as duas fases.

Do ponto de vista cristalografico, as duas estruturas BZ/WZ diferem somente na
periodicidade do empilhamento das bicamadas de Ga — As paralelas aos planos orientados
(111)g,/(0001),,, como pode ser vista na figura 3.2, onde a notacdo “a”, “b”, “c” representa
[21] a posicdo dos pares Ga — As nos planos (111)g,/(0001)y,, € a0 mesmos tempo é

mostrado sua ordem de empilhamento “abcabc”/ “abab” respectiva.
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c) d)

Blenda de zinco
Wurtzita
 —

400 ©

Frequéncia (cm”)

Blenda de Zinco

Wourtzita

Figura 3.3: Esquema do arranjo atbmico em uma estrutura (a) Blenda de Zinco e (b)
Wurtzita onde [111] e [0001] representam os eixos de crescimento do nanofio (c)

Espectro de F6nons do GaAs. (d) Celda unitaria da estrutura Wurtzita.

Pelo fato de o comprimento da célula unitaria na estrutura WZ ser duas vezes maior em
relacdo a célula unitaria da estrutura BZ, o comprimento de rede da estrutura hexagonal
corresponde a duas monocamadas e 0 da estrutura cubica a uma camada. Ao longo das
direcdes de crescimento do nanofio é possivel obter os modos fonicos perto do ponto I' do seu
espectro ao dobrar o espectro da BZ em duas metades iguais ao longo da direcdo [111] ou
seja, I' = L. Esta operagdo traz como conseqliéncia a aparicdo de quatro novos modos no
ponto I da zona de Brillouin EX, BE, BE, EL, com pode ser visto na figura 3.3(c) e no esquema
[20] da figura 3.4. A tabela 3.2 apresenta 0s modos ativos e ndo ativos nas espectroscopias

Raman e infravermelha e suas respectivas posicOes espectrais previstas pelas regras de

selecdo e geometrias de observacao.
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A
=Y
=

B, ™ B, @ E, E, L E, H

Figura 3.4: Modos de vibragéo cristalinos da fase Wurtzita. Os modos A4, E;
criam um momento dipolar, por tanto sao modos polares que podem ser vistos

ao mesmo tempo como modos longitudinais e transversais. Os modos

Bl(l), Bl(z) sdo silenciosos.

Da tabela 3.2 é claro que os modos B ndo sdo detectados em espectroscopia Raman nem na
espectroscopia no infravermelho. Por tanto, quatro modos devem ser detectados na
espectroscopia Raman e infravermelha: (a) os modos proprios da estrutura BZ E;(T0),
A;(LO) e (b) dois modos proprios da estrutura WZ E¥, EL nas posices 259 cm™! e
59 cm™1, respectivamente. Os tensores correspondentes a cada um dos modos sdo mostrados

no apéndice C.

Os resultados de medidas Raman em nanofios de GaAs mostraram o modo E;(T0O) na
posicdo 266.7 cm™1 para os dois casos de polarizacdo da radiacdo incidente perpendicular e
paralela ao eixo do fio (ver figura 3.4). De acordo com as predicdes teoricas [16] o modo EZ
da fase WZ espera-se, na posicdo 256 cm™1, quando a polarizacdo da radiacdo incidente é
perpendicular ao dito eixo. A intensidade do modo EZ é maior nas regides do nanofio que tem
uma estrutura WZ dominante em relacdo a estrutura BZ e diminui conforme o sua

porcentagem diminui.
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Posigao

Modo (cm™) Ativo Configuracao
A, (LO) 201 Raman, Infravermelho 2(y.y)Z
A, (TO) N&o conhecido Raman, Infravermelho x(y,y)%, x(z,2)x
B]” 234 Modo silencioso
ER 259 Raman x(y, )%, x(y,¥)Z, 2(y,2)Z, 2(y,y)Z
E]H (TO) 267 Raman, Infravermelho x(z,y)x, x(v,2)y
Eln (LO) N&o conhecido Raman, Infravermelho x(y,2)y
Bx 206 Modo silencioso
Et 59 Raman x(y,y)x, x(v,y)zZ, 2(y,x)zZ, z(y,y)Z

Tabela 3.2: Modos fononicos da estrutura WZ do GaAs na direcdo I' — L, onde x =
[1120], y = [1100], z = [0001].

Existe um efeito adicional que deve ser considerado relacionado a anisotropia das ligagdes
atdbmicas ao longo ou perpendiculares ao eixo de crescimento que traz a possibilidade de
misturar os modos E;(T0), A;(LO) e gerar dois modos novos E;(LO), A,(TO) cuja

posicao ainda ndo foi medida.

A figura 3.4 mostra os espectros Raman para ligas de nanofios e filmes finos de GaAs e InAs,
onde pode ser detectada a presenca do modo E;(T0) na posicdo 266.1 cm™t, A;(LO) em
290.59 cm™1 no filme fino de GaAs e do modo E;(T0) na posicdo 217.14 cm™! e A,(LO)
em 237.50 cm™?! no filme fino de InAs. Para o caso dos nanofios é facil ver que existe um
deslocamento dos modos para uma regido de energia menor e a largura da linha espectral do
modo A, (LO) é assimétrica, 0 que pode ser associada a efeitos da tensédo (sec 3.2) e pela

presenca de fonons superficiais indicados pelo triangulo invertido no espectro da figura 3.5.
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Figura 3.5: Espectros Raman de (a) nanofios (linha verde) e filmes finos
(linha preta) de GaAs (b) nanofios (linha verde) e filmes finos (linha
preta) de InAs.

Secao 3.1

Efeito da tensdo na posicdao dos modos fononicos.

As estruturas WZ e BZ possuem parametros de redes diferentes. Por tanto, no caso de
nanofios que apresentam regides com diferentes porcentagens das duas estruturas €

estabelecida uma variacdo da tensdo ao longo do seu eixo de crescimento.

Espectroscopia Raman é uma técnica para obter informacéo da variacdo da tensé@o local no
material ao longo do nanofio, que se manifesta através de um deslocamento na freqiiéncia do
fénon em seu espectro. Em regiGes onde a estrutura WZ é dominante a secdo que possui
estrutura BZ esta sob deformacéo por tracdo e nas regides onde a estrutura BZ € dominante a

secdo WZ esta sob deformacao por compressdo. Na espectroscopia Raman a deformacao por
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tracdo/compressao € caracterizada pela diminui¢do/aumento do vetor de onda do seu espectro.
Assim, acontecendo uma diminuicdo no vetor de onda, pode-se inferir que aquela regido

possui uma estrutura WZ dominante e no caso contrario a estrutura BZ é dominante.

Secao 3.2

Espectroscopia Raman de ligas ternarias de In,Ga,_,As.

O comportamento dos fénons Oticos perto da regido central da primeira zona de Brillouin na
liga In,Ga,_,As pode ser classificado em tipo persistente (dois-modos) e no tipo
amalgamag&o (um-modo). Para 0 nosso caso, as duas bandas com freqUéncias wgrys, Wias
perto das freqliéncias espectrais das ligas binarias puras de GaAs e InAs ainda persistem no

espectro Raman da liga ternaria de In, Ga,_,As.

Pelo fato da diferenca de pardmetros de rede entre 0 GaAs e 0 InAs, na liga ternaria de
In,Ga,_,As existe um efeito da desordem na estrutura cristalina cujo resultado é a distorcéo
nas ligacGes quimicas, mesmo assim a teoria de dispersdo de fonons perto da zona central de

Brillouin continua sendo valida.

O espectro Raman representativo da liga In,Ga,_,As (ver figura 3.6) possui duas regifes
bem localizadas onde podem se achar os modos 6ticos similares aos dos materiais binarios
(tipo- GaAs e tipo- InAs). Na faixa 217 — 240 cm™! encontramos os modos 6ticos tipo-
InAs e na faixa 241 — 292 cm™! encontramos os modos 6ticos tipo-GaAs. Até agora 0s
estudos e a literatura do comportamento do modo tipo-InAs € minima pelo fato das bandas do
seu espectro Raman apresentarem uma intensidade muito baixa tanto para concentracoes

pequenas como grandes de In.
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Figura 3.6: Espectro Raman da liga In,Ga;_,As com x =0, 0.24, 0.50,
0.73, 0.85, 0.95. As letras “A” e “B” representam os modos da liga tipo-
GaAs e tipo-InAs, respectivamente.

De acordo com as regras de selecdo, no retroespalhamento ao longo da dire¢do [001] do
GaAs, 0 modo presente esta associado ao modo LO e ao longo da direcdo [110] os modos
presentes no espectro estdo associados ao modo ativado pela desordem estrutural DATO e ao
modo T 0. No retroespalhamento ao longo da direcdo [111] podem ser identificados os modos
TO e LO. A frequéncia dos modos TO wrgaas/ Wrmas tiP0-GaAs e tipo-InAs na liga
ternaria, aumenta ou diminui conforme a fracdo molar de InAs aumenta ou diminui, enquanto
a freqiiéncia dos modos LO wygqas W1 mas apresenta duas regides que possuem uma

dependéncia crescente e descendente conforme a fragdo molar x aumenta.
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Secao 3.3

Deformacgoes na liga Ternaria de In,Ga,_,As.

A variacdo da fracdo molar de InAs na liga ternaria de nanofios de In,Ga,_,As estabelece
mudancas na sua constante de rede desde aproximadamente o valor da constante de rede do
GaAs (x = 0) até a constante de rede do Inds (x =~ 1). Para 0 caso das nossas amostras de
nanofios (x ~ 0,05 — 0,2) com baixas concentracdes de In, existe uma evidente diferenca
[22] na constante de rede com substrato de InAs (ver figura 3.7) em que ;s = 6,06 A e

Acans = 5,64 A, que estabelece uma incompatibilidade no parametro de rede de Aa/a =~ 7%.

4.0

InP

h
Ge

InAs

Gap de Energiaa 4,4 K [eV]

00— — W — —a — s

| L | . |
54 5.6 5.8 6.0
Constante de rede [A1

Figura 3.7: Valores de gap de energia e constante de rede para 0s compostos
semicondutores mais conhecidos. As linhas coloridas representam as ligas formadas

entre os diferentes compostos.

Esta diferenca nos parametros de rede produz efeitos de deformacdo na célula unitaria como
resultado da tens@o entre os planos cristalinos na interface e o substrato. A deformacéo
depende da diferenca da constante de rede do filme fino-substrato e a sua espessura. O
parametro de rede da liga ternaria obedece a lei de Vegard que é uma média aritmética dos

parametros de rede dos cristais de InAs e GaAs, pesada [4] pela fragdo molar x



35

aInGaAs(x) = (1 - x)aGaAs + XAnas (3'3)

E de conhecimento geral que existe um valor de espessura critica coherente do filme fino de
In,Ga,_,As crescido sobre substratos incoerentes para um valor da fragdo molar de InAs. Na
figura 3.8 pode ser visto um gréfico da espessura critica de um filme fino de In,Ga,_,As
crescido sobre um substrato de InP para diferentes valores da fracdo molar de InAs. Podem
ser vistas duas regifes bem estabelecidas: x < 0,53 (tensdo de tracdo) e x > 0,53 (tenséo de
compressdo). Para espessuras de filmes menores do que a espessura critica, o filme cresce de
forma coerente, ajustando seu parametro de rede no plano da interface filme/substrato ao
parametro de rede do substrato. Para espessuras do filme maiores do que a espessura critica, 0
filme cresce de forma incoerente, criando defeitos que reduzem grandemente a energia
elastica acumulada no filme e mantendo um parametro de rede independente daquele do

substrato.

[ b4 t (nm)
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Figura 3.8: Espessura critica do filme fino t de In,Ga,_,As crescido sobre

substrato de InP em funcdo da fracdo molar de In.

Os nanofios de In,Ga,_,As crescem de forma similar em substratos de GaAs e InAs. Para
altos valores de x 0 crescimento é incoerente em substratos de GaAs e coerente em substratos
de InAs. Para baixos valores de x o crescimento é coerente em substratos de GaAs e
incoerente em substratos de InAs. A espessura critica maxima dos nossos nanofios em

substratos de GaAs é de aproximadamente 60 nm para x = 0,05. Em substratos de InAs, a
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espessura critica maxima é menor no que 1nm para x = 0.2. A partir desses valores,
podemos concluir que os nanofios de In,Ga,_,As crescem incoerentemente sobre ambos
substratos, com a relaxacéo eléstica acontecendo logo na base dos mesmos. Ja a formacdo de
segmentos de fases WZ nos nanofios pode criar deformaces similares ao caso de
heteroepitaxia. E importante destacar que a relaxacdo eléstica nos nanofios, causada pela
heteroepitaxia com o substrato ou pela transicdo da fase BZ para a fase WZ, nunca é completa
e tensdes elésticas residuais podem estar presentes nos nanofios. Essas tensdes residuais

levam a mudancas nos modos fononicos dos nanofios que serdo explicadas abaixo.

Na teoria microscépica de interagBes de curto alcance a freqiéncia dos modos TO de uma liga

binaria pode ser escrita da seguinte maneira

wi =— (3.4)

Onde u é a massa reduzida da liga e Ky é a constante de forca efetiva. O espectro Raman de
fonons da liga In,Ga,_,As pode ser bem representado por um conjunto de dois osciladores
do tipo GaAs e InAs que escreveremos como osciladores do tipo A e B, respectivamente. Os
seus numeros relativos sdo definidos pela fracdo da liga x,(xgs) =1 — x € xg(Xjpas) = X
onde cada um deles possue massa reduzida y;, comprimento da ligacdo r;, constante de forca

efetiva Kr; e carga dinamica er; (i = A, B).

As frequiéncias do modo TO no InAs(~218.8cm™1) e no GaAs(~268.6 cm™1) diferem
significativamente porque estes materiais possuem massas reduzidas diferentes, e esta
diferenca € conservada dentro da liga ternaria. Assim, espera-se que 0s atomos de In(Ga) ndo
participem dos modos de vibracdo dos osciladores de GaAs(InAs) no espectro de fonons da

liga ternaria In,,Ga,_,As.

Medidas de estrutura fina por absorgéo de raios-X na liga In,Ga,_,As permitem afirmar que
0 comprimento das ligacOes tipo-InAs sdo menores do que as de InAs puro e 0 comprimento
das ligacdes tipo-GaAs sdo maiores dao que as de GaAs puro (ver figura 3.9). Quando

crescemos material de In,Ga,;_,As sobre um substrato de InAs surgem deformacgdes por
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tracdo na sua célula unitaria. Para o crescimento sobre os substratos de GaAs surgem

deformacdes por compressao conforme a concentracdo de /n aumenta na figura 3.8.

Medidas Raman sobre amostras de In,Ga,_,As mostram que a freqiiéncia do modo LO tipo-
InAs permanece quase constante, ja& que a do modo LO tipo-GaAs diminui conforme a
concentracdo de In aumenta e converge, a grandes fragdes molares de In, ao valor da
frequéncia do modo LO tipo InAs, como pode ser visto no figura 3.9. Este comportamento
particular da liga ternaria pode se explicar a partir dos seguintes fatos:
e Desordem (quimico e estrutural) diminui as freqiéncias dos dois modos (de acordo
com as curvas de dispersdo de fonons).
e A deformacdo por compressao (tracdo) traz como resultado um aumento (diminuicao)
na frequéncia do modo LO tipo-InAs(GaAs) com respeito aos valores das suas

correspondentes ligas binarias puras.

Comprimento de ligacio (A)

Fracdo molar (x)

Figura 3.9: Comprimento do ligacdo quimico médio r(x), r(GaAs) da liga
binaria GaAs e r(InAs) da liga binaria de InAs presentes na liga ternaria
InGaAs em funcdo da fracdo molar de In. A linha descontinua corresponde aos

comprimentos de ligacéo das ligas binarias puras GaAs e InAs.

Para 0 caso do modo LO tipo-InAs os dois mecanismos acima tem efeitos opostos e 0
resultado € uma pequena mudanca na freqiiéncia com a sua fracdo molar. Para 0 modo LO
tipo-GaAs 0s mecanismos acima atenuam a sua frequéncia conforme a fragcdo molar de In

aumenta, como pode ser visto na figura 3.10.
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Figura 3.10: Dependéncia da freqiiéncia do modo LO tipo-GaAs e tipo-InAs
com a fracdo molar de In. Os simbolos sélidos correspondem as frequéncias
dos modos dos substratos e os simbolos abertos correspondem as fregiiéncias
dos modos fonénicos da liga ternéaria In,Ga,_,As sob tensdo de tracdo/
compressdo crescidos sobres substratos de InP.

A diminuicdo da frequiéncia w7 o4 conforme xgq.s aumenta e o aumento de w% ;.4
conforme x;,4s diminui sdo explicadas pela deformacdo na célula unitaria e pela influéncia
dos efeitos de desordens de massa associados aos osciladores de InAs (GaAs) em repouso ao
analisarmos o efeito da liga InAs(GaAs) sobre os fonons. O efeito de desordem de massa
atenua a frequéncia e o deslocamento das frequéncias TO w7 inas, Wrgeas Na liga
Ga,_,In,As em relacdo as frequéncias do modo TO nas ligas binarias GaAs, InAs. Pode-se
ver também a competicéo entre estas duas contribuicGes (figura 3.11).

Awt;(x;) = (Aw%'i)mass + (Awf,

,L)tenséo, i = GaAs,Inds (3.5)
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Figura 3.11: Esquema da disperséo de freqiiéncias dos modos TO e LO tipo-
GaAs e tipo-InAs, em funcdo da fracdo molar x. Os circulos representam o
comportamento das freqliéncias dos modos LO e os quadrados representam o
comportamento das freqtiéncias dos modos TO.

O Aw%‘,i(xi) representa a variacdo na freqiiéncia de cada um dos osciladores correspondentes

as ligas binarias, presentes na liga ternaria em relacdo as freqiiéncias das ligas binarias puras.

A dependéncia da freqiiéncia dos modos em funcdo da composi¢do quimica [29] de acordo
com a figura 3.11, pode ser estabelecido pelas seguintes relagdes:

a)T,GaAs = (_49,8 + 268,6 X) Cm_1 (36)

O gans = (291.69 - 36,99 x - 1075 x?) cm ™ (3.7)

A teoria “Modelo-Solido” [28] utilisada neste trabalho, produziu resultados coerentes com
muitas publicacBes anteriores, o que faz dela, uma ferramenta ideal para o estudo do efeito da
deformagéo nos espectros Raman de nanofios de In,_,Ga,As crescidos sobre substratos de
InAs e GaAs. Nesta teoria a influéncia da deformagéo nos modos LO e TO é mostrada atraves
dos potenciais de deformacdo que permitem estabelecer as mudancgas de um estado especifico

do sistema com respeito a um estado de referéncia.
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A mudanca na energia dos modos LO e TO tipo-GaAs com respeito a energia da banda dos
modos w9 ., wkl,s do material macroscopico podem ser vistos atraves das equagdes 3.8 e
3.9, onde € corresponde a deformacdo na celula unitaria do material depositado sobre um

substrato com constante de rede diferente.

LO

w

BwgGas(x, €) = =25 (K + 2K1F)(2 = D) — 4Kif (1 + D] - € (3.8)
(UTO

AwTO, (x,€) = 06‘”‘5 [(KTO 4+ 2KT2)(2 — DY) + 2KI0 (1 + D11Y)] - € (3.9)

Onde KX (x)=-136+039'x, K =-25+005-x, K =-053+035-x e
KIP(x)=-1,66+0,6-x, KI? =-28+0,24-x, KI? =—0,88 + 0,41 - x correspondem

aos potenciais de deformacéo [29] para os modos LO, T O, respectivamente. A constante[29]

+2 -2 .
D1 = p 2722 = dapende das constantes elasticas [28] ¢;;(x) = ¢f*S(1 — x) + c/M4sx
C11+2C12+4C14
GaAs,InAs

sendo i = 1,2 € 44 (x) = cg§4°(1 — x) + c43*x. Os valores das constantes c;; podem

ser vista na tabela 3.4

Constante elastica GaAs InAs
11 1,223 0,833
C12 0,571 0,453
Cas 0,6 0,396

Tabela 3.3: Valores das constantes elasticas do material de GaAds e InAs

usadas no modelo.
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Capitulo 4

RESULTADOS EXPERIMENTAIS

Neste capitulo apresentamos os resultados obtidos do crescimento das amostras de nanofios,
O estudo da sua morfologia por microscopia eletronica de varredura e de suas propriedades
Gticas e composicdo quimica por espectroscopia Raman.

Secao 4.1

Crescimento de nanofios auto-sustentados de In,Ga_,As

Os nanofios de In,Ga,_,As foram crescidos pela técnica de Epitaxia por Feixes Moleculares
(MBE) a partir de fontes sélidas. Dois conjuntos de amostras foram crescidos nas mesmas
condigBes: sobre substratos de InAs e GaAs, ambos terminados em superficies (111)B. A
fim de ativar a superficie para o crescimento foi feita a deposicdo de nanoparticulas coloidais
de ouro com didmetros nominais de 5 nm dispersas em agua na superficie dos substratos.As
nanoparticulas foram depositadas na superficie do substrato através de uma serinda (drop
coating) criando gotinhas com diametro de aproximadamente 1 mm, conforme mostrado na
figura 4.1.

S50mm

Figura 4.1: Morfologia das amostras de nanofios depois do crescimento. Em
(@) temos uma figura ilustrativa do processo drop-coating. Depois do
crescimento a morfologia da amostra com nanofios pode ser vista em (b) e da
amostra de controle em (c).

Posteriormente as amostras foram introduzidas na camara de preparacao do sistema de MBE,
onde foram aquecidas a uma temperatura de 400°C em ambiente de ultra alto vacuo por duas
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horas para eliminar gases adsorvidos na superficie dos substratos. Duas horas depois as
amostras foram transferidas a camara de crescimento e submetidas inicialmente ao processo
de desoxidacdo a temperatura de 615°C e sob um fluxo de As, de 1.2 X 107> Torr. Este
processo permite remover a camada protetora de 0xido existente na superficie dos substratos e
criar uma superficie atomicamente plana e limpa necesséaria para o crescimento epitaxial.
Depois do processo de desoxidacdo a temperatura do substrato foi diminuida até a
temperatura de crescimento de 560°C, o fluxo de As, foi reajustado para o valor de
crescimento e as células de In e Ga foram abertas. O crescimento das amostras aconteceu
durante um periodo de 90 minutos, apos o qual as células de In e Ga foram fechadas e o
substrato foi esfriado até a temperatura ambiente. Os valores dos principais parametros do
crescimento das amostras sdo mostrados na tabela 4.1. As fracdes molares nominais de InAs
na liga ternaria foram calculadas usando a seguinte relagédo

@ITLAS

(4.1)

xX = @InAs+@GaAs

Onde @45 e @5*4S sfo as taxas de crescimento nominal das ligas binarias de InAs e GaAs.
As taxas de crescimento nominais aqui utilizadas correspondem ao crescimento de filmes
finos de GaAs e InAs em substratos de GaAs (100). Essas taxas ndo sdo iguais as taxas de
crescimento nos substrato de GaAs (111)B e InAs (111)B, més sdo parecidas. Na tabela 4.1
pode ser visto que a taxa de crescimento nominal diminui conforme a fracdo molar de InAs
aumenta. Espera-se entdo a diminuicdo no comprimento médio dos nanofios conforme a
fracdo molar de InAs aumenta.

Temperatura Taxa axial de crescimento (nm/s) Fracdo | Amostra
celulas (°C) molar (x)
Teatio | T ingio GaAs InAs In,Ga,_,As
932 760 0,68 0,38 0,89 x =0,2 | BH0O915
943 760 0,79 0,88 1,15 x = 0,15 | BH0914
963 740 1,99 0,92 1,58 x = 0,09 | BH0912
970 705 0,46 2,55 1,68 x = 0,05 | BH0O911

Tabela 4.1: Condiges de crescimento das amostras estudadas neste trabalho.
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Secao 4.2

Morfologia

Os estudos da morfologia das amostras de nanofios foram realizados por SEM. Uma
caracteristica comum a todas as amostras estudadas é a presenca do filme fino rugoso de
In,Ga,_,As ao redor dos nanofios. Os nanofios apresentam secdo transversal hexagonal,
como pode ser visto das fotos de SEM na figura 4.1. O fato de os nanofios serem orientados
na direcdo perpendicular ao substrato permite confirmar que efetivamente os nanofios
crescem ao longo da direcéo [111]B.

Figura 4.2: Nanofios de Iny,Ga,gAs (BH0911) crescidos sobre
GaAs(111)B. No detalhe, vemos uma imagem, mostrando a secéo transversal
hexagonal dos nanofios.

A figuras 4.3 e 4.4 mostram nanofios de In,Ga,_,As crescidos sobre substratos de GaAs e
InAs, respectivamente, em funcdo da fracdo molar de In
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Figura 4.3: Fotos SEM de nanofios de In,Ga,_,As sobre substratos de GaAs
com fracdo molar de Inde (a) x = 0,2 (b) x = 0,15 (¢c) x = 0,1 (d) x = 0,05.

Figura 4.4: Fotos de SEM de nanofios de In,Ga,_,As sobre substratos de
InAs com fragdo molar de Inde (a) x = 0,2 (b) x = 0,15 (c) x = 0,1 (d)
x = 0,05.
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Comparando as figuras 4.3 e 4.4, vemos que o topo dos nanofios crescidos sobre o substrato
de InAs possui terminaces em forma de agulha, com comprimentos significativos para cada
um das concentragdes de In. Para o caso de nanofios crescidos sobre substratos de GaAs a
forma de agulha ndo é tdo evidente e o seu comprimento ndao é tdo significativo. Esta
caracteristica, que também pode ser observada na Tabela 4.2, sugere que o comprimento de
difusdo de adatomos ao longo das paredes dos nanofios € maior para o caso dos nanofios
crescidos no substrato de InAs, pois a altura da agulha depende diretamente do comprimento
de difusdo dos adatomos. Na etapa inicial do crescimento, L/A «< 1, os adatomos que vem
do substrato e chegam a base do nanofio contribuem para a taxa de crescimento. Conforme o
comprimento do nanofio aumenta, a sua contribuicdo para a taxa de crescimento cai e apds
atingir uma altura critica, o crescimento dos nanofios é limitado pela difusdo dos adatomos
que estdo a uma distancia A do seu topo. Nas etapas finais do crescimento somente 0s
adatomos que possuem um comprimento de difusdo da mesma ordem de magnitude ou maior
que a altura da agulha contribuem para o crescimento.

Nas fotos SEM 4.3 e 4.4 também podemos perceber que nas regifes com alta densidade de
nanofios o comprimento dos nanofios € menor quando comparados ao das regides de baixa
densidade. 1sso mostra o efeito da competicdo entre os nanofios pelos adatomos na superficie
dos substratos, o que também pode ser observado nos valores médios de comprimento e raio
resumidos na tabela 4.2 em conformidade com a nossa discussao no capitulo 1.

As figuras 4.3 e 4.4 mostram que existem nanofios que ndo crescem ao longo da direcédo
normal ao substrato. Este efeito acredita-se é causado pelos defeitos presentes no substrato.
Durante o crescimento de nanofios na diregdo [111]B (perpendiculares ao substrato) por
MBE os nanofios sdo orientados paralelamente a direcdo do fluxo dos precursores (atomos e
moléculas de In, Ga e As,) 0 que minimiza uma das possiveis contribuicdes a taxa de
crescimento dada pela adsorcdo direta dos precursores nas paredes laterais dos nanofios.
Porém, no caso dos nanofios que crescem em outras diregdes essa contribuicdo ndo é
minimizada e a taxa de crescimento dos nanofios € muito maior. Essa Ultima situacdo é
observada nos nanofios inclinados que aparecem nas figuras 4.3 e 4.4.
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Serie Substrato | < L(nm) > | < D(nm) > | < A(nm) >
BHI11 GaAs 1216,23 71,72 268,28
x=0,2 InAs 673,14 69,29 160,20
BH912 GaAs 1431,70 86,60 403,98

x=0,15 InAs 1591,00 92,40 446,02

BHO14 GaAs 3575,29 147,20 3069,02
x=0,1 InAs 1670,84 117,20 624,88
BHIO15 GaAs 821,59 112,99 820,83

x = 0,05 InAs 4601,97 292,43 3213,14

Tabela 4.2: Comprimento médio, Didmetro médio e altura média da agulha dos
nanofios de In,Ga,_,As crescidos sobre os diferentes substratos de GaAs e InAs em
funcdo da fracdo molar de InAs.

As figuras 4.4 e 4.5 mostram o comportamento do comprimento dos nanofios, crescidos sobre
substrato de GaAs e InAs, respectivamente, em funcdo da fragdo molar de InAs. Os
resultados podem ser explicados levando em conta as condi¢Ges de crescimento mostradas na
tabela 4.1. Conforme a fracdo molar de InAs aumenta a taxa de crescimento diminui, por
tanto o comprimento dos nanofios com fracdo molar menor é maior do que aqueles com
fracdo molar InAs maior. O aumento inesperado do comprimento médio e do diametro médio
dos nanofios com x = 0.1 crescidos em substratos de GaAs ndo pode ser explicado dentro
do modelo de crescimento apresentado neste trabalho e ainda esta sendo estudado.
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Figura 4.5: Valores médios de diametro e comprimento dos nanofios de
In,Ga,_,As crescidos sobre substratos de InAs em fungéo da fragdo molar de
InAs.
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Figura 4.6: Valores médios de diametro e comprimento dos nanofios de
In,Ga,_,As sobre substratos de GaAs em funcdo da fracdo molar de InAs.

De acordo com o modelo de crescimento mostrado no capitulo 2 dois efeitos contribuem de
forma oposta para a taxa de crescimento conforme o raio dos nanofios diminuem: o efeito
Gibbs-Thomson e o0 modo monocéntrico de nucleacdo na interface da nanogota atenuam a
taxa de crescimento porem, a difusdo de adatomos ao longo do substrato e as paredes do
nanofio aumentam significativamente a taxa de crescimento.

Na figura 4.6 € mostrada a relagdo comprimento-didmetro para nanofios de Ing,GaggAs
crescidos sobre substrato de GaAs(111)B, onde é claro que o efeito Gibbs-Thomson é

despresivel.
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Figura 4.7: Relagdo comprimento-didmetro para a amostra de nanofios de
Iny,Gay gAs, crescidos sobre substrato de GaAs(111)B, mostrando que o
modelo difusdo classica de adatomos (equacdo 2.14) explica corretamente o
mecanismo de crescimento destes nanofios. No inserto € mostrado uma foto de
SEM de nanofios.
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A figura 4.7, refere-se a amostra BH0914, que tem nanofios de In,,Gay¢As crescidos sobre
substrato de GaAs(111)B, mostra que na regido de raios pequenos 0 crescimento esta
limitado pelo efeito Gibbs-Thomson. Na regido R > Rg;r = 65nm 0 crescimento €
controlado pela difusdo de adatomos e a dependéncia comprimento versus raio mostra o
comportamento por difusdo classica. interpolando os dados mostrados na figura 4.7, obtemos
0 raio R = 32,5nm que representa o valor minimo onde ainda é possivel o crescimento dos
nanofios.
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Figura 4.8: Relagdo comprimento-didmetro para a amostra de nanofios de
Iny1GayoAs crescidos sobre substrato de GaAs(111)B. A linha vermelha
representa o ajuste pela equacéo 2.20. No detalhe é mostrado uma foto de SEM
dos nanofios

Da figura 4.6 e 4.7 podemos ver que para as amostras com maior fracdo molar, a
contribuicdo do efeito Gibbs-Thomson a taxa de crescimento é desprezivel. Este fato
se explica tendo a nossa disposicdo os dados apresentados na tabela 4.3 e a equacéo
2.17. E claro que para a liga binéria de Inds o produto Qy;, = 0.0567 x 1078 | - nm
do volume atémico elementar e a energia superficial € menor quando comparado ao
produto Qy;, = 0.0676 x 10718 J - nm correspondente a liga binaria GaAs. Pode-se

dizer que quando a fragdo molar de InAs € grande, o potencial quimico na fase liquida
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do material é maior em comparacdo ao potencial quimico na fase liquido do material

de Gads.

Secao 4.3

Volume Energia Yzp
elementar supercial (110)
Material (nm?) (J/m?2)
AlAs 0.0451 1.8
AIP 0.0398 24
AlSb 0.0567 1.3
GaAs 0.0451 1.5
GaP 0.040 2
GaSb 0.0567 1.1
InAs 0.0567 1
InP 0.0506 1.3
InSb 0.068 0.75

Tabela 4.3: Valores de volume atdmico e energia superficial para as

ligas binarias mais conhecidas.

Espectroscopia Raman de nanofios de In,Ga,_,As

Medidas de espectroscopia Raman foram feitas nos nanofios e filmes finos de In,Ga,_,As
crescidos em substratos de GaAs e de InAs usando uma fonte de luz laser de comprimento de
onda de 1 = 532 nm. Este comprimento de onda permite fazer estudos, qualquer que seja a
composicdo quimica, longe da regido de energia correspondente as transices eletrnicas.
Anélisando os espectros, iremos extrair a fragdo molar média de InAs nos nanofios assim
como a deformacdo (strain) média da estrutura cristalina. Os espectros Raman dos filmes
finos de In,Ga,_,As sobre substratos de GaAs e de InAs para diferentes fragdes molares
nominais de Inds (x = 0.2,0.15,0.1,0.05) podem ser vistos na figura 4.8. De acordo com as
regras de selecdo na geometria de retro-espalhamento com respeito a superficie (111)B é
prevista a apari¢do dos modos TO e LO.
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Figura 4.9: Espectros Raman de filmes finos de In,Ga,_,As sobre substratos de InAs

a)e GaAsb)parax =0,05;x=0,1; x=0,15 ;x =0,2.

O aparecimento de um ombro com energia menor a energia do modo 70 no espectro Raman
dos filmes de In,Ga,_,As sobre o substrato de GaAs esta associado a um modo ativado pela
desordem estrutural e quimica (DAT0O) cujo numero de onda fica perto do nimero de onda na
borda da zona de Brillouin do modo TO, portanto, a diferenca entre os dois modos, DATO e
TO, corresponde a diferenca entre o centro e a borda da primeira zona de Brillouin.

A figura 4.9 mostra os espectros Raman das amostras de nanofios.
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Figura 4.10: Espectro Raman de nanofios de In,Ga,_,As crescidos em substratos de

InAs a) e de GaAs b), parax =0,05;x =0,1; x =0,15 ;x =0,2.

A partir das figuras 4.9 e 4.10 pode ser visto que 0s espectros Raman mostram o
comportamento a dois modos: modos LO e TO tipo-GaAs e modos LO e TO tipo-InAs onde
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a banda com o maior valor em nimero de onda esta associada ao modo LO tipo-GaAs. Os
valores das posi¢Ges dos modos LO e TO tipo-GaAs de todas as amostras, obtidos a partir de
ajustes de curvas lorentzianas aos espectros, podem ser vistos na tabela 4.3.

Substrato | x Modo LO Modo TO
Awpr(em™) | Awyys(em™) | Awpp(em™) | Awpyys(em™)
GaAs 0,2 286,03 285,63 258,61 266,23
0,15 285,95 286,08 258,91 262,09
0,1 290,44 290,13 265,69 266,20
0,05 293,69 291,01 269,40 267,12
InAs 0,2 284,97 283,11 254,86 261,51
0,15 287,44 286,70 259,31 265,68
0,1 290,19 290,36 264,69 266,63
0,05 293,50 290,97 268,92 267,08

Tabela 4.4: Numeros de onda relativos (ao laser) dos modo LO e TO tipo-GaAs de nanofios
(Awpyys) e filmes finos (Awpr) da liga ternaria In,Ga,_,As crescidos sobre substratos de
InAs e GaAs.

Sabemos que a incompatibilidade da rede cristalina entre os nanofios de In,Ga,_,As e 0
substrato de GaAs aumenta (6 > 0), e diminui em relagdo ao substrato de InAs (6§ < 0)
conforme a fracdo molar de InAs aumenta. O mesmo acontece com as regides de filme de
In,Ga;_,As em torno aos nanofios. Quando a incompatibilidade § excedem um valor critico
estabelecem-se defeitos tipo discordancias entre os planos cristalinos que relaxam a energia
elastica acumulada no sistema, evitando-se assim uma variagdo significativa da constante de
rede, mas sempre podem persistir algumas deformacdes residuais na estrutura cristalina dos
nanofios. Com os resultados mostrados na tabela 4.4 é facil perceber que quando a fracdo
molar de InAs aumenta, a freqiiéncia da banda do modo LO tipo GaAs diminui. Este fato
permite concluir que os nanofios crescidos sobre GaAs estdo sob tensdo compressiva (& > 0).

De acordo com os resultados da se¢éo 3.3 do capitulo 3 é possivel determinar a fragdo molar
de InAs e o strain médios nos nanofios e filmes finos a partir das posi¢cdes dos modos LO e
TO tipo GaAs da liga térnaria de In,Ga,_,As. Os valores encontrados para a fragdo molar de
InAs e strain nas diferentes amostras sdo mostrados na tabela 4.4.
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Substrato

Amostra

Amostra

Xgxp | Deformagdo Xgxp | Deformacdo | xyom

(Filme fino) residual (%) | (Nanofios) residual (%)
BH0915 0,02 0,30 BH0915 0,11 —0,10 0,05
GaAs | BH0914 0,12 0,10 BH0914 0,14 —0,20 0,10
BH0912 0,20 0,60 BH0912 0,25 —0,50 0,15
(111)B 'BHog11 0,20 0,70 BHO0911 0,35 —250 | 0,20
Inds | BH0915 0,03 0,30 BH0915 0,11 —0,20 0,05
BH0914 0,11 —0,30 BH0914 0,13 —0,20 0,10
(111)B | BH0912 0,15 1,00 BH0912 0,28 —1,27 0,15
BH0911 0,18 1,60 BHO0911 0,37 —1,80 0,20

Tabela 4.5: Fracdo molar de In e deformacdo residual obtidos a partir da analise dos
espectros Raman dos nanofios e filmes finos de In, Ga,_,As crescidos sobre substratos de
InAs e GaAs. A coluna xg,, corresponde aos valores da fracdo molar de InAs achados
experimentalmente e xy,,, corresponde aos valores nominais da fragdo molar de InAs.

A Tabela 4.5 mostra que as fragdes molares dos filmes finos em ambos substratos s&o muito
proximas dos valores nominais, demostrando que as taxas de crescimento nominais nos
substratos de InAs (111)B e GaAs (111)B sdo realmente muito proximas das taxas de
crescimento nominais no substrato de GaAs (100). Também podemos verificar que a fracdo
molar de InAs nos nanofios € significativamente maior que a fracdo molar de InAs do filme
fino. Este resultado se explica com base nos mecanismos de crescimento discutidos no
segundo capitulo. Os nanofios além de crescerem devido ao material precursor que chega
diretamente a superficie da nanogota no seu topo, também recebem material precursor pela
difusdo dos adatomos ao longo do substrato e das paredes do nanofio. Conseqlientemente,
uma maior fracdo molar de InAs nos nanofios indica que o comprimento de difusdo dos
adatomos de In deve ser maior do que o comprimento de difusdo dos adatomos de Ga.

Devido as imprecisdes na determinacdo dos valores do modos TO e LO associadas aos erros
experimentais, a forma e a largura dos picos correspondentes no espectro Raman, o erro na
determinacdo da fracdo molar de InAs € da ordem de Ax = 0.05. Com base nesse erro
podemos concluir que ndo existem grandes diferengas de composi¢do quimica entre os filmes
finos crescidos em substratos de InAs e de GaAs. O mesmo acontece para 0 caso dos
nanofios.

Porém, os nanofios s&o mais ricos em In do que os filmes finos. E interessante agora notar
que o estudo morfologico dos nanofios demostra que o comprimento de difuséo dos adatomos
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dos precursores é maior no substrato de InAs (111)B do que no substrato de GaAs (111)B,
porém os resultados sugerem que a composi¢do quimica dos nanofios crescidos sobre o
substrato de InAs (111)B € muito proxima da composi¢do quimica dos nanofios crescidos
sobre o substrato de GaAs (111)B o que permite concluir que os comprimentos de difusédo
dos adatomos de In e Ga deve ser aproximadamente a mesma em ambos 0s substratos.

Outro aspeto da Tabela 4.4 é o referente as deformacdes residuais no plano. O erro estimado
nesses valores é de Ae~1%. Tendo em vista esse erro podemos ver que no caso dos filmes
finos as deformacGes residuais no plano da epitaxia s&0 muito pequenas e principalmente
positivas. Os filmes finos crescidos em substratos de GaAs e de InAs deveriam apresentar
deformacdes causadas pelo descasamento dos parametros de rede (misfit) entre o filme fino e
0 substrato de sinal oposto, porém tratando-se de deformacdes residuias (causadas ndo
somente pelo misfit, mas também por relaxacdes elasticas e interacGes entre ilhas de
In,Ga,_,As durante a formacdo do filme fino) e tdo pequenas ndo vemos contradicdo em
serem maioritariamente positivas. No caso dos nanofios a anélise das deformagdes residuais é
diferente. Os valores sdo sempre negativos, aumentam com x e chegam a ultrapassar a faixa
de erros para as amostras ricas em In. Este comportamento indica que a fase WZ é maioritaria
nos nanofios e exerce uma tensdo compresiva sobre a fase BZ. O aumento do modulo da
deformagéo residual com a fracdo molar de InAs, independentemento do tipo de substrato,
também ¢ esperado para este caso ja que o misfit entre as fases WZ e BZ aumenta com 0
aumento da fragdo molar de InAs.
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CONCLUSOES

Este trabalho contribui ao entendimento da dependencia dos mecanismos de crescimento de

nanofios de ligas ternarias de In,Ga,_,As com a fragdo molar de InAs e o tipo de substrato.

As analises morfologica feitas a partir das imagens de Microscopia Eletronica de varredura
mostraram que a maioria dos nanofios cresce na dire¢cdo perpendicular ao substrato, o que
confirma que a direcdo de crescimento € a [111]B independentemente da fragdo molar de
InAs e do tipo de substrato. Foi observada a terminagdo em forma de agulha nos nanofios
indicando que o crescimento é limitado pela difusdo de adatomos dos precursores ao longo da
superficies dos substratos e das paredes laterais dos nanofios. A formacéo e o comprimento da
agulha é mais acentuada para nanofios crescidos sobre substratos de InAs, indicando que 0s
adatomos dos precursores possuem um comprimento de difusdo maior no susbtrato de InAs.
Porém, a analise da composi¢cdo quimica dos nanofios mostra que a relacdo entre 0s
comprimentos de difusdo dos adatomos de In e de Ga € aproximadamente constante e
independe do tipo de substrato. Foi possivel identificar a natureza atenuante da densidade de
nanofios na taxa de crescimento, j& que efetivamente o comprimento dos nanofios é bem
maior nas regides com uma densidade baixa de nanofios e menor no caso de regides do
substrato com alta densidade de nanofios.

De acordo com o modelo de crescimento de nanofios apresentado neste trabalho, na faixa de
raios pequenos existe uma atenuacdo da taxa de crescimento causada pelo efeito Gibbs-
Thomson. Esta predicdo tedrica foi observada nas nossas amostras de nanofios com fracéo
molar x = 0.1 de InAs onde foi possivel estabelecer um raio de R = 65nm a partir do cual a
taxa de crescimento é atenuada por efeito da difusdo de adatomos ao longo do substrato e das
paredes laterais dos nanofios.

A partir dos espectros Raman dos nanofios de In,Ga,_,As estudamos 0 comportamento a
dois modos, LO — TO tipo-GaAs e tipo-InAs, esperado para essa liga. Um modelo que
explica o deslocamento dos modos TO e LO da fase BZ da liga ternaria em funcéo da fracao
molar de InAs e das deformacdes residuais foi apresentado. Com base nesse modelo foi
possivel obter os valores reais da fracdo molar de InAs tanto nas amostras de filmes finos
como nos nanofios. Foi observado que as fragcdes molares de InAs nos filmes finos sdo muito

proximas dos valores nominais esperados. Porém, no caso dos nanofios, aparece um
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enriquecimento em In que € explicado pela contribuicdo da difussdo de adatomos a taxa de
crescimento dos nanofios. No caso dos filmes finos, as deformages residuias fordm muito
baixas e dentro da faixa e erros. Porém, para os nanofios, encontramos uma deformacao
negativa para ambos tipos de substratos que permite confirmar a idéia da existéncia de uma
tensdo de tracdo causada pelo dominio da fase WZ na constituicdo dos nanofios. Essa
interpretacdo também é coerente com a observacdo do aumento do modulo da deformacéo

residual em funcédo da fracdo molar de InAs.
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APENDICE A

SOLUCAO DA EQUACAO DE DIFUSAO SEM EFEITO GIBBS-THOMSON

A solucéo das equacOes (2.8) e (2.9), de acordo com a teoria de equacdes diferencais, esta
dada pela superposicdo linear das solucdes das suas equagfes homogénea e ndo homogénea

— L =0 pode ser construida da

correspondente. A solucdo da equacdo homogénea —~ T .
£Tf

dznf
d
. . ~ 1
seguinte maneira: usando a fungdo teste n, = e encontramos c* = +—, por tanto
fPr

ney(z) = Ae?/*r + Be %% = A, cosh (;—f) + A, sinh (;—f), onde Af=,tDf € ©

comprimento ao longo das paredes do nanofio.

Assumindo que a concentracdo ng tem simetria radial sua equacdo de difusdo DsVZng — == =

Ts

d%ng = 10dng (1)2 _ . .
52 T W) s = 0, onde r é a distancia de um ponto

qualquer no plano do substrato até o centro do nanofio, corresponde a equacdo modificada de
Bessel e A = ,/Dsts € 0 comprimento de difusdo ao longo do substrato (limitado por

nucleacdo), cujas solucBes sdo uma superposicdo da funcdo de Bessel modificadas de
primeiro e segundo tipo de ordem zero, ou seja, ng, (r) = B11y(r/As) + B,Ky(r/As). Para ter

0, em coordenadas cilindricas,

~ . ~ ~ ~ ~ dzTLf
a solugdo completa precisamos da solugdo da equagdo ndao homogénea Dy 2
ny

- =0, que corresponde a nfz(Z) =]Tfsina. Para DSVZTLS +]— ? = 0 encontramos
f S

N, (r) = Jts.

+ Jsina —

Finalmente, as solucdes sdo

A A
ns(z) = J1esina + A, cosh (Z) + A, senh </1—f> (A.1)

ng(r) = Jts + B1lo(r/4s) + B2K, (;_s) (A.2)

Mesmo tendo solugdes completas nossas equacOes estdo indeterminadas pelas quatro
constantes desconhecidas A4, A,, B, By, por tanto, precisamos determinar o seu valor através
das condigdes de contorno, que podemos estabelecer da seguinte maneira
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O fluxo de adatomos no substrato é nulo na contorno da zona de alimenta¢do a uma
distancia r = Ry, do centro do nanofio.

dng

= lr=ry = 0 (A.3)

Para um conjunto de nanofios com o mesmo raio Ry, = 1/,/mNy, é a metade da média
das distancias entre eles, onde Ny, é a densidade de nanofios no substrato.

dlo(r/As) < e dKo(r/2s) <K

Usando as propriedades da funcdo de Bessel,
As dr As

encontramos

Li(Rw /2s)

B, =-B ———=
2 Y K1 (Rw/As)

(A.4)

Os fluxos de adatomos até e desde a contorno entre o0 nanofio e o substrato sdo iguais

dn dn
Dg d_rs lr=r = —DF d_zf | z=0 (A- 5)

Depois de alguns célculos

3 AsDf 1 A — K1 (R/As)
ArDsLi(R/2s)" % 11(R/As)

Bl = BZ (A6)

O potencial quimico, u, = In(osng) , de adatomos é continuo na contorno entre o
nanofio e o substrato.

O'Sns(R) = O'fnf(()) (A 7)

os € of sdo as areas das regides de adsorcdo no substrato e na base do nanofio.
Fazendo alguns calculos encontramos
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0,

IO (Z) Bl + KO (z) BZ = - (O'_S) Tf]Slna - (O'_S> Al - Tsl (A. 8)
d) A concentracdo de adatomos na contorno do nanofio e a nanogota € nula.
ne(L) =0 (A.9)

Nossas equacdes assumem a forma

L L
Aq cosh| — ) = —Jtssina — sinh | — | 4, (A.10)
Ay Ay

A fim de achar a concentragéo n(z) redefinimos algumas constantes para facilitar os calculos

cosh(L/A;) =h , sinh(L/A;) =hy ; K\Rw/As) =x , K (R/As) =x

LRw/As) =y , L(R/As) =y ; Ko(R/As) = Ky Iy(R/As) = Iy (A.11)

Nossas equacdes adotam o0 seguinte esquema

x
AsDy
Biy, = _Ast Ay —x1B; (A.13)

O'f . O'f
IyB, + KyB, = — (0—5) 77Jsina — <U_s> A —15] (A.14)

Aih = —J1ssina — hy A, (A.15)

A substituicdo da equacgéo (A.12) em a equacgdo (A.13) levaa

B, = (ASD’C ) 4, (416
! AsDg (xy1 — yx1) 2 .
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De novo substituindo a equagdo (A.12) em a equacdo (A.14) leva a

B, = m [(Z—];)]Tfsina + (Z—’;) Aq —]Tf] (A.17)

Subtraindo as equacdes (A. 16) e (A.17) encontramos

af) _ Of xly — yKo\ (AsDs
—]Tsma+<—>A —-JT +< )< A, =0 A.18
<Us ! Os ! s xy; — yx1/ \A¢Ds 2 ¢ )

Substituindo a equacdo (A. 14) na equacgéo (A. 18) chegamos a

Trsina h o xly — yKy\ [0sAsD
]Tfsena—]f A —(—S>]TS+< oY O><SS f)Azz

ho h_1 2 OF xy; — yx1/ \0sAsDs
Definindo G = — (M) e f= (%) encontramos
Xy1—YX1 ofAfDs
4= —37  |sina(h—1) - (ﬁ) AP (4.19)
27 (hy + hGB) or) \1f '

substituindo a equacédo (A.19) na equacdo (A. 14) obtemos

Tty . Os\ (Ts
Al = m sma(hl + Gﬁ) - (O'_F> <;) hll (A 20)

De acordo com a equagdo (A. 1) temos que
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dnf !
E |Z=L _ Z (hlAl + hAZ)
L dn 2R (Dprg [(’15) +sina(h — 1+ h,GR)| (421
nRD, L), e\ 5 )G B + sina 1GB (4.21)
Por tanto

vdt vV VT
(;_i) B + sina(cosh(L/A;) — 1 + sinh(L/Af) GB)

dL 'V —Vs 2 (rnQ

2¢ (sinh(L/lf) + cosh(L/Af) Gﬁ)
) _ (4.22)
Ou seja
dL _ g_y+R*(R//15,Rw//15'L/’1f) (A.23)

dH R
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APENDICE B

SOLUCAO DA EQUACAO DE DIFUSAO COM O EFEITO GIBBS-THOMSON

As constantes sdo determinadas pelas condi¢es de Contorno a continuacéo

a)

b)

A concentragdo de adatomos longe dos nanofios pode ser vista como

n(ew) =Jz (B.1)

Sabendo que lim,_,, I(x) = o e lim,_,, Ky,(x) =0, logo A; = 0, por tanto,

n(r) = Jt + A,K, (%) (B.2)

Todos os adatomos que chegam na base do nanofio sdo transferidos ao topo do
nanofio

201 Y1y

T (B.3)

Apas(R) = Apups = Aprs +

O géas de adatomos é um géas diluido, ou seja, podemos usar a formula Au,s(R) =
KgT In[n(r)/n.,] onde n., = (V5 /V)7, € a concentragéo de equilibrio de adatomos,
T, € 0 tempo de vida média dos adatomos no substrato livre de processos de
nucleacdo. A expressdo de Auyg Se reduz a equacdo (B.1) em regides afastadas do
nanofio, ou seja, quando r — o , n(w) = Jre /1ty = (1/19)?
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At y5(c0) K, in |15 1
(0] = nl——
HUas B Vos To
_ J (s To
Ags(0) = KBTlan—OS —KBTln[?]
2
Auas(®) = Apys = 2K5T 1 [2) (B.4)

De acordo a condicdo de contorno

R
n(R) = ]r+A2KO(E)
Ry = (% Aus  20,y,ysin (B)/KsT (B.5)
e = (V_05>T° ¥ (KBT+ R )

Igualando as duas expressdes achamos o valor da constante A,, logo substituindo na
equacéo (B.2) encontramos

@ —1— [1 —exp (Aui'} — Augs _ RGT)] Ko(r/2) (B.6)

Jt KpT R ]| Ko(R/2)

Onde R;r = 2Quy.ysin (B)/KgT € o raio caracteristico do efeito Gibbs-Thomson.
O fluxo de adatomos na base do nanofio, que corresponde ao fluxo no topo do
nanofio, pode ser obtido do mesmo jeito que foi feito na se¢do anterior

dn

Jaiff(L) = 2mRD . lr=r

(B.6)

Logo a contribuicdo por difusdo ao crescimento pode se expressar cComo segue

(dL) =Vl1—exp <AME°S—AMZ°5 RGT)] KR
dif

dt KT R )| R Ky(R/2)
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A contribuicdo desorgdo-adsorgdo na taxa de crescimento, pela interacdo direta com a
superficie da nanogota, no crescimento por MBE onde o feixe de material semicondutor é
perpendicular a superficie do substrato, corresponde a

TR? 5 5
— g = TRiU — Jdes) (B.8)

Qs (d_t)A_D

A taxa de desorcdo na superficie da nanogota aumenta proporcionalmente a sua curvatura, ou
seja, Jk.o = JLexp (Rg/R), que é equivalente a pressdo de equilibrio do material na fase
vapor ao redor da nanogota, também por definigdo J/J% = exp (Auyi./KgT) onde Auyy, =
Apys — Aurs . O fluxo até a nanogota é

dL _ 4 Aurs — Auys | Rer
(dt)A_D 0! Il exp( KT R (B.9)

A taxa de crescimento Vs da superficie ndo ativada pela nanoparticula deve ser subtraida da
taxa de crescimento das duas contribuicbes mencionadas acima. Assumindo que o termo

(V_VVS) corresponde & probabilidade de re-evaporagdo, podemos considerar (%):

(A/29)? = exp (W} Juntando todas as contribuicbes a taxa de crescimento
B

encontramos
1 (dL) _ (dL) N (dL) (V — V5> .10
viat) dt/air  \dt/s—p 4 (B-10)
oo o K R
l(ﬁ) N PR Apurs — Apgs + Rer y 1 x (AllAs — Allvs) g 1 (7)
v \de P\T kT R sin?p KiT R ¢ (5)
AV
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APENDICE C

TEORIA MACROSCOPICA DO ESPALHAMENTO RAMAN

Na teoria macroscopica o espalhamento Raman é estabelecido pelas variacGes temporais e
espaciais das contribuicdes da polarizabilidade na configuracdo eletronica [3]. Quando um
campo elétrico, estabelecido por uma onda eletromagnética com vetor de onda k;, E(r,t) =
E;(k,w)cos (k; - — w;t), estd presente em um ponto r de um meio cristalino ¢ induzida
uma polarizacdo P(r,t) = P(k;, w;)cos (k; *r — w;t) cujo vetor de onda e freqiiéncia é o

mesmo do campo eletromagnético e sua amplitude esta dada pela seguinte expressao

P(r,t) = yE(r,t) (c.1)

Em um meio cristalino a uma temperatura T existem vibracdes atbmicas associadas com
fonons do material semicondutor que podemos representar como ondas planas do tipo
Q(r,t) = Q(q,wg)cos (q - — wyt) onde w, € a freqiiéncia de oscilagdo e g o seu vetor de
onda. Na aproximacdo adiabatica a frequéncia de oscilacdo dos estados eletrdnicos é grande
em relacdo a frequéncia dos &tomos w,, por tanto, a susceptibilidade , y, é uma funcéo
principalmente dos deslocamentos Q dos atomos. Normalmente as amplitudes das oscila¢fes
atdbmicas sdo pequenas em comparacdo com a constante da rede cristalina, assim podemos
entdo expandir y em uma serie de Taylor em Q a fim de conhecer o efeito das vibragoes

mecanicas na susceptibilidade elétrica do material

x (ki w0y, Q) = xo(ky wi) + (0x/0Q)oQ(r, 1) + - (€.2)

O primeiro termo representa uma susceptibilidade elétrica do meio sem flutuagdo nenhuma e
0 segundo termo é uma susceptibilidade oscilante induzida pelos deslocamentos Q das
vibragbes atdbmicas da rede cristalina. Substituindo a equacdo (3.3) na equacdo (3.2) a

polarizacéo se reduz a
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Py
P(r,t) = xo(ky @) Ei (g, wyp) cos(ley - T — wit) + (Z—g) Q(r, DE (ks o) cos(k; - 7 — w;t)
0

Pind

+ o (C.3)

O primeiro termo P, é uma onda de polarizacdo vibrando em fase com a radiagéo incidente
(Espalhamento Rayleight). O segundo termo P;,; € uma onda de polarizacdo com sua
frequéncia deslocada pelo valor da frequéncia associada aos fonons w,. Na aproximacéo de
primeira ordem, emissao/absorcdo de um fonon, Pode se achar explicitamente a freqiiéncia e
vetor de onda da polarizacdo induzida manipulando algebricamente o termo P,,; na equacao

anterior assim

Pra = (02/0Q)0Q(q, @p)cos (q 7 = wot) X E; (ki) cos(k 1 = wit)
1
Pra = 5 (01/0Q)0Q(4, @0)E; (kiy i) x cos[(ki +q) 7 = (w; + wo)t]

Anti—Stokes

1
+§(6)(/6Q)0Q(q, wo)E; (ki w;) X cos[(k; — q) -7 — (w; — wo)t] (C.4)

Stokes

Da equacdo anterior pode ser visto que existem dois tipos de ondas: (a) Uma onda com vetor
de onda k; — q e freqliéncia w; — w, e (b) uma onda com vetor de onda k; + q e freqliiéncia
w; + wy. A luz espalhada resultante a uma energia menor A(w; — wg) € luz espalhada Stokes
enquanto a luz espalhada com uma energia maior A(w; + w,) € luz espalhada Anti-Stokes, a
Figura 3.1 é um esquema do espalhamento Rayleigh, aniquilacdo (Stokes) e criacdo (Anti-
stokes) de um foton da radiacao eletromagnética incidente.

O espalhamento Raman é governado pela conservacdo da energia e do momento k; = ki + q,
onde kg,q é o vetor de onda da luz espalhada e dos fénons respectivamente, ou seja, a
orientacdo dos eixos cristalinos com relacdo a direcdo e polarizacdo da luz incidente afeita o
espectro Raman, neste contexto é claro que a espectroscopia Raman sobre estruturas

monocristalinas oferece informacéo da sua simetria.

As frequiéncias de féonons em semicondutores sdo da ordem w, < 10'°Hz e para fotons na

regido visivel a sua frequiéncia esta na ordem w;~10%°Hz, logo pela conservagio da energia
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w; = wg + w, podemos estabelecer que a diferenca entre fotons incidentes e espalhados € da
ordem Aw = |w; — wg|~1% , ou seja, a freqiiéncia do foton espalhado é muito proxima da
freqiiéncia do féton incidente, por tanto, o espalhamento Raman é um experimento que exige
um excelente detector (sdo poucos os fotons espalhados), além de uma excelente resolucéo
espectral (para separar os fotons incidentes dos fotons espalhados).[7] O modulo do vetor de
onda do fénon envolvido no espalhamento é g = || = |Ei — EE| e 0 seu valor maximo

Gmax = |ki — (—k;)| = 2nw/c se estabelece na configuragdo de retro-espalhamento

kg = —k;, ver figura 3.2. Assumindo que o laser na regido visivel é usado para excitar o

espalhamento Raman em uma amostra com indice de refragdo n = 3, o vetor de onda q é da

dmax

ordem de ¢qa,~10"m™1, por tanto, a razdo e = 1/1000 permite estabelecer que a

espectroscopia Raman seja sensivel a fénons perto da zona central da zona de Brillouin (g~0)

onde /a = 10*%m ™1 corresponde ao valor no seu extremo.

A intensidade da radiacdo espalhada I pode ser encontrada a partir da potencia radiada pela
polarizagdo induzida P;,; por unidade de angulo solido. Esta intensidade vai depender da
polarizagdo da radiacdo espalhada e; como I = |P;,4 - ex|?>. Tendo em conta que g~0 a

intensidade pode estabelecer-se assim

Iz o< |e; - (0x/0Q)oQ(wy) - egl* (C.5)

Onde e; corresponde a polarizagéo da radiacdo incidente e (dy/0Q), € um tensor de terceira
ordem. Definindo o vetor unitario Q = Q/|Q| na direcdo das vibracdes mecanicas (fonons)

encontramos
I < |e;* R - eg|? (C.6)

Onde R = (0x/9Q),0(w,) € definido como o tensor Raman e possui a natureza de um

tensor de segunda ordem.

O tensor Raman R pode ser considerado um tensor simétrico porque os semicondutores sob
estudo sdo ndo magnéticos e as componentes anti-simétricas do tensor podem ser introduzidas

somente pela presenca de campos magnéticos; outros requerimentos impostos no tensor vém
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das propriedades do meio semicondutor e dos modos vibracionais envolvidos no processo de
espalhamento; Estes requerimentos sdo conhecidos como as regras de selecdo Raman que
estabelecem os estados de polarizacdo e configuragbes geométricas que anulam a radiacao

espalhada.

O exemplo mais simples de regras de selecdo corresponde a materiais centro-simetricos como
é 0 caso do Si; Nestes materiais os fonons podem ser classificados em fénons com paridade
par ou impar sob uma transformacdo de inversdo. Ja que o cristal € invariante sob a
transformacdo de inversdo as suas propriedades tensoriais devem herdar dita propriedade
porem o fato de ter uma mudanca de sinal do deslocamento Q (atémico) associado ao fénon
impar sob a transformacéo de inversdo leva diretamente a uma mudanca de signo em (dy/
dQ), , por tanto o tensor associado ao fénon impar deve ser nulo, ou seja, os fonons impares
ndo sdo observados por espectroscopia Raman (chamados de ndo ativos); o fato de ter
detectado os fénons com paridade impar através da espectroscopia infravermelha e os fénons
pares ativos com a espectroscopia Raman permite concluir que as duas espectroscopias séo
completarias para cristais centro-simétricos. Também e possivel encontrar fonons nédo ativos
para nenhuma das espectroscopias de absorcdo infravermelha ou Raman, por tanto estes
fénons séo conhecidos como fonons silentes.

Como exemplo vamos calcular a intensidade da luz espalhada na configuracdo de retro
espalhamento, onde a polarizacio da radiacio e; é paralela ao eixo y e a polarizacdo da
radiacdo espalhada e, esta contida no plano xy. De acordo com a equacéo (C.6) a intensidade

da radiacdo espalhada esta dada pela seguinte relacéo

2
I < |(010) | Ryx Ryy Ry, || 1][=]|Ryy + Ry (C.7)

Onde é claro que a polarizacdo da radiacdo incidente e espalhada seleciona os elementos

relevantes do tensor R.
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Os tensores R,,R,e R,, para semicondutores tipo blenda de zinco como o Gads,
correspondem as projecBes dos deslocamentos atdmicos relativos dos dois &tomos na célula
unitéria ao longo dos eixos cristalogréaficos cujas componentes linearmente independentes s&o
Ryyzr Ryzx» Rzxy € SUas permutagdes ciclicas que chamaremos d. Nas medidas Raman de
cristais na escala macroscopica € mais conveniente escolher como base 0S seus eixos
cristalinos e expressar o tensor naquela base. As componentes diferentes de zero do tensor
Raman dependem da dire¢cdo dos deslocamentos fonicos, por exemplo, o tensor Raman R (x)
de um fénon (perto da zona central de Brilluoin) 6tico polarizado ao longo da dire¢éo x, onde
0 tensor é expressado na base x = [100], y =[010], z = [001], tem s6 duas componentes

diferentes de zero R,,, Ry, que se podem representar por uma matriz 3 X 3 assim
0 0 0 0 0 0
Rx)=(0 0 Ry, |= (o 0 d> (C.8)
0

Da mesma forma podemos estabelecer os tensores Raman para fonons polarizados ao longo

das diregdes y, z

0 0 d 0 d o0
R(y)=(0 0 o>, R(Z)=<d 0 o) (€.10)
d 0 0 0 00

por tanto, com os tensores R definidos acima e nossa notacdo especial podemos derivar as
regras de selecdo do espalhamento Raman de semicondutores tipo Blenda de Zinco (ver tabela
C.1). De acordo a estas regras de selecdo o modo E; (T0) é permitido no retro-espalhamento
da luz nas superficies (110), (111) por enquanto 0 modo A;(LO) € permitido no retro-

espalhamento da luz nas superficies (001), (111).
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K;(e; ek, TO Lo
(001) 2(x3)z 0 ldzol®
:(.\‘..\‘):_ 0 0
(111) 2(x'x)z! 2 > 1 2
! ) 3 ldrol® 3ldzol*
Siy! ! S 2 0
22 < ldrol
3
(110) y’(_x’.:)y_’ |dro|: 0
y’(:.:)y_' 0 0

Tabela C.1: Regras de Selecdo Raman para geometrias de retro-espalhamento em
semicondutores tipo Blenda de Zinco. Os diferentes eixos para cada um das
geometrias sdo x = [100], y = [010], z=[001] ; x =[110], y' =[110], z' =
[111] e vy = [112].

Nas medidas Raman sobre substrato GaAs (011) com luz incidente polarizada ao longo da
direcdo z = (111) foi obtido o espectro, ver figura 3.4(b), composto de um fonon E;(T0) na

posicdo 267.2 cm™! em acordo com as predicdes tedricas.

(b)

(-111)

Intensity (arb.u.)

240 255 270 285 300
Raman Shift (cm™)

Figura C.1: (a) Faces cristalinas da referéncia usada para as medidas das regras de
selecdo de nanofios (b) Espectro Raman de luz incidente polarizada ao longo da
direcdo (111) sobre substrato de GaAs (011).
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Para calcular as regras de selecdo dos nanofios de GaAs crescidos ao longo da direcdo
(—111) é conveniente usar como base o0s eixos cristalinos x = [011], y = [211], z =
[111], onde o eixo z corresponde a direcdo da luz incidente retro-espalhada sobre o nanofio,
ver figura 3.4(a). Os tensores Raman dos modos longitudinais e transversais, nesta

configuracéo de retro espalhamento da luz ao longo do eixo z sdo

. d d . d d
/ 7 @\ / 7 @\
d 2d d d 2d d
R,y = I - —_— — I R,Z = I E— — —_— I
V3 3 3v2 | V3 3 32|
d d 2d d d Zd/
V6 32 3 6 3V2 3
-d 0 0
. d 2d
R, = 3 32 | (€.11)
2d  2d
3v2 3

A tabela 3.1 mostras as regras de selecdo dos modos E;(T0O) e A;(LO) para varias
configuracGes de retroespalhamento ao longo da direcdo z para nanofios de GaAs(—111),

conforme a figura C.1; o modo E; (T 0) foi calculado a partir da relagéo

Iy |e;-(Re +Ry) -ep|”  (C.12)

Do mesmo jeito o modo A; (LO) foi obtido da equacéo

Iy < le; "R, - eg|? (C.13)
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