




iii 

 

 



iv 

 

 



 

v 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Aos meus pais e à minha família 



 

vi 

  

 



 
 
Agradecimentos 
 

 vii

 

 Sou muitíssimo grato ao Prof. Daniel Mario Ugarte, meu orientador neste projeto, 

pelo apoio, pela motivação, pelos ensinamentos e compreensão ao longo destes 5 anos. O 

que aprendi com ele não se restringiu ao âmbito técnico, mas se estendeu a todos os 

aspectos da minha formação como pesquisador e englobou, inclusive, melhorias das minhas 

capacidades culinárias.  Devo a ele grande parte da minha concepção do que é ciência e do 

que é ser um pesquisador. Levarei para meus futuros trabalhos as formas de pensar e 

pesquisar que aprendi com Daniel. Espero poder ensiná-las a outros no futuro.  

 Aos meus pais, Rita e Augusto, ao meu irmão, Pedro, e a toda minha família minha 

eterna gratidão por todo o apoio das mais diferentes formas ao longo de todo meu 

aprendizado. Sem dúvida, devo a eles minha vontade de compreender, minha curiosidade e 

meu gosto por estudar; sem eles nunca teria chegado a este estágio.  

À minha esposa, Andréia Hisi, por todo o carinho, companheirismo e cumplicidade. 

Seu apoio constante foi fundamental para os resultados que alcançamos. Além disso, 

agradeço pela sua simpatia e alegria em nossa convivência. 

 Agradeço à Profa. Mônica Alonso Cotta por tudo que me ensinou, pelas conversas 

sobre crescimento de nanofios e materiais semicondutores, pela simpatia e disposição para 

ensinar e ensinar. Agradeço pela colaboração contínua ao longo destes 5 anos.  

 Agradeço à Profa. Thalita Chiaramonte pela colaboração nos projetos sobre 

nanofios semicondutores ao longo do doutorado.  

Sou grato aos colegas, Vitor, Maureen, Arthur, Giulia, Bruno, Renata e Prof. Varlei 

Rodrigues do Grupo de Física de Nanoestruturas e Materiais Nanoestruturados. 

 Sou grato ao grupo de propriedades ópticas do IFGW-UNICAMP, em especial ao 

Prof. Fernando Iikawa, ao Everto Geiger Gadret e ao Guilherme Osvaldo Dias, pela 

colaboração, pelas discussões e pela ajuda em os experimentos de fotoluminescência. 

 Agradeço ao Hélio Obata por toda ajuda no crescimento dos nanofios. 

 Ao grupo do Laboratório de Microscopia Eletrônica do Laboratório Nacional de 

Luz Síncrotron, Jefferson Bettini, Conrado Ramos Moreira Afonso, Paulo Cesar Silva, 

Sidnei Ramos de Araújo e aos colegas de grupo por tudo que me ensinaram e pelas 



 
 
Agradecimentos 
 

 viii 

discussões sobre microscopia, meus agradecimentos. Ao Fabio Zambello agradeço por todo 

apoio em diferentes experimentos.  

 Agradeço aos meus companheiros de graduação, em especial ao Oscar, e aos meus 

colegas de pós-graduação pela sua amizade, pelas discussões sobre física e pelas 

incontáveis festas, churrascos, etc. 

A todo os professores que me ensinaram ao longo de toda minha vida acadêmica, 

dentro e fora da sala de aula, meus agradecimentos. Em especial, agradeço a alguns que 

marcaram minha formação: Prof. Marcus Aloizio Martinez de Aguiar, Prof. Hugo Luis 

Fragnito, Prof. Alberto Vazquez Saa, Prof. Alcebíades Rigas, Prof. Carlos Ourivio Escobar, 

Prof. Fernando Cerdeira, Prof. Silvio Antonio Sachetto Vitiello, Prof. Richard Landers, 

Prof. Eduardo Granado M. Silva, Prof. Guillermo G. Cabrera Oyarzun e Prof. Antonio 

Rubens Britto de Castro. 

Agradeço a comissão julgadora que participou da avaliação deste trabalho, Prof. 

Edson Roberto Leite, Prof. Paulo Fernando Papaleo Fichtner, Prof. Fernando Iikawa, Prof. 

Pascoal José Giglio Pagliuso, Prof. Richard Landers e Prof. Rogério Magalhães Paniago. 

Je souhaite remercier tous les membres du groupe STEM d'Orsay pour leur 

hospitalité, leur amitié, leur sympathie et l’aide qu'ils m'ont apportée pendant mon séjour 

en France et dans mon travail au Laboratoire de Physique des Solides: Prof. Odile 

Stephan, Mathieu Kociak, Prof. Christian Colliex, Katia March, Marcel Tencé, Michael 

Walls, Alexandre Gloter, Claudie Mory, Alberto Zobelli, Susana Trasobares, Nathalie 

Brun, Bénédicte Daly, Marie-France Cozic, Sylvie Falcinelli, Luiz Zagonel, Benoit Laslier, 

Almudena Torres, Fei-Ting Huang, Farah Attouchi, Laura Bocher, Santhana Moorthy, 

Rodrigo Fernandez-Pacheco, Guillaume Boudarham, Arthur Losquin et Zackaria 

Mahfoud. En spécial, je souhaite remercier Odile Stephan pour accepter mon stage 

doctoral dans le groupe. Je suis très heureux d’avoir eu la chance d’apprendre auprès de 

vous et d'avoir fait partie entière du groupe. Depuis le premier jour à Orsay, je me suis 

senti le bienvenu. En résumé, merci beaucoup. 

I would like to thanks Prof. Alan J. Craven for his kindness, patience and teachings 

during my stay at the LPS, Orsay.  



 
 
Agradecimentos 
 

 ix 

Agradeço à FAPESP pelo apoio financeiro (bolsa de doutorado 2007/58962-1 e os 

microscópios eletrônicos). Agradeço também ao CNPq, a CAPES, ao CNRS, ao projeto 

STEEM e a IUF pelo apoio financeiro e ao LNLS pelo apoio técnico, financeiro e pelo uso 

dos microscópios eletrônicos. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
 
Agradecimentos 
 

 x 

 

 

 

 

 

 

 



xi 

 

The road not taken 

Robert Frost (1874-1963) 

 Two roads diverged in a yellow wood, 

And sorry I could not travel both 

And be one traveler, long I stood 

And looked down one as far as I could 

To where it bent in the undergrowth; 

 

Then took the other, as just as fair, 

And having perhaps the better claim, 

Because it was grassy and wanted wear; 

Though as for that the passing there 

Had worn them really about the same, 

 

And both that morning equally lay 

In leaves no step had trodden black. 

Oh, I kept the first for another day! 

Yet knowing how way leads on to way, 

I doubted if I should ever come back 

 

I shall be telling this with a sigh 

Somewhere ages and ages hence: 

Two roads diverged in a wood, and I –  

I took the one less traveled by, 

And that has made all the difference. 

 

 

 

“Experience is simply the name we give to our mistakes” 

Atribuido a Oscar Wilde (1954-1900) 
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 O desenvolvimento de novos materias tem grande interesse devido à ocorrência de novos 
fenômenos e propriedades, as quais podem ser usadas em futuras aplicações tecnológicas. Em 
particular, nas últimas décadas, esforços imensos foram realizados buscando compreender 
nanomateriais e os efeitos da redução de tamanho e de dimensão.  

Entre os diferentes avanços alcançados, podemos citar o desenvolvimento significativo de 
nanofios semicondutores (estruturas quasi-unidimensionais) com dezenas ou centenas de 
nanometros de espessura e milhares de nanometros de comprimento. O método mais utilizado 
para o crescimento de nanofios é o método catalítico chamado VLS (Vapor-Líquido-Sólido), no 
qual uma nanopartícula metálica serve como sorvedouro preferencial de átomos de um vapor e, 
também, como posição para a formação de um sólido (nanofio). O VLS foi proposto por Wagner 
e Ellis nos anos 60. Em nossos trabalhos, nos concentramos no estudo de nanofios de 
semicondutores III-V crescidos em um reator de Epitaxia de Feixe Químico (CBE) catalisados 
por nanopartículas de Au.  Mais especificamente, estudamos nanofios de InP, InAs, InGaP, 
InAsP e heteroestruturas InP/InAs/InP.  

 Como a qualidade de interfaces e homogeneidade química do material crescido, 
influenciam diretamente as propriedades ópticas e elétricas de nanofios, nossa pesquisa nos levou 
a avaliar os limites da aplicação de diversas técnicas de microscopia eletrônica de transmissão 
aplicadas: TEM (Microscopia Eletrônica de Transmissão), STEM (Microscopia Eletrônica de 
Transmissão em Varredura), HRTEM (Microscopia Eletrônica de Transmissão de Alta 
Resolução), EDS (Espectroscopia de Raios-X Dispersados em Energia) e EELS (Espectroscopia 
de Perda de Energia de Elétrons). Como consequência, determinamos os limites de detecção de 
variações químicas e de medidas de larguras de interfaces das diferentes técnicas. Em particular, 
devido às limitações impostas pelo dano por radiação no material, propusemos o uso de 
deslocamentos químicos de plasmons (EELS) para a caracterização química de nanoestruturas de 
semicondutores III-V.  

Desenvolvemos uma metodologia para a análise de seções transversais de nanofios de 
InAsP. Os experimentos realizados indicam a diferença entre os semicondutores produzidos por 
crescimento axial (catalítico) e por radial (bidimensional). Além disso, a análise química 
detalhada de heteroestruturas InP/InAs/InP levou a detecção de concentrações inesperados de As 
no segmento final de InP. Interpretamos esta observação como uma indicação de que As difunde 
através da nanopartícula catalisadora durante o crescimento, demonstrando uma rota de 
incorporação de elementos do grupo V em nanofios crescidos pelo método VLS. 

 Finalmente, estudamos os efeitos de defeitos estruturais extendidos, como discordâncias 
na morfologia e distorções estruturais de nanofios. Neste sentido, observamos a torção de 
Eshelby em nanofios de InP contendo discordâncias em parafuso únicas. Nossos resultados 
mostram que as taxas de torção medida são muito maiores (até 100%) do que o previsto pela 
teoria elástica macroscópica. Isto mostra as mudanças significativas nas propriedades mecânicas 
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e estruturais em nanoestruturas e ilustra o papel importante de estudos detalhados de microscopia 
eletrônica para a análise de deformações em nanoestruturas.  
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 The development of new materials has great interest due to the possibility of finding new 
phenomena and properties, which can be used in technological applications. In particular, in the 
last decades, huge efforts have been made in order to understand nanomaterials and, the effects of 
size and dimensionality reduction.  

Among different advances, it is worth noting the significant development of 
semiconductor nanowires (quasi-one dimensional structures) with tens or hundreds of nanometers 
in diameter and thousands of nanometers in length. The catalytic method VLS (Vapor-Liquid-
Solid) is the most used approach for nanowire preparation, in which a metal nanoparticle serves 
as a preferential sink for atoms from a vapor and, also, as the position for the solid nucleation; 
this method was proposed by Wagner and Ellis in the 60s.  In our work, we have focused on the 
study of III-V semiconductor nanowires grown by Chemical Beam Epitaxy (CBE) catalyzed by 
Au nanoparticles. Specifically, we have studied different III-V nanowires (InP, InAs, InGaP and 
InAsP), as ell as, some heterostructured wires (InP/InAs/InP).  

 As the quality of interfaces and the chemical homogeneity of materials directly influence 
the optical and electrical properties of nanowires, our research have led us to assess the limit of 
applicability of several characterization techniques based on transmission electron microscopy: 
TEM (Transmission Electron Microscopy), STEM (Scanning Transmission Electron 
Microscopy), HRTEM (High Resolution Transmission Electron Microscopy), EDS (Energy 
Dispersed X-Ray Spectroscopy) and EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy). As a 
consequence, we have determined the detection limit for the measurement of chemical 
composition variations and interface widths. In particular, due to the limitations imposed by 
radiation damage on III-V nanowires, we have proposed the use of Plasmon chemical shifts 
(EELS) to the chemical characterization of III-V nanostructures.  

 We have analyzed the cross sections of InAsP nanowires and we have been able to reveal 
a difference between the semiconductors materials produced by the axial (catalytic) and radial 
(bidimensional) growth. Through the detailed chemical analysis of InP/InAs/InP heterostructures 
we have detected an unexpected concentration of As in the last InP segment of the 
heterostructure. We have interpreted this result as an indication that As diffuses through the 
catalytic nanoparticle during growth. This demonstrates an incorporation route for group V atoms 
in nanowires grown by VLS. 

 Finally, we have studied the effects of extended structural defects, like dislocations, in the 
morphology and structural distortions of nanowires. In this sense, we have observed the Eshelby 
twist in InP nanowires containing a single screw dislocation. Our results show that measured 
twist rates are much larger (up to 100%) than the predictions from the elasticity theory. This 
shows the significant change of mechanical and structural properties in nanoscale and, illustrates 
the important role of a careful electron microscopy studies to analyze deformations in 
nanostructures.  
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I. Introdução 

 

 

 
 

I.1 Início histórico 

 O desenvolvimento de materiais com novas propriedades sempre atraiu o interesse da 
comunidade científica e tecnológica. Como exemplos recentes, podemos citar a descoberta de 
nanotubos de carbono1, fulerenos2, filmes finos semicondutores3 e metálicos4, pequenas 
partículas metálicas5, grafeno6, entre muitos outros. A importância de novos materiais e suas 
geometrias alternativas é evidente tanto para a pesquisa fundamental, onde fenômenos 
inesperados aparecem, quanto para a pesquisa aplicada, onde estes fenômenos podem fomentar o 
melhoramento de tecnologias existentes ou o desenvolvimento de inexistentes. Em particular, 
sistemas quase unidimensionais, como nanotubos, nanofios metálicos e nanofios semicondutores, 
são candidatos em potencial tanto para desenvolvimentos esperados de funções existentes, como 
contatos em dimensões nanométricas7, quanto para os inexistentes, como transistores de elétrons 
únicos8 ou fontes de fótons únicos9. 

Neste sentido, buscando novos materiais, durante os anos 60-70 diversos grupos10,11,12,13,14 
cresceram agulhas (whiskers) de materiais semicondutores como Si, SiC, BeO, GaAs, InP, etc. 
Whiskers foi o nome aplicado pelos autores originais destes trabalhos; atualmente, estes objetos 
são chamados de nanofios.  O interesse original nestes objetos era fundamentalmente à 
compreensão do mecanismo de crescimento. Entre as propostas mais aceitas podemos citar o 
crescimento mediado por discordâncias em parafuso15,16,17,18 (Capítulos II e V) e o mecanismo 
catalítico VLS (Vapor-Liquid-Solid, Vapor-Líquido-Sólido). O primeiro destes tinha como 
motivação a proposta de Frank, Cabrera e Burton7 para o crescimento de camadas bidimensionais 
de semicondutores devido à presença de defeitos em uma superfície. Apesar de diversas 
tentativas15,17,19,20 este mecanismo de crescimento foi provado somente em 2008 através da 
observação direta da presença de discordâncias em parafuso no interior de nanofios 
semicondutores21,22 de PbS e PbSe. No Capítulo V, descreveremos as deformações estruturais em 
nanofios de InP devido à presença deste defeito23.  
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 Por este motivo, o segundo mecanismo catalítico VLS, proposto em 1964 por Wagner e 
Ellis12 nos laboratórios da Bell Telephone em Murray Hill, foi o aceito e o utilizado nas décadas 
subseqüentes, o qual discutiremos no Capítulo II. Foi através deste mecanismo que crescemos da 
maioria do nanofios semicondutores em nossos trabalhos24,25,26,27.  

 Apesar do grande potencial para a observação de novos fenômenos e aplicação em 
dispositivos, nanofios foram pouco explorados durante as quatro décadas entre 1960 e 2000.  

 

I.2 Anos 2000: a volta dos nanofios 

 Uma pesquisa atual (2011) na Web of Science aponta mais do que 1800 trabalhos 
publicados com as palavras chaves nanowire e semiconductor. Atualmente aproximadamente 350 
artigos são publicados sobre este tema anualmente, segundo esta base de dados. 

 O crescimento acelerado da pesquisa sobre nanofios teve início no final dos anos 90 e 
começo dos anos 2000 (Figura I.1).  

 

Figura I.1: Número de publicação com as palavras chaves nanowires e semiconductor na Web of 

Science (fonte Web of Science) 

 

Este segundo impulso inicial à pesquisa em nanofios pode ser associado ao grupo de pesquisa de 
Charles Lieber28. Na década subseqüente, a possibilidade da descoberta de novos fenômenos em 
diversas áreas (física, química, biologia, entre outras) induziu a formação e migração de vários 
grupos para a pesquisa fundamental e aplicada em nanofios. A pesquisa desenvolvida buscou 
tanto avanços incrementais (como discutiremos na Seção I.3) como novas tecnologias não 
existentes em outros sistemas (Seção I.4)  
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I.3 Miniaturização: quanto menor melhor 

 Como Feynman disse em seu famoso seminário There is plenty of room down there
29 um 

desafio fascinante para a humanidade seria explorar o espaço disponível em pequenas escalas. 
Basicamente, sua idéia era a redução de todos os dispositivos como tornos, armazenadores de 
informação (“...the Encyclopedia Brittanica on the head of pin?”

29), motores, computadores, etc.  

Esta idéia é a seguida, por exemplo, pela indústria de semicondutores para a produção e o 
melhoramento de processadores, memórias, discos-rígidos, etc, modernos. Nestes, o aumento de 
poder de processamento e volume de armazenamento é alcançado (basicamente) pela redução dos 
dispositivos.  O processo de inovação dos últimos 50 anos pode ser resumido pela lei de Moore30, 
que “prevê” (depois de uma correção no período de duplicação, como o próprio autor assume30) a 
duplicação do número de transistores em um processador a cada dois anos. Esta foi seguida entre 
1971 (processador 4004 da Intel com 2300 transistores) à 2008 (processador Quad-Core Itanium  
Tukwila da Intel com 2,000,000,000 transistores). 

Na direção de miniaturização nanofios são objetos adequados. A possibilidade da síntese 
de objetos com 5 nm de diâmetro e 100 nm de comprimento permite a redução drástica de 
dispositivos. Por exemplo, nos últimos dez anos nanofios foram utilizados para a produção de 
sensores31, células solares32, transistores33 e memórias34,35. Recentemente (2011), um processador 
com 496 nós de nanofios casca-caroço (core-shell) de Si/Ge foi confeccionado pelo grupo de 
Charles Lieber36. Este processador tem densidade de dispositivos comparável à tecnologia de 32 
nm da Intel, porém tem 107

 vezes menos transistores. Estes avanços, podem ser vistos como 
avanços incrementais, já que representam a recriação de funções existentes em objetos diferentes 
e menores. Entretanto, mesmo estas dependem de mudanças drásticas dos processos de 
fabricação. Por exemplo, o crescimento de nanofios é processo bottom-up (de baixo para cima), 
que em si, já difere das técnica convencionais de litografia top-down (de cima para baixo). 

Estes desenvolvimentos são importantes para o aprimoramento das tecnologias atuais e 
pode fomentar a produção de novos dispositivos. Apesar disso, eles apresentam melhoramentos 
incrementais de concepções já existentes. Contudo, como discutido por Thomas Kuhn37, o 
progresso da ciência é guiado por grandes transições (como o desenvolvimento dos transistores 
iniciais) e não somente por incrementos seqüenciais (como sua redução incremental).  

 

I.4 Física em  (quase) uma dimensão 

 É conhecido que a redução de dimensões e de tamanho em materiais podem levar a novos 
fenômenos físicos interessantes. Estes efeitos de tamanho e dimensionalidade têm origem tanto 
no confinamento espacial de portadores de carga, éxcitons, plasmons, fótons, etc, abaixo do seus 
comprimentos típicos (comprimento de Fermi, raio de Bohr, comprimento de onda, etc), sendo, 
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então, efeitos puramente quânticos, quanto no aumento da razão superfície/volume, o que resulta 
no aumento significativo de fenômenos de superfície.  

Sobre a redução de dimensões podemos citar, como exemplos, experimentos de 
quantização da condutividade em uma dimensão38,39, o efeito Hall quântico em gases 
bidimensionais40,41, a formação de “átomos artificiais” em zero dimensões (pontos quânticos, 
quantum dots)42 e a emissão de poços quânticos em duas dimensões43,44.  Considerando os efeitos 
de redução de tamanho temos como exemplo a mudança de absorção de pontos quânticos42 e 
nanopartículas metálicas45,46, mudanças de gap em nanopartículas de Si47, mudanças do 
comprimento de emissão em nanofios de InP48 e de poços quânticos49, diminuição da temperatura 
de liquefação de metais50 e alterações de propriedades mecânicas em pilares de Ni51. Finalmente, 
sobre efeitos do aumento da razão superfície/volume podemos citar a luminescência visível de Si 
poroso52, mudanças drásticas nas características de absorção de metais nanométricos45,46, 
melhoria de propriedades catalítica de metais53, entre muitos outros. 

 Em particular, em nanofios semicondutores, diversos efeitos interessantes já foram 
demonstrados, como alterações das propriedades de luminescência48, aumento expressivo do 
fator giromagnético54, emissão de fótons únicos9, politipismo estrutural wurtzita/blenda de 
zinco55,56 e dependência com o diâmetro da magneto-resistência57. Assim, nanofios quase 
unidimensionais são uma plataforma importante para a compreensão da física em baixas 
dimensões.  

 Além disso, devido à grande área superficial disponível (aumento da razão 
superfície/volume) para a relaxação estrutural, nanofios representam geometrias ideais para a 
formação de heteroestruturas entre materiais com grande descasamento de parâmetro de rede sem 
defeitos estruturais24,25,58,59,60. Isto representa um avanço importante em diversas áreas, já que 
junções entre materiais têm grande interesse, enquanto que defeitos estruturais, em geral, são 
detrimentais ao funcionamento de dispositivos. 

 Assim, nanofios apresentam geometrias que têm permitido diversos avanços, que podem 
ser vistos como possíveis candidatos para grandes transições e desenvolvimento de novas 
tecnologias. 

  

I.5 Por que entender a homogeneidade química e a qualidade de interfaces? 

 Como descrevemos nas duas últimas Seções, nanofios podem levar a desenvolvimentos 
tanto em ciência fundamental quanto no aprimoramento de dispositivos. Em ambos os casos, as 
propriedades químicas e estruturais são essenciais para o controle e melhoramento de 
propriedades eletrônicas e ópticas de nanofios. Por exemplo, é conhecido que mudanças da 
concentração química em camadas de InxGax-1P em poços quânticos de InGaP/GaAs podem 
induzir degradações significativas da eficiência de emissão de luz61.  
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 Assim, a homogeneidade química de nanofios é essencial para o uso eficaz destes objetos. 
Este é um dos problemas que buscamos compreender em nossos trabalhos (Capítulos II e IV). 
Em especial, um dos nossos objetivos foi a caracterização da homogeneidade da composição 
química radial em nanofios de ligas ternárias (Capítulo IV). Isto envolveu o desenvolvimento de 
métodos para a produção de seções transversais de nanofios e de técnicas de microscopia 
eletrônica de caracterização para a detecção de pequenas mudanças químicas (Capítulo IV). 

 Além da homogeneidade química, a qualidade de interfaces é fundamental ao bom 
funcionamento de dispositivos. Por exemplo, a qualidade da interface em poços quânticos 
determina as suas propriedades de emissão,62. Por este motivo, a capacidade de crescimento de 
interfaces abruptas entre materiais (pequenas larguras) é importante. A qualidade final de 
interfaces depende de vários fatores, como a capacidade de átomos nesta região difundirem de 
um material ao outro. Isto abre uma pergunta sobre a estabilidade de um interface perfeitamente 
abrupta, sendo que configurações com interfaces difusas podem ser energeticamente favoráveis. 
Então, uma pergunta fundamental é quão abrupta pode ser uma interface e como podemos 
quantificar esta grandeza em dimensões nanométricas. Este foi um segundo problema que 
discutimos em nossos trabalhos. Neste sentido, foi necessário a aplicação de técnicas de 
microscopia analíticas (Capítulo III) à análise de interfaces (Capítulo IV) em nanofios 
semicondutores. Em particular, buscamos quantificar a largura de interface considerando os 
limites das técnicas utilizadas. 

  

I.6 Defeitos em nanofios semicondutores 

 Defeitos em materiais cristalinos influenciam diretamente suas propriedade eletrônicas e 
ópticas63,64,65, sendo que, em geral, a grandeza importante é a densidade de defeitos no material. 
Como em nanofios o volume de material é extremamente reduzido, a presença de um único 
defeito pode alterar drasticamente o seu comportamento.  

 Atualmente diversos grupos tem buscado compreender o efeito de defeitos em nanofios. 
Por exemplo, já foram estudados a influência de discordâncias em nanofios de Au66, a geração de 
discordâncias em nanofios casca-caroço67 e mudanças da dinâmica de defeitos (twins) em 
nanofios de Ag em diferentes temperaturas68. Em particular para nanofios semicondutores, um 
problema que tem atraído a atenção da comunidade científica é o controle da densidade de 
defeitos (twins, falhas de empilhamento, transições blenda de zinco/wurtzita)27,55,56. Neste caso, o 
controle sobre a formação de defeitos pode levar à síntese de materiais com diferentes 
propriedades (livres de defeitos ou com densidade uniforme).  

 Neste sentido, a compreensão detalhada do comportamento de um nanofio contendo 
defeitos individuais pode levar à descoberta de novas estruturas que possuam comportamentos 
inesperados. Em particular, devido a grande área superficial disponível à relaxação estrutural, a 
presença de defeitos cristalinos pode induzir alterações morfológicas drásticas, levando assim a 
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criação de novas geometrias. A proximidade da superfície (aproximadamente uma centena de 
átomos) ao núcleo do defeito (região onde a deformação é expressiva) pode resultar em 
interações complexas entre o campo de deformação e a superfície, levando processos de 
relaxação não esperados. Com isso, a compreensão dos efeitos estruturais de defeitos estendidos 
em nanofios semicondutores é de suma importância. Em nossos trabalhos, estudamos as 
alterações estruturais e morfológicos em nanofios de InP contendo discordâncias em parafuso 
individuais (Capítulo V), através de um conjunto de técnicas de microscopia eletrônica. É 
interessante notar que estes defeitos observados foram os propostos na década de 50 como 
mediadores para o crescimento de whiskers. 

 

I.7 Conclusão  

 As contribuições principais descritas nesta tese podem ser em três tópicos: 1) 
caracterização química detalhada de nanoestruturas semicondutoras através de técnicas de 
microanálise; 2) compreensão do mecanismo de crescimento de nanofios semicondutores; e 3) 
estudo de deformações em nanofios contendo defeitos estruturais. 

A análise da composição química de nanoestruturas possuí limitações dependendo do 
material e da técnica empregada, o que discutimos em nosso trabalho. Consideramos os limites 
de diferentes técnicas espectroscópicas em nanofios de semicondutores III-V. Em particular, 
analisamos os limites impostos pelo dano por exposição ao feixe de elétrons a análises de 
espectroscopia de raios-X. Neste sentido, nossas principais contribuições foram a proposta do uso 
do deslocamento químico de plasmons para microanálise nestes materiais (o que leva a redução 
da dose necessária de duas ordens de magnitude) e a implementação de um método quantitativo 
de medida em interfaces com larguras nanométricas.  

Sobre o crescimento de nanofios, nossa contribuição principal foi a determinação de uma 
rota de incorporação de átomos do grupo V em materiais crescidos pelo método Vapor-Liquído-
Sólido. Isto foi conseguido através da análise da composição química de heteroestruturas 
InP/InAs/InP em nanofios catalisados por nanopartículas de Au. 

 Finalmente, desenvolvemos atividades de medidas quantitativas de distorções estruturais 
em nano-sistemas. Em particular, determinamos as deformações em nanofios semicondutores 
contendo uma discordância em parafuso. Este tipo de defeito, induz uma rotação no material, 
conhecida como Torção de Eshelby. Para caracterizar este sistema utilizamos técnicas avançadas 
de imagem e difração, em particular, difração de elétrons resolvida espacialmente (informação 
estrutural com resolução da ordem de 1 nm). Nossa principal contribuição foi, além da medida da 
taxa de torção do cristal, a proposta e aplicação de uma metodologia quantitativa para a 
determinação da geometria (vetor de Burgers) da discordância. Com isso, fomos capazes de 
comparar as previsões do modelo de Eshelby com nossas observações e demonstrar que as 
torções medidas são muito maiores que as previstas pelo modelo. 
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 Em suma, nossos trabalhos foram fundamentalmente voltados à compreensão do 
crescimento de nanofios, da distribuição de composição química e das peculiaridades estruturais 
de nanofios de semicondutores III-V utilizando ou desenvolvendo, quando necessário, técnicas 
avançadas de microscopia eletrônica. 
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II. Crescimento de nanofios de 
semicondutores III-V 

 

 

 
 

II.1 Introdução 

Neste Capítulo descreveremos o processo de crescimento de nanofios de semicondutores 
III-V (contendo In, Ga, As, P). Em nossos trabalhos, estudamos nanofios dos seguintes materiais: 
InP, InAs, InAsP e InGaP. Na Seção II.2, explicaremos brevemente os fundamentos da técnica de 
Epitaxia de Feixe Químico (CBE, Chemical Beam Epitaxy). Na Seção II.3 descreveremos o 
mecanismo VLS (Vapor-Liquid-Solid, Vapor-Líquido-Sólido) para o crescimento catalisado de 
nanofios de semicondutores IV (Si e Ge). Este mecanismo foi aplicado para o crescimento dos 
nanofios estudados nesta tese. Na Seção II.4, analisaremos o crescimento de nanofios de 
semicondutores III-V, que envolve a incorporação de duas espécies químicas em paralelo. Na 
Seção II.5, discutiremos o processo de formação de novas camadas no crescimento e uma rota 
alternativa de incorporação de In em nanofios de InP. As implicações da existência de duas rotas 
de incorporação ao crescimento de interfaces e à homogeneidade de ligas ternárias será discutido 
na Seção II.6. Na Seção II.7, descreveremos a influência da presença de discordâncias individuais 
em parafuso no crescimento de nanofios de semicondutores III-V. O crescimento radial dos 
nanofios será discutido brevemente na Seção II.8. Finalmente, na Seção II.9 descreveremos os 
parâmetros usados para o crescimentos dos nanofios descritos nesta tese. 

 

II.2 Crescimento por CBE 

 Atualmente, existem diversas técnicas de crescimento de cristais por métodos de 
deposição, como MBE (Molecular Beam Epitaxy, Epitaxia de Feixe Molecular), MOCVD 
(Metalorganic Chemical Vapor Deposition, Deposição por Vapor Químico de Organometálico), 
entre outras. Todos os nanofios analisados nesta tese foram crescidos por CBE1 no equipamento 
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semicondutores IV (à partir de nanopartículas metálicas). Estes experimentos confirmaram a 
validade do mecanismo proposto. Os diversos avanços mostraram como as condições 
experimentais determinam as propriedades e a qualidade dos nanofios obtidos6,7. 

 

II.4 Crescimento de nanofios de semicondutores III-V por VLS 

Como descrito na Seção anterior, o processo de formação de nanofios de semicondutores 
IV é bem estabelecido, sendo aceito que os átomos que compõem o nanofio difundem através da 
nanopartícula catalisadora. Isto concorda diretamente com a proposta original de Wagner e Ellis3. 

Por outro lado, para semicondutores III-V (que contêm In, Ga, P e As) o processo de  
formação não é completamente compreendido. Ao contrário do que para semicondutores de 
materiais como Si e Ge, não existe grupos que realizam experimentos in situ que permitam  
medidas da composição química das nanopartículas catalisadoras.  

Por este motivo, a composição das nanopartículas é inferida, em geral, com base em 
experimentos ex situ. Devemos enfatizar que existem evidências de que a composição é diferente 
daquela durante o crescimento (Si/Ge8, InSe9, GaAs10). Experimentos de EDS (Energy Dispersed 

X-Ray Spectroscopy, Espectroscopia de Raios-X Dispersados em Energia) mostram para diversos 
sistemas (InP11, InAs11, GaAs10,12) que as nanopartículas, após o crescimento e exposição à 
atmosfera, contêm somente átomos do grupo III (In e Ga). Desta forma, a ausência completa de 
átomos do grupo V levam diretamente à pergunta sobre qual é a rota de incorporação destes 
átomos. Existem dois cenários possíveis: 1) ou os átomos do grupo V difundem pela 
nanopartículas e não ficam armazenados nela após o crescimento ou 2) estes átomos são 
incorporados por uma outra rota, como a difusão pela interface nanofio/nanopartícula.  

Experimentos de crescimento de heteroestruturas de InP/InAs em nanofios mostram que a 
concentração de In na nanopartícula é diferente durante o crescimento de InP e de InAs11. Isto 
mostra que o estado da nanopartícula muda dependendo de qual precursor do grupo V é fornecido 
para o crescimento. Então, o estudo detalhado de nanofios crescidos com trocas sucessivas do 
precursor do grupo V pode fornecer informações importantes sobre a rota de incorporação destes 
átomos, assim como sobre a possibilidade da formação de interfaces abruptas (levando-se em 
conta o tempo de troca do estado/composição do catalisador). Isto será discutido na Seção II.6 
Especificamente, devemos compreender a rota de incorporação e a dinâmica de troca de 
precursores, já que isso determinará como interfaces serão crescidas (Figura II.4) Com base nesta 
hipótese, analisamos a estrutura e a composição química de nanofios contendo a heteroestrutura 
InP/InAs/InP, e suas nanopartículas, crescidos em duas temperaturas 420 °C e 450 °C (amostras 
A e B, respectivamente). Detalhes do crescimento são descritos na Seção II.9. 
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 420 °C (A) 450 °C (B) 
InAs InP InAs InP 

Comprimento Médio 
(nm) 

55 ± 3 25 ± 3 141 ± 4 37 ± 3 

Taxa de crescimento 
(nm s-1) 

0.46 ± 0.01 1.7 ± 0.4 1.18 ± 0.04 2.6 ± 0.6 

 

Tabela II.1: Comprimentos médios e taxas de crescimento do InAs e do InP (segmento final) nas 
duas amostras. Note que a taxa de crescimento cresce em função da temperatura para os dois 
materiais.  

 

II.5 Nucleação de camadas e rota de incorporação alternativa de In em nanofios de InP 

Nas duas Seções anteriores descrevemos um modelo para a incorporação (VLS) de 
átomos em nanofios semicondutores. Entretanto, nada foi dito sobre o processo de formação de 
novas camadas atômicas. Atualmente, o modelo aceito descreve que o crescimento de nanofios 
acontece “camada a camada” a partir da formação de núcleos (que servem como pontos 
preferenciais para o acúmulo de material), como para o caso de crescimento bidimensional de 
semicondutores4. Ou seja, o material que difunde através da nanopartícula é solidificado em um 
ou mais núcleos. Estes fornecem sítios preferenciais para a deposição de novos átomos, devido à 
presença de degraus (cantos dos núcleos). O preenchimento de cada camada gerada por estes 
núcleos é alimentado pela nanopartícula catalisadora, que funciona como um reservatório de 
átomos. 

Resultados recentes sobre o crescimento de nanofios de Si/Ge7 e de InP17 mostram que, de 
fato, este é o mecanismo de criação de novas camadas. Porém, existe uma diferença crucial entre 
a formação de núcleos em filmes bidimensionais e em nanofios. No primeiro caso, diversos 
núcleos aparecem sobre o cristal, que crescem em conjunto até que uma nova camada é completa. 
Ou seja, a presença de um núcleo não inibe a formação de um segundo. Por outro lado, para 
crescimento de nanofios semicondutores, foi demonstrado que o crescimento acontece, em geral, 
“camada a camada”, sendo que em cada instante do crescimento existe no máximo um núcleo na 
interface semicondutor/metal6.  

Entretanto, experimentos em nanofios de InP17 mostram que a nucleação de mais do que 
uma camada pode ocorrer, levando à mudanças no ângulo de contato da nanopartícula líquida 
com o nanofio. Este resultado, em paralelo com medidas das taxas de crescimento axiais e da 
concentração de In na nanopartícula catalisadora, indica que uma rota alternativa de incorporação 
de In deve existir. Esta inclusão de átomos acontece pela da difusão ao longo da interface 
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cada espécie pode ser diferente, dependendo da rota de introdução. Assim, a existência de dois 
caminhos para o crescimento de material pode, também, induzir variações radiais em nanofios de 
ligas de semicondutores (como InAsP ou InGaP), como visto esquematicamente na Figura II.6. 
Isto é, se In for preferencialmente incorporado pela linha TPL, haverá um gradiente da razão 
In/Ga ao longo do raio da nanoestrutura formada. Está foi uma das questões principais que 
buscamos explorar durante nosso trabalho, procurando formas de detectar a existência destas 
variações. Isto nos levou a analisar os limites de detecção de cada técnica de nano análise. 

 O crescimento catalítico mediado pela difusão de precursores pela nanopartícula metálica 
levanta outra pergunta importante, além da homogeneidade radial do material.  A cada momento 
durante o crescimento a nanopartícula catalisadora se comporta como um reservatório de átomos. 
Dessa forma, quando o material em crescimento é trocado há um atraso entre a troca dos 
precursores na câmara e o esvaziamento do conteúdo da nanopartícula. Efetivamente, isto 
significa que, caso o esvaziamento seja lento, haverá um período durante o qual dois materiais 
(InAs e InP, por exemplo) serão crescidos em “paralelo” (uma liga, na verdade), resultando em 
um material intermediário. Este fato tem importante implicação para o crescimento de interfaces, 
que evidentemente envolve a alteração de materiais.  

 Assim, a compreensão da cinética de consumo do conteúdo armazenado é importante para 
o crescimento de interfaces de alta qualidade (abruptas). Isto abre uma outra pergunta importante, 
como ficará claro nos Capítulos III e IV, sobre como caracterizar interfaces. Isto é, dadas as 
técnicas de análise química com resolução nanométricas existentes (Capítulo III) e suas 
limitações, qual é o limite alcançável de precisão na medida de larguras de interfaces. Este é um 
problema grande em microscopia eletrônica de materiais porque envolve a análise sobre os 
limites de quantificação de diferentes técnicas, o estudo de materiais sob o efeito de feixes 
eletrônicos focalizados (o que resulta em dano por radiação) e a compreensão do resultado destes 
limites na precisão de medidas de larguras de interfaces. 

 No Capítulo IV apresentaremos em detalhes nossos esforços para responder estas 
perguntas. 

  

II.7 Crescimento de nanofios de semicondutores III-V mediado por discordância em 
parafuso  

O modelo crescimento de semicondutores em superfícies perfeitas é baseado na formação 
de núcleos (pequenas ilhas), que dão origem as camadas subseqüentes do material4 (Figura II.7a), 
como discutido anteriormente. Entretanto, comparações entre as taxas de crescimento estimadas 
por modelos e experimentos realizados entre os anos 40 e 50 indicaram discrepâncias. Segundo a 
teoria de Frank19 as taxas de crescimento só podem ser estimadas corretamente reconhecendo-se 
que as superfícies cristalinas não são perfeitas. Neste caso, os degraus criados por defeitos 
(Figura II.7b, mostra um possível defeito) permitiriam a formação de núcleos com menor custo 
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II.9.1 Crescimentos de InP 

 CBE2482:  nanofios InP 

T = 420 °C aquecida com 25% de AsH3 

45 minutos de crescimento com TMI 20% e PH3 30% 

Resfriada com 17% de PH3 

  Nanopartículas coloidais em água, tamanho médio 25 nm 

 

 CBE2652:  nanofios InP 

T = 420 °C aquecida com 25% de AsH3 

15 minutos de crescimento com TMI 60% e PH3 30% 

Resfriada com 17% de PH3 

Nanopartículas coloidais em água, tamanho médio 25 nm 

 

CBE2653:  nanofios InP 

T = 420 °C aquecida com 25% de AsH3 

11,25 minutos de crescimento com TMI 80% e PH3 30% 

Resfriada com 17% de PH3 

Nanopartículas coloidais em água, tamanho médio 25 nm 

 

II.9.2 Crescimentos de InP/InAs/InP 

 CBE2729:  nanofios de InP/InAs/InP 

T = 420 °C aquecida com 25% de AsH3 

15 minutos de crescimento com TMI 20% e PH3 30% 

2 minutos de crescimento com TMI 20% e AsH3 8% 

15 segundos de crescimento com TMI 20% e PH3 30% 
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Resfriada em vácuo 

Nanopartículas coloidais em água, tamanho médio 25 nm 

 

 CBE2751:  nanofios de InP/InAs/InP 

T = 450 °C aquecida com 25% de AsH3 

15 minutos de crescimento com TMI 20% e PH3 30% 

2 minutos de crescimento com TMI 20% e AsH3 8% 

15 segundos de crescimento com TMI 20% e PH3 30% 

Resfriada em vácuo 

Nanopartículas coloidais em água, tamanho médio 25 nm 

 

II.9.3 Crescimentos de InAsP 

 CBE2897:  nanofios InAsP 

T = 485 °C aquecida com 25% de AsH3 

45 minutos de crescimento com TMI 20 %, AsH3 8 % e PH3 30% 

Resfriada com 17% de PH3 

Nanopartículas evaporadas termicamente em Ar, grande dispersão de 
tamanho 

 

II.9.4 Crescimentos de InGaP 

 CBE2897:  nanofios InGaP 

T = 480 °C aquecida com 25% de AsH3 

45 minutos de crescimento com TMI 16%, TEG 18% e PH3 30% 

Resfriada com 17% de PH3 

Nanopartículas evaporadas termicamente em Ar, grande dispersão de 
tamanho 
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III. Métodos experimentais 

 

 

 
 

IIII.1 Introdução 

Neste Capítulo descreveremos os métodos experimentais de microscopia eletrônica e 
espectroscópicos utilizados para a caracterização dos nanofios semicondutores estudados nesta 
tese. A descrição é sucinta e busca mostrar as vantagens e dificuldades de cada técnica em um 
contexto geral de ciência de materiais. No começo do Capítulo IV, descreveremos os limites que 
encontramos quando algumas destas técnicas são aplicadas à análise de nanofios 
(fundamentalmente a sensibilidade/precisão de cada técnica e os limites à medidas em interfaces).  

Na Seção II.2 descreveremos a Microscopia Eletrônica de Transmissão. Nas Seções II.3 e 
III.4 a técnica de difração de elétrons e o processo de formação de linhas de Kikuchi são 
explicados. A Microscopia de Transmissão de Elétrons em Varredura e a técnica de Difração de 
Elétrons com Feixe Convergente são descritas na Seção II.5 e II.6. Analisaremos nas Seções II.7 
e II.8 experimentos de Espectroscopia de Raios-X Dispersados em Energia e Espectroscopia de 
Perda de Energia de Elétrons, usados na caracterização química de materiais. As estruturas 
cristalinas dos nanofios estudados nesta tese (wurtzita e blenda de zinco) serão apresentadas na 
Seção II.9. As rotas de preparação de amostras serão descritas na Seção II.10. Finalmente, os 
equipamentos principais utilizados em nossos trabalhos serão enumerados.  

 

 

III.2 Microscopia eletrônica de transmissão  

Microscopia Eletrônica de Transmissão (TEM, Transmission Electron Microscopy) é uma 
técnica de rotina para a caracterização estrutural de materiais com dimensões nanométricas. 
Inicialmente, esta técnica foi desenvolvida nos anos 30, sendo que o primeiro microscópio 
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 Além de informações estruturais, imagens de HRTEM contêm informação da composição 
química. É conhecido que em experimentos de difração cinemática de Raios-X a intensidade 
espalhada em cada direção está relacionada com o fator de estrutura5, que contém informação 
química. Neste caso, cada elétrons sofre apenas um evento de espalhamento, como na 
aproximação de Bohr. Efetivamente, isto quer dizer que efeitos da redução da intensidade do 
feixe incidente são desprezíveis e que a intensidade difratada cresce monotonicamente com a 
espessura do cristal, o que é válido para pequenas espessuras (comparado com o comprimento 
típico de interação). Analogamente, a intensidade de cada feixe difratado de elétrons também 
contém informação química. Porém, é conhecido que a seção de choque para a interação de um 
elétron é maior do que para raios-X. Neste caso, para cristais mais espessos que o comprimento 
típico de interação, a intensidade do feixe incidente é substancialmente reduzida, o que não pode 
ser desprezado. Além disso, elétrons podem sofrer mais do que um espalhamento elástico no 
cristal, resultando na transferência de intensidade entre os feixes difratados. Com isso, há uma 
interação complexa entre os diferentes feixes difratados, que é conhecida como difração 
dinâmica. Mesmo assim, para determinados materiais e condições experimentais, a quantificação 
da composição química é possível através da análise da intensidade em imagens de HRTEM 
(métodos como QuantiTEM6 e Chemical Mapping4). Todavia, devido às dificuldades impostas 
pelo processo de formação de imagens de HRTEM está técnica depende fortemente de 
simulações de imagens4. Durante os nossos trabalhos de mestrado estudamos a aplicação do 
Chemical Mapping à análise de interfaces entre semicondutores III-V6. 

 Na mesma direção,  outros métodos de análise de imagens foram desenvolvidos para obter 
informação quantitativa sobre distorções locais em cristais, como o GPA7 (Geometric Phase 

Analysis) e o método de procura de picos8 (peak find method). Nestes métodos a idéia básica é 
quantificar a distância entre colunas atômicas nas imagens (por diferentes técnicas numéricas) e 
correlacionar estas medidas com distorções estruturais. Estes já foram aplicados em diversos 
trabalhos para a quantificação de distorções (distorções em Ni3Ti4

9,em nanopartículas de Au10 e 
nanofios de GaN/InGaN11). Além disso, através de relações entre o parâmetro de rede e a 
composição química, ilhas de Si/Ge sobre Si foram caracterizadas12. 

Na última década o desenvolvimento de corretores de aberração esférica13 (lentes 
magnéticas com novas funções)  permitiu a construção de microscópios com resolução espacial 
subangstron14. Desta forma, estudos da estrutura cristalina local em defeitos e contorno de grãos e 
interfaces são possíveis15. Vale ressaltar que a evolução impressionante do hardware não evitou 
que todas estas análises dependam crucialmente da compreensão detalhada do processo de 
formação de imagens a partir de simulações. Efetivamente, tornou-se necessária a compreensão 
mais detalhada de todos os processos de interação entre elétrons e matéria. 
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III.3 Microscopia eletrônica de transmissão – Difração de Elétrons 

Além da formação de imagens com resolução abaixo do limite de microscópios ópticos, 
um microscópio de transmissão permite medidas de difração de elétrons, abrindo novas 
possibilidades para estudos sobre a estrutura cristalina de materiais. Em uma aproximação 
grosseira, podemos interpretar a difração de elétrons por um cristal usando a lei de Bragg, em 
analogia com o espalhamento de Raios-X. A capacidade de obter informação estrutural com 
resolução espacial (limitada pelo tamanho da abertura que seleciona a região iluminada)  torna 
microscópios eletrônicos uma ferramenta fundamental para o estudo de nano-sistemas1,2. 

Apesar de qualitativamente semelhante à difração de raios-X, o resultado de difração de 
elétrons tem peculiaridades importantes. A primeira delas está ligada diretamente com o 
comprimento de onda dos elétrons de 100 kV – 300 kV, que é muito menor (0.00370 nm à 
0.00164 nm) do que o comprimento típico de Raios-X utilizados (0.1 nm). Assim, a esfera de 
Edwald tem um raio muito maior do que em experimentos de Raios-X e, conseqüentemente, tem 
uma curvatura muito menor.  

A segunda tem relação com a geometria de amostras para microscopia de transmissão, 
mais especificamente com suas pequenas espessuras (dezenas ou centenas de nanômetros). A 
amplitude no espaço recíproco, A(q), (a intensidade difratada é o módulo ao quadrado desta 
amplitude) para a difração de um cristal depende de dois fatores: o fator da estrutura, F, que 
depende das posições atômicas na cela unitária e  de um fator, G, que depende da geometria 
(tamanho e forma) do cristal2 (Equação III.1): 

 

                

               

                                                       ,                                      (III.1) 

 

sendo rk a posição do átomo k na cela unitária, fk  o seu fator de espalhamento, q o vetor 
transferência de momento (que na condição de Bragg5

 respeita q = g)  e rg a posição da origem da 
cela unitária (m,n,o). O fator G  tem que ser somado sobre todo o cristal (valores de (m,n,o) para 
“varrer” todo o cristal). É neste fator que os efeitos da difração em um cristal finito aparecem. Em 
experimentos convencionais de difração de Raios-X (difração de Laue5, por exemplo) os 
tamanhos típicos de amostras (~ mm) é aproximadamente 107  vezes maior que espaçamentos 
atômicos (~Å). Desta forma o fator de estrutura terá máximos em pontos bem definidos (que no 
limite de cristais infinitos se tornam funções delta de Dirac). 



Capítulo III                                                                                  Métodos experimentais 
 

36 

 

 Por outro lado, este não é o caso para amostras de TEM, cujas espessuras (~100 nm) são 
apenas 103 vezes maior do que espaçamentos atômicos. Com isso, a amplitude no espaço 
recíproco terá intensidade expressiva não apenas para q = g, mas também para q diferente (porém 
próximo) à g. Intuitivamente, podemos compreender este efeito de forma análoga à difração em 
uma rede finita de fendas. Quando maior o número de fendas, menor será a largura a meia altura 
dos picos de difração e vice-versa. Assim, para objetos finitos esperamos difração mesmo fora da 
condição de Bragg. 

 Quantitativamente, podemos determinar quão grande pode ser o desvio da condição de 
Bragg para que ainda haja intensidade expressiva difratada definindo-se o erro de excitação s5. 
Este vetor quantifica qual a distância entre o vetor q e a condição de Bragg q = g. Logo q = g + s, 
sendo s a distância entre a esfera de Edwald e o ponto g no espaço recíproco (Figura III.3). Neste 
caso, 

 

                                                     

                                                         .                                    (III.2) 

 

 Como is*rg  (s  é da ordem de 0.5 nm-1 e rg varia da rodem de 0.1 nm) varia lentamente 
(passos bem menores do que 2) em função de rg as somas podem ser trocadas por integrais 
sobre o volume do cristal. G pode ser então escrito como 

                                   

                                                                                                      

                                                          ,                                               (III.3) 

 

sendo Mi o número de celas unitárias na direção i de um cristal com comprimento Li = Mi*ai e si 
a projeção i do vetor s. A Equação III.3 mostra que em função do valor de s o fator de estrutura 
F(q) pode ter valores não nulos mesmo para q diferente de g. Efetivamente, este efeito pode ser 
interpretado da seguinte forma: os “pontos” da rede recíproca são estendidos, como pequenos 
bastões (para o caso de filmes finos, Figura III.3a; em outras geometrias outro efeitos aparecem2). 
É por este motivo que em padrões de difração de elétrons de um cristal orientado em seu eixo de 
zona podemos observar difração em diferentes famílias de planos atômicos mesmo utilizando um 
feixe (quase) monocromático (ao contrário da difração de Laue para bulk, na qual um feixe 
policromático é usado5). 
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Apesar da grande versatilidade, experimentos de difração de elétrons convencionais tem 
uma dificuldade intrínseca. Como há a excitação de feixes difratados mesmo para s não nulo o 
padrão de difração depende pouco (qualitativamente) da relação de orientação entre o feixe de 
elétrons e o cristal para ângulos pequenos (próximos à um eixo de zona). Dessa forma, a 
orientação de cristais usando difração de elétrons é imprecisa, o que torna fundamental o uso de 
uma outra técnica para este problema (assim como para outros experimentos que buscam 
quantificar pequenas mudanças de orientação ou de espaçamento atômico, como no Capítulo V). 

Um ponto final a realização de experimentos de difração em um TEM é a resolução 
espacial da técnica. Sabemos que para obtermos o padrão de difração é necessário que o feixe 
incidente seja um onda (quase) plana, que em geral possuí mais do que 1 µm de extensão 
espacial. Contudo, o uso de aberturas em um plano imagem (entre a amostra e os dispositivos de 
detecção) permitem o obtenção de espacialmente resolvida de regiões menores. As menores 
aberturas que podem ser utilizadas têm (no espaço real) da ordem de 100 nm (na realidade elas 
possuem 10 µm, mas são demagnificadas), sendo limitadas por efeitos de aberração esférica1,2 
(imagens de diferentes feixes difratados têm deslocamentos diferentes proporcionais ao ângulo de 
Bragg). 

 

III.4 Difração de elétrons – Linhas de Kikuchi 

Como discutido no final da Seção anterior, padrões de difração de elétrons não são 
precisos o suficiente para a orientação de cristais devido à possibilidade de excitação de feixes 
alguns graus fora da condição de Bragg. Por este motivo, uma técnica alternativa é necessária 
para este fim.  

É conhecido que os padrões de difrações de elétrons típicos contêm linhas, chamadas 
linhas de Kikuchi, que permitem o alinhamento preciso de cristais (como ficará claro a seguir). 
Estas linhas aparecem como diminuições ou aumentos da intensidade do fundo difuso dos 
padrões. Resumidamente, a origem física destas linhas é o espalhamento elástico de elétrons que 
foram espalhados inelásticamente1,2 (dois espalhamentos em seqüência). 

O fundo de padrões de difração de elétrons é formado através do espalhamento inelástico 
dentro do material.  Os elétrons são espalhados em todas as direções, com maior seção de choque 
em pequenos ângulos. O resultado disso é um fundo difuso com intensidade alta no centro do 
padrão de difração (ângulo de espalhamento pequeno). A expressão exata da seção de choque 
depende do tipo de interação envolvida (excitação de elétrons, plasmons, fônons, etc.). 
Entretanto, a característica fundamental é que há eventos para todos os ângulos (continuamente), 
com maior concentração para ângulos pequenos.  

O aparecimento de linhas de excesso e decréscimo acontece devido ao espalhamento 
elástico (difração) deste fundo difuso em direções preferenciais. Ou seja, uma fração dos elétrons 
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 O fundamental por trás de STEM é a capacidade de obter informação (imagem, difração 
ou espectroscopia) com alta resolução espacial (menor do que 1 nm ou mesmo 1 Å, dependendo 
do equipamento). Isto é alcançado porque os sinais adquiridos são oriundos (em quase todos os 
casos, exceto por efeitos de delocalização, Seção IV.5) do volume através do qual o feixe 
eletrônico se propaga. Com isso, a resolução espacial da informação obtida será limitada pelo 
tamanho da menor sonda que pode ser formada. Vale ressaltar que a propagação dos elétrons no 
cristal tem grande importância, devido a efeitos como o de canalização/descanalização 
(channeling/dechanneling) entre colunas atômicas ou o espalhamento elástico do feixe, como 
ficará claro na discussão sobre a obtenção de imagens por STEM. 

 Em microscópios padrões modernos (sem correção de aberração esférica) o tamanho 
típico da menor sonda fica entre 1 Å e 2 Å, como por exemplo, no JEOL 2100F instalado no 
Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS). Nestes sistemas o tamanho da menor sonda é 
fundamentalmente limitado pelo brilho1,2 do canhão de elétrons e pela aberração esférica da lente 
objetiva (em experimentos em Si fomos capazes de observar espaçamentos 1.36 Å, o que define o 
tamanho máximo da sonda). Em microscópios da última geração (pós anos 2000) com canhões de 
emissão de elétrons por efeito de campo (maior brilho possível) e corretores de aberração 
esférica20, feixes com diâmetros menores do que 1 Å são obtidos (como os microscópios 
TEAM0.5 da FEI e UltraSTEM200 da Nion). 

 No que segue, discutiremos brevemente o processo de formação de imagens de campo 
claro (BF, Bright Field), campo escuro anular (ADF, Annular Dark Field) e campo escuro anular 
de alto ângulo (HAADF, High Angle Annular Dark Field). A idéia fundamental de aquisição em 
série de sinais em uma determinada região pode ser diretamente estendido à detecção de outros 
sinais, como aqueles descritos nas próximas três Seções (difração e espectroscopias). Em 
especial, é possível a obtenção em paralelo de diferentes sinais, permitindo a formação de 
imagens e a medida de informação espectroscópica (raios-X, elétrons, luz). Com isso, podemos 
correlacionar a medidas espectroscópicas com posições no objeto estudado. 

 Imagens de campo claro são formadas detectando-se a intensidade de elétrons incidentes 
sobre um detector posicionado no eixo óptico do microscópio (ângulo de espalhamento próximo 
de zero). O detector padrão para este tipo de experimento são cintiladores YAG que convertem o 
sinal eletrônico em luz. A luz proveniente do cintilador é detectada utilizando-se um 
fotomultiplicador. O contraste das imagens obtidas depende da cristalografia e não pode ser 
univocamente associado à espessura ou à composição química do material (Figura III.7 mostra 
um exemplo de uma imagem de BF). Na verdade, o que observamos são oscilações da 
intensidade do feixe difratado na direção [000]. Estas oscilações têm origem na difração dinâmica 
dos elétrons no cristal. Desta forma, a interpretação correta de imagens depende da simulação de 
imagens, como em TEM e HRTEM1,2,21. Vale ressaltar que existe um teorema, conhecido como 
teorema da reciprocidade1,2, o qual diz que para toda configuração para formação de imagens em 
modo TEM existe uma equivalente em modo STEM. Por isso, imagens de resolução atômica de 
BF-STEM são equivalentes a imagens de resolução atômicas de HRTEM1,2 (Figura III.7c). 
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III.6 Difração de elétrons com o feixe convergente 

 Assim como em um TEM, em um microscópio STEM também podemos realizar 
experimentos de difração de elétrons. A diferença fundamental em STEMs é que o feixe que 
incide sobre a amostra é focalizado, ao contrário dos feixes de elétrons usados em TEMs 
(aproximadamente uma onda plana). Isto introduz a possibilidade de realizar experimentos de 
difração com melhor resolução espacial (até nanométrica), já que a limitação não é o tamanho da 
abertura mínima realizável (50nm - 100 nm), mas o tamanho da sonda. Este tipo de experimento 
também pode ser realizado em TEMs, alterando-se a configuração das lentes condensadoras.  

 Podemos interpretar um feixe focalizado como uma superposição de ondas planas com 
diferentes direções de propagação e amplitudes. Assim, esperamos que o padrão de Difração de 
Elétrons com Feixe Convergente (CBED, Convergent Beam Electron Diffraction) seja, 
efetivamente, a superposição de padrões de difração de diversas ondas planas em um intervalo 
restrito de direções de incidência. Assim, CBED é equivalente a soma de uma série de padrões de 
SAED com feixes em diferentes orientações (entre k1 e k2, na Figura III.9b). 

 Com isso, sabemos que um padrão de CBED será composto por círculos de intensidade 
difratada (ao contrário de pontos pequenos) pelo cristal, devido a geometria do espalhamento 
(Figura III.10a). Desta forma, para cada direção de excitação (cada onda plana) há uma esfera de 
Edwald. Como a variação de direção do feixe é contínua, uma região do espaço recíproco é 
recoberta. Assim, um conjunto de pontos g podem ser excitados com diferentes erros de 
excitação s (Figura III.10b). Esta informação está contida em cada disco no padrão de CBED.  
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choque para emissão de fótons (produção de fluorescência, ), e as características do sistema de 
detecção (geometria, eficiência, perdas, Gdet). Conhecendo todas estas variáveis, poderíamos, em 
princípio, calcular a concentração atômica de cada elemento dado um espectro. Entretanto, o 
conhecimento de todas estas variáveis para todos os elementos é inviável (além das limitações 
técnicas, como geometria do detector, estabilidade da corrente do feixe e espessura da amostra). 

 Mesmo assim, a análise quantitativa de concentrações em materiais é possível utilizando 
um método conhecido como Cliff-Lorimer

1,2,24,30. Este método tem como base o uso de padrões 
de materiais com concentrações conhecidas como referência para a quantificação da composição 
química em amostras desconhecidas. Isto é possível supondo-se que a intensidade de fótons 
integrada em um determinado pico, referente a um elemento, depende linearmente da 
concentração: 

 

                                                                                    (III.5),  

 

sendo CA a concentração de um determinado elemento, IA a sua intensidade e kA uma constante 
que inclui a dependência da intensidade em todas as variáveis desconhecidas. A hipótese de 
linearidade é razoável, uma vez que intuitivamente esperamos que a concentração apareça como 
um fator multiplicativo em cada uma destas variáveis. Por exemplo, espera-se que o número de 
átomos excitado seja linear com o número de átomos presentes. Ou seja, não deve haver 
interações entre os diferentes átomos nos processos de excitação e de decaimento radiativo. 

 Dada a validade da equação III.5, podemos escrever a razão entre a intensidade de dois 
picos como: 

 

                                                                                                                                                                                                   

                                                     .                                          (III.6) 

 

 Com isso, se conhecermos a constante kAB entre dois elementos, podemos calcular, a partir 
das razões de suas intensidades detectadas, suas concentrações.  Além disso, para materiais com 
mais de dois elementos podemos calcular a concentração de cada um (dada suas intensidades) se 
conhecermos os coeficientes k entre pares de elementos1,2,30.  
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 A precisão deste método depende de vários fatores. Entre outros, podemos citar a 
absorção de raios-X pelo material e a fluorescência secundária devido a excitação do material por 
raios-X provenientes de outras bordas de emissão do mesmo ou de outro elemento. Entretanto, 
estes dois pontos são fundamentais para amostras grossas, como as estudadas, em geral, em 
microscopia eletrônica de varredura (SEM, Scanning Electron Microscopy) convencional31. 

 Mesmo para amostras finas, nas quais efeitos de absorção são desprezíveis, é necessário 
considerar a precisão experimental deste método. Existem dois fatores que contribuem para este 
erro: 1) a precisão com a qual as concentrações dos padrões são conhecidas e 2) a precisão da 
integral da intensidade em cada pico considerado. O primeiro fator não é uma limitação técnica, e 
depende da existência de padrões adequados ao experimento que desejamos realizar. Por 
exemplo, à caracterização de nanofios de InAsP podemos usar fios de InP e InAs como 
referências (supondo que as ligas sejam 50%/50%). 

 Por outro lado, a precisão da integral da intensidade de cada pico é uma dificuldade 
fundamental. Sabemos que a estatística de fótons emitidos pela amostra respeita à estatística 
poissoniana32. Com isso, no melhor dos casos, a precisão com a qual podemos medir IA é dada 
por 

 

                                                                         .                                                       (III.7) 

 

Porém, sabemos que em cada região do espectro há um fundo devido à radiação de 
Bremsstrahlung

1,5. Este fundo deve ser subtraído, já que sua intensidade depende da energia E 5. 
Em pequenos intervalos de E este fundo pode ser aproximado por uma reta. Assim, a 
quantificação da intensidade em um determinado pico de emissão envolve a subtração de um 
fundo linear e a integral da intensidade. Com isso, temos dois erros associados, que devem ser 
sempre considerados: os erros 1) da subtração do fundo e 2) da estatística poissoniana. O erro 1 é 
mais importante em baixas energias, onde a intensidade de raios-X de fundo é maior. 

 Assim, como discutiremos no Capítulo IV, experimentos de EDS são fundamentalmente 
limitados pela precisão obtida na medida da intensidades e na existência de padrões adequados. 
Com isso, para amostras finas, os erros estatísticos (sem considerar o erro do padrão) em 
experimentos padrões ficam na faixa entre 5% e 10%. Em amostras que sofrem por dano por 
radiação (Capítulo IV), a realização destes experimentos é ainda mais complicado. 
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fornece uma referência para a calibração da escala de energias (o ponto de perda nula). Além 
disso, a medida da intensidade deste pico pode ser usada, por exemplo, em quantificações da 
espessura da amostra33 em função do caminho livre médio dos elétrons. 

 Os eventos de absorção na região de pequenas perdas tem diversas origens físicas, como 
por exemplo, a excitação de plasmon33,34,35 (o pico esquematizado nesta região na Figura III.14), 
de transições interbandas33, de radiação Cherenkov33,36 e de radiação de transição33. Em nosso 
trabalho, nos concentramos no estudo das absorções devido aos plasmons de volume e dos seus 
deslocamentos em energia devido a variações da composição química. Os estudos que realizamos 
serão discutidos no Capítulo IV, onde a teoria dielétrica de plasmons será brevemente 
apresentada. 

 Finalmente, na região de perdas maiores do que 50 eV observamos fundamentalmente os 
eventos de absorção devido a excitações de elétrons entre um estado eletrônico atômico ocupado 
localizado de caroço (core electrons) e os estados desocupados do sólido. Estes eventos dão 
origem às chamadas bordas de absorção atômicas. Por exemplo, a borda K do Oxigênio ocorre 
devido a transições de elétrons 1s e ocorre a partir de 530 eV, sendo essa a mínima energia 
necessária para excitar um elétron 1s para o primeiro estado desocupado. É evidente que os 
eventos de absorção devido à excitação destes elétrons acontecem acima de 530 eV, já que há 
mais estados disponíveis acima do primeiro estado desocupado. A taxa de transição (Tif) entre 
dois níveis eletrônicos (i,f) é determinada pela conhecida regra de ouro de Fermi33,37: 

                                                                                                                                                                                                                           

                                                        ,                                        (III.9) 

 

sendo H’ a Hamiltoniana da perturbação no sistema, i o estado inicial e (E) a densidade de 
níveis desocupados com energia E (do estado final f). O número de elétrons que perde uma 
energia específica será proporcional a esta taxa de transição. Com isso, vemos que a intensidade 
em uma dada energia será proporcional a densidade de estados desocupados, multiplicada pela 
matriz de transição da Hamiltoniana da perturbação.  

A possibilidade de eventos de absorção  com um distribuição contínua de energia 
(transições com estado final no vácuo, onde há um contínuo de estados desocupados) da origem 
ao fundo dos espectros de EELS na região de grandes perdas33. Este fundo respeita uma lei de 
potência E

-r e limita drasticamente  experimentos de quantificação de concentrações atômicas 
usando EELS. Como em EDS, podemos calcular a intensidade integrada Ik em uma determinada 
borda de absorção k, sendo a intensidade do feixe I0, o número de átomos do elemento NA e a 
seção de choque da borda (integrada até o ângulo de coleção definido pela entrada do 
espectômetro), 
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 Porém mesmo estes elementos (como qualquer outro) possuem níveis 1s, que apresentam 
bordas bem comportadas. Então, resta a pergunta, porque todas as análises não são realizadas 
utilizando-se estas bordas (1s, 2s)? O motivo principal é a queda rápida da seção de choque 
inelástica33

 em função da energia absorvida: 

 

                                                                   .                                                           (III.11) 

 

Somando-se a esta limitação física, experimentos de EELS são tipicamente restritos a faixa entre 
0 eV e 1000 eV devido a não linearidade dos setores magnéticos utilizados.  

 Além das dificuldades já citadas, existem limitações para a preparação de amostras para 
experimentos de EELS. Estas devem ser finas (menor do que um comprimento livre médio dos 
elétrons no material). Isto porque, a ocorrência de espalhamento múltiplos resulta no acréscimo 
ou na subtração de elétrons de determinadas regiões do espectro, induzindo mudanças nas 
intensidades (e concentrações) quantificadas, além de deformações no espectro. 

 Mais detalhes sobre a realização de experimentos e tratamento de dados de EELS podem 
ser encontrados nas referências 1 e 33. 

 

III.9 Estrutura cristalina da blenda de zinco e da wurtzita 

 Em nossas tese, focalizamo-nos no estudo de nanofios semicondutores III-V. Estes 
materiais, InP, InAs, GaAs, GaP e suas ligas possuem, em materiais macroscópicos (bulk), a 
estrutura da blenda de zinco38. Entretanto, em nanofios (raio  < 100 nm) a estrutura estável pode 
ser tanto a da blenda de zinco como a da wurtzita (estrutura estável do GaN e do InN), como 
demonstrado por diversos trabalhos39,40,41 recentes. 

 A estrutura da blenda de zinco é cúbica de face centrada com dois átomos na cela unitária3 
(como a estrutura do diamante, porém com um átomo diferente em cada subrede, Figura III.16a-
b). Os vetores da rede são: 

 

                                                                           

                                                               

                                                                   ,                                                      (III.12) 
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sendo a e c os parâmetros de rede da estrutura. As posições atômicas na cela são: 

 

                                                                                                        

                                                                      

                                                                                                        

                                                                   ,                                              (III.15) 

 

sendo que u é o parâmetro adimensional estrutural interno da cela unitária (cell-internal 

structural parameter). Para a estrutura ideal da wurtzita: 

 

                                                                                                        

                                                                    .                                                                (III.16) 

 

 Vale notar que estas duas estruturas podem ser construídas a partir do empilhamento 
(stacking) de bicamadas atômicas (III-V) em arranjos hexagonais. A blenda de zinco segue a 
seqüência ABCABC, enquanto que a wurtzita segue ABAB (direção de crescimento [111] da 
blenda de zinco ou [0001] da wurtzita). Efetivamente, a diferença entre as duas estruturas só 
aparece para a distância entre segundos vizinhos.  Essa similaridade entre as duas estruturas faz 
com que a barreira energética entre a formação de uma ou outra seja pequena. Desta forma, 
estruturas mistas40,41,42 (homoestruturas blenda de zinco-wurtzita) ou com alta densidade de 
falhas de empilhamento3,41 (AUBCBUCABC, por exemplo) são facilmente observadas. 

 Por um lado, este crescimento misto é desvantajoso para determinadas aplicações, já que 
defeitos cristalinos servem como centros espalhadores de elétrons, o que diminuí, por exemplo, a 
condutividade do material. Por outro lado, já foi demonstrado que a homoestrutura blenda de 
zinco/wurtzita em InP se comporta como um poço quântico tipo II43, do qual a fotoluminescência 
foi observada. Além disso, experimentos recentes têm demonstrado a capacidade de se construir 
super-redes de transições estruturais ao longo de nanofio44,45. 
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III.10 Preparação de nanopartículas de Au  

 Como descrito na Capítulo II, para o crescimento catalítico de nanofios de semicondutores 
IV e III-V é necessário o uso de nanopartículas metálicas como catalisadores. Por exemplo, já 
foram crescidos nanofios utilizando-se nanopartículas de Au46, Al47 e Ga48. Existem diversos 
métodos para a síntese e deposição destas nanopartículas em substratos, como evaporação 
térmica, rotas químicas, sputtering, etc. Em nossos trabalhos, utilizamos nanopartículas de Au 
sintetizadas por rotas químicas e por evaporação. 

 A síntese química utilizada foi o método Turkevich49. Esta síntese utiliza meio aquoso e 
se baseia na redução do ácido HClAu4 em ouro metálico utilizando-se citrato de sódio. A reação 
acontece a 100 °C sob agitação constante e pressão ambiente. Além de atuar como agente 
redutor, o citrato de sódio atua como passivador da superfície das nanopartículas, limitando o 
crescimento das nanopartículas. De fato, o volume de citrato utilizado determina a área 
superficial total que pode ser recoberta de nanopartículas (o resultado final é, então, 
nanopartículas de Au recobertas por citrato). Assim, quando maior o volume total de citrato, 
menor o raio das nanopartículas obtidas (uma vez que a razão superfície/volume cresce para raio 
decrescente). A solução obtida, de cor vermelha, é estável por um certo período (entre 1 e 6 
meses). A síntese padrão que utilizamos produzia nanopartículas com diâmetros médios de 25 
nm, porém com grande dispersão de tamanho (em geral entre 15 nm e 35 nm). Nossas sínteses 
foram realizadas no LSQ do LNLS. 

 As nanopartículas dispersadas na solução aquosa podem ser depositadas no substrato 
utilizado de diversas maneiras. O método que desenvolvemos garantiu reprodutibilidade razoável 
da distância média entre nanopartículas (entre 0.1 µm e 1.0 µm). Neste método, a solução 
coloidal é colocada sobre um substrato de GaAs [001] nominal, de forma que o substrato é 
totalmente coberto (como o substrato é hidrofóbico uma gota é formada na superfície). A gota 
fica sobre o substrato por um certo período, durante o qual as partículas aderem ao substrato de 
forma aleatória (a cada colisão uma partícula tem uma certa probabilidade de ser aderida). Após o 
fim do período pré-determinado, lavamos o substrato em água deionizada e o secamos usando gás 
N2. Observações de SEM de substratos com diversos tempos de exposição à solução mostraram 
que exposições entre 10 minutos e 15 minutos resultam nas densidades superficiais desejadas.  

 Este método de síntese foi o utilizado no crescimento da maior parte dos fios estudados 
neste trabalho (InP, InAs e heteroestruturas InP/InAs/InP). Entretanto, um dos nossos objetivos 
era a caracterização de ligas ternárias de semicondutores III-V (InAsP, InGaP, etc). Tentativas de 
crescimento destas ligas utilizando nanopartículas sintetizadas pelo meio aquoso foram mal 
sucedidas (ou não havia crescimento de fios ou a densidade era muito baixa). Nossa hipótese era 
que o passivante das nanopartículas (citrato de sódio) estava impedindo o crescimento catalítico 
(é conhecido que CBE é extremamente sensível à qualidade das superfícies). 
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 III.12.1 Microscópios eletrônicos de transmissão (TEM) 

1) JEOL 3010 URP operado à 300 kV com canhão LaB6, resolução espacial em 
modo projeção 1.7 Å, espectrômetro de EDS NORAN – LME/LNLS, 
Campinas, Brasil 

2) JEOL 2100 ARP operado à 200 kV com canhão LaB6, resolução espacial em 
modo projeção 2.4 Å, espectrômetro de EDS NORAN – LME/LNLS, 
Campinas, Brasil 

3) Akashi Topcon EM – 002B operado à 160 kV e 200 kV com canhão de LaB6, 
resolução espacial em modo projeção 2 Å, espectrômetro de EDS – STEM 
group/LPS, Orsay, França 

4) JEOL 2010 operado à 200 kV com canhão LaB6, resolução espacial em modo 
projeção 2 Å, Grupo de Crio-microscopia/LPS, Orsay, França 

III.12.2 Microscópios eletrônicos de transmissão em varredura (TEM/STEM) 

1) JEOL 2100F URP operado à 200 kV com canhão de emissão por efeito de 
campo tipo Schottky, resolução em modo varredura 1.9 Å, espectrômetro de 
EDS NORAN, espectrômetro de EELS Gatan (Tridiem) – LME/LNLS, 
Campinas, Brasil 

III.12.3 Microscópios eletrônicos de transmissão em varredura dedicados (STEM) 

1) VG HB 501 operado à 40 kV, 60 kV e 100kV com canhão de emissão por 
efeito de campo (FEG), resolução em modo varredura 0.5 nm – 1 nm, 
espectrômetro EELS Gatan Enfina 666 com alterações, resolução em energia 
de 350 meV, espectrômetro para catodoluminescência, STEM group/LPS, 
Orsay, França 

2) Nion UltraSTEM100 à 60 kV e 100 kV com corretor de aberração esférica 
com canhão de emissão por efeito de campo, resolução espacial em modo 
varredura 0.5 Å, espectrômetro EELS Gatan Enfina 666 com alterações, 
resolução em energia 350 meV, STEM group/LPS, Orsay, França 

III.12.4 Microscópios eletrônicos de varredura (SEM) 

1) JEOL 5900 LV, com canhão LaB6, resolução espacial em modo elétrons 
secundários à 30 kV 3 nm, EDS Noran Voyager – LME/LNLS, Campinas, 
Brasil 

2) JEOL 6330F, com canhão de emissão por efeito de campo (FEG), resolução 
espacial em modo elétrons secundários à 30 kV 1.5 nm, EDS Noran Orkid, 
LME/LNLS, Campinas, Brasil 
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III.12.5 Microscópios com feixe de íons focalizado (FIB) 

1) SEM-FEG Zeiss equipado com uma coluna FIB Orsay Physics para íons de Ga 
com potencial de aceleração entre 1 kV e 5 kV – CEMES, Toulouse, França 

III.12.6 Sistema de crescimento de Epitaxia de Feixe Químico (CBE), Rieber 32 

 Fontes de hidretos para grupo V (craqueados na entrada da câmara) Fontes 
de organometálicos com arraste de H2 para o grupo III – LPD,  DFA,  IFWG, UNICAMP, 
Campinas, Brasil 
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IV. Caracterização química de 
nanofios  

 

 

 
 

IV.1 Introdução 

 A caracterização química de nanoestruturas representa um aspecto essencial ao estudo de 
nano-sistemas tanto para a compreensão do processo de crescimento/síntese destes objetos quanto 
para a determinação e aprimoramento de suas propriedades específicas. Em particular, interfaces 
entre materiais possuem aplicações fundamentais no design de estruturas e sistemas tecnológicos 
e na compreensão de fenômenos físicos básicos (por exemplo, efeito hall quântico em interfaces 
Si/SiO2

1 e GaAs/AlGaAs2, alta mobilidade em interfaces entre óxidos3). Merece destaque seu 
papel na construção de dispositivos tecnologicamente importantes como os transistores Metal-
Oxido-Semicondutor (MOSFETs4) as células solares5, etc. Em dispositivos baseados em nanofios 
semicondutores, as interfaces também são importantes, influenciando significativamente a 
performance final6,7. Em geral, a caracterização de materiais e suas interfaces é feita em 
microscópios eletrônicos usando EDS (Capítulo II). Entretanto, dano por exposição ao feixe 
(Seção IV.2) pode limitar a aplicabilidade desta técnica em alguns sistemas.  

 Neste capítulo, discutiremos as limitações práticas de diferentes técnicas de caracterização 
química (espectroscópicas e de imagens) de nano-sistemas (Seção IV.3). Em seguida, 
descreveremos o uso do deslocamento químico de plasmons para medidas de composição 
química explorando experimentos  de espectroscopia de perda de energia de elétrons (EELS) 
(IV.4), como uma alternativa às técnicas convencionais para a caracterização de nanofios 
semicondutores. Na Seção IV.5 discutiremos como a energia do pico de absorção foi quantificada 
e nas Seções IV.6 e IV.7 apresentaremos a precisão química e a resolução espacial da técnica 
propostas. Em seguida, descreveremos a aplicação da técnica (IV.8, IV.9, IV.10) a medidas de 
larguras de interfaces e de composição química em nanofios e compararemos os resultados com 
outras técnicas espectroscopia de alta resolução espacial ou nanoanálise. Discutiremos 
brevemente possíveis aplicações de experimentos de EELS de alta energia na Seção IV.11.  
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espalhamentos inelásticos a seção de choque é inversamente proporcional a energia dos elétrons 
incidentes. Assim, o dano em nanofios é causado pelo rompimento de ligações químicas, 
aquecimento, evaporação ou migração dos átomos do material, sendo predominante para 
processos envolvendo elétrons de baixa energia. 

 No caso dos nossos materiais, principalmente o InP, acreditamos que o mecanismo 
dominante de dano é kock-on (espalhamento elástico). Isso se deve a baixa massa do P (Z = 15). 
Experimentos a 100 kV e a 60 kV mostram que não existe dano observável para condições 
similares (corrente total e tamanho do feixe e tempo de exposição) aos experimentos realizados a 
200 kV e 300 kV, mostrando que o processo de dano é fortemente suprimido.  

 Como o processo de dano envolve a interação de elétrons individuais com o material, a 
quantidade efetiva de dano é determinada pela dose de radiação à qual o material é exposto e não 
à intensidade em cada instante. Esta grandeza é dada por 

 

                                                                ,                                                            (IV.1) 

 

um compromisso entre o tempo de exposição, t, a densidade de corrente do feixe, J, e a área 
exposta ao feixe, A (o que não se aplica para processos de aquecimento da amostra, que 
dependem da corrente total, já que o aquecimento é um balanço entre a energia depositada e a 
energia dissipada). Evidentemente, a dose máxima à qual o material pode ser exposto determina o 
número de contagens nos espectros medidos. Por exemplo, para nossas heteroestruturas, o tempo 
típico de aquisição de espectros de EDS é da ordem de 10 s com um feixe de 1 nm em um JEOL 
2100F operado à 200 kV. 

 Nas próximas três Seções descreveremos os limites experimentais de duas técnicas 
espectroscópicas, duas de formação de imagens (já descritas no Capítulo IV) e tomografia de 
sonda atômica aplicadas a detecção de pequenas variações químicas em amostras finas, como 
nanofios de semicondutores III-V. Dentro deste contexto, mostraremos que as técnicas 
convencionais apresentam dificuldades que limitam a menor variação detectável à faixa de alguns 
por cento. Desta forma, a detecção de pequenas variações de concentrações sutis ou suaves 
(gradientes), como a esperada para variações radiais, requer uma técnica experimental que 
permita a caracterização de nanofios com tempos de exposição mais curtos (dano) e com maior 
sensibilidade. Com este intuito, nas Seções IV.4-7 descreveremos a técnica de deslocamento 
químico de plasmons (Plasmons Chemical Shift), uma técnica de EELS já conhecida e utilizada 
em alguns problemas de metalurgia9,10, aplicada a nanofios de semicondutores III-V. Os 
resultados principais aqui apresentados são descritos no artigo do Apêndice C11 
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IV.3 Comparação de técnicas para quantificação química de nanoestruturas 

 Nesta Seção compararemos as diferentes técnicas para a quantificação da composição 
química em nanomateriais com o intuito de demonstrar a necessidade, no estudo de nanofios, da 
aplicação de uma técnica alternativa às convencionais. 

IV.3.1 Espectroscopia de raios-X dispersados em energia 

 EDS representa a ferramenta padrão para a caracterização química de  nano materiais em 
experimentos de microscopia. Devido à fácil interpretação qualitativa de espectros e à grande 
difusão em sistemas comerciais esta é a técnica escolhida, em geral, como primeira tentativa para 
a compreensão de um sistema. Aqui a palavra qualitativa é extremamente importante. A 
observação e identificação de um pico de emissão de fótons permite a afirmação da presença de 
um determinado elemento químico no material. Contudo, a quantificação da sua concentração 
envolve o uso de padrões, o que, somado aos erros estatísticos da integração das intensidades, 
resulta em grandes erros experimentais. Para os nossos problemas específicos, a caracterização de 
interfaces e medidas de variações químicas radiais em nanofios, requer a compreensão dos 
limites de cada técnica.  

 No Capítulo III, descrevemos as origens dos erros associados a medidas de EDS: o uso de 
padrões inexatos e a estatística poissoniana de fótons. Em nossos experimentos em particular, ou 
seja, a caracterização de nanofios semicondutores finos (20 nm à 100 nm) de InP, InAs e InAsP, 
utilizamos fios puros de InP (50%-50% atômico) e InAs (50%-50% atômico)  como referências e 
InAs11P39 (Seção IV.6) como teste de aplicações. Com estes padrões, os valores das constantes k 
utilizados foram: kInAs = (1.02 ± 0.03) e kInP = (0.56 ± 0.02)

11, utilizando-se as linhas de emissão 
In-L (3.29 keV e 3.45 keV), As-K (10.53 keV) e P-K (2.013 keV). Nestas constantes as 
incertezas (desconhecidas) dos padrões foram desconsideradas e somente o erro estatístico foi 
computado. Isto introduz uma incerteza experimental sobre o valor absoluto da concentração 
química. Porém, esta suposição representa um erro sistemático na concentração total (que 
desconsideraremos) e permite a detecção de variações de concentração. Esta escolha de 
procedimento é necessária porque precisamos utilizar padrões com espessuras compatíveis aos 
objetos medidos e não possuímos nanofios individuais de InP e InAs caracterizados por EDS com 
concentrações determinadas por outras técnicas independentes.  

 Mesmo neste situação ideal, devemos lembrar que todas as técnicas espectroscópicas em 
nanoestruturas individuais requerem o uso de padrões para medidas quantitativas. Então, mesmo 
possuindo padrões aferidos por duas ou três técnicas, ainda seriamos limitados para 
quantificações de concentrações absolutas. Assim, é razoável assumir que InP e InAs tem 
ocupações atômicas 50% - 50%, pois dificilmente teremos concentrações expressivas  de 
vacâncias12 (alguns por cento, para nossas técnicas). Esta discussão é válida tanto para EDS 
quanto para as técnicas que descreveremos a seguir. 
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 Considerando os padrões como hipóteses, o que resta são as incertezas devido às 
flutuações estatísticas do número de fótons detectados. Sabemos que campos eletromagnéticos 
clássicos (como uma lâmpada comum) não possuem número total de fótons constante, sendo 

estes caracterizados por um número médio (N) e sua flutuação ( )13. Com isso, como já 
discutido brevemente no Capítulo III, esperamos que a incerteza da  medida de um pico cuja 

integral possui N seja . 

 Em experimentos típicos de EDS em nanofios semicondutores de InP, InAs e suas ligas, 
as contagens para cada elemento (nas linhas supracitadas) são: In (100), As (100) e P (60), já com 
os fundos (Bremsstrahlung, Capítulo III) subtraídos. Estas contagens foram obtidas para 
exposições de 10 s em nanofios com aproximadamente 20 nm de espessura, sendo que o tempo 
de exposição é limitado pelo dano por radiação (Seção IV.2). Com estes números, os erros 
estimados seriam 10, 10 e 8, respectivamente. Porém a quantificação da precisão da medida do 
número de fótons envolve também a incerteza da subtração do fundo. Com isso, os erros 
associados são 30, 20 e 20, respectivamente, sendo que o fundo contínuo tem importância maior 
em baixas energias (1 - 3 keV). 

 Considerando estes números, o erro típico associado a cada medida é de aproximadamente 
10-20% em concentrações atômicas. Este é o limite fundamental para a análise de nanofios 
semicondutores finos que sofrem dano por radiação. Para aumentar a precisão em nossos 
experimentos, devemos medir diversos espectros em posições “equivalentes” no material (por 
exemplo, à mesma distância a uma interface) e somá-los (os espectros são simplesmente 
adicionados, canal a canal), efetivamente elevando o número de contagens total. Este tipo de 
procedimento é razoável caso a rugosidade da interface seja pequena. Apesar do nosso esforço, 
os erros típicos foram de 5 % (nos melhores casos), sendo esse nosso limite de detecção para 
variações químicas usando EDS. Este erro se mostrou muito alto para diversos experimentos 
(como mostrado na Seção IV.12), o que nos levou a procurar uma técnica alternativa. 

 

IV.3.2 Espectroscopia de perda de energia de elétrons na região de grandes perdas ( > 50 
eV) 

Como em experimentos de EDS, podemos realizar quantificações químicas diretas usando 
EELS. Neste caso, as bordas de absorção específicas de cada elemento são medidas (Figura 
IV.2), como as do Si ou do O em uma amostra de SiOx e, a partir da razão de intensidade de cada 
uma e do uso de padrões15, podemos calcular a composição química de um objeto, como 
discutido no Capítulo III. 
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IV.3.4 Microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução quantitativa 

 Além das técnicas espectroscópicas EDS e EELS, é possível analisar a composição 
química de materiais em um microscópio eletrônico através da quantificação detalhada de 
imagens. Estas técnicas, como QuantiTEM20 e Chemical Mapping21, já discutidas no Capítulo III, 
envolvem a medida da composição através da quantificação da intensidade em imagens de 
HRTEM.  Simulações de imagens sugerem, para este tipo de análises, erros típicos na faixa entre 
5 % e 10 %, dependendo da qualidade da amostra. Entretanto, estes métodos dependem 
fundamentalmente da estrutura cristalina do material estudado. Os números apresentados são 
referentes a cristais de blenda de zinco orientados na direção [001], onde o contraste químico é 
máximo21, 22. Simulações para wurtzita (a estrutura da maior parte dos nossos nanofios) mostram 
que o contraste químico na direção [0001] é substancialmente menor21, o que reduziria a 
sensibilidade destas técnicas quando aplicadas ao nosso sistema. Assim, os erros típicos são 
maiores do que os de EDS (10% em casos ideais). 

Além destas, existem técnicas, como GPA (Geometric Phase Analysis)23 e peak find
24, 

baseadas na análise na distribuição de deformações no material para a quantificação química. 
Porém, os sistemas estudos presentes na literatura (ilhas de Si/Ge sobre Si) mostram que os erros 
típicos são da ordem de 10%, sendo comparáveis ou piores do que utilizando-se EDS. 

 

IV.3.5  Análise quantitativa de imagens de campo escuro anular em alto ângulo (HAADF) 

 Recentemente, foi demonstrada a reconstrução tridimensional com resolução atômica de 
uma nanopartícula de Ag embebida em uma matriz de Al através da análise quantitativa da 
intensidade em imagens de campo escuro anular em alto ângulo25. Esta técnica, aplicada a este 
sistema específico, permitiu a identificação da posição individual de cada átomo (e sua espécie) 
em uma nanopartícula com 3 nm de diâmetro. Como discutido no Capítulo III, a intensidade em 
imagens de HAAD depende do número atômico da coluna em observação. Com isso, a 
identificação indireta da presença de elementos químicos pode ser inferida (conhecendo-se 
previamente a composição da amostra). As imagens observadas possuem contraste entre Ag (Z = 
47) e Al (Z = 13). É evidente que quanto menor a diferença de número atômico e quanto maior a 
espessura do cristal, menor será a sensibilidade da técnica. 

 Por este motivo, para um nanofio de 20 nm com uma interface InAs/InP, na qual o 
contraste de número atômico é menor (ZAs = 33, ZP = 15), a sensibilidade da técnica deve ser 
substancialmente menor. Além disso, efeitos como a presença de vacâncias, variações de 
espessura e obtenção de informação química indiretamente, devem limitar a aplicação deste 
método a sistemas como nanofios semicondutores. Entretanto, não realizamos quantificações 
buscando encontrar o limite deste método (a publicação deste resultado no periódico Nature 

aconteceu em Fevereiro de 2011, dois meses antes da defesa desta tese). 
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I.V3.6 Conclusão 

 A discussão apresentada nas Subseções anteriores demonstram a necessidade da aplicação 
de uma técnica alternativa para a caracterização de nanofios de semicodutores III-V. Esta 
necessidade se deve a diferentes motivos, seja pela limitação devido ao dano por radiação seja 
por limitações fundamentais, como a estrutura cristalina ou espessura do material. Os problemas 
apresentados são típicos em análises de nano-sistemas, devido aos seus pequenos volumes de 
material. 

 Considerando a discussão anterior, propusemos a aplicação de uma técnica alternativa, 
conhecida como deslocamento químico de plasmons, que será descritas nas Seções seguintes.  

 

IV.4 Deslocamento químico de plasmons 

 Plasmons são oscilações coletivas dos elétrons de valência/condução em materiais26, que 
levam a flutuações locais da densidade de carga. Para metais simples como o alumínio, podemos 
prever com razoável precisão a energia do pico de absorção destas oscilações usando o modelo de 
Drude para um gás ideal de elétrons27. Para outros materiais, como semicondutores, modelos 
mais completos são necessários para prever o comportamento de plasmons26. As características 
destas excitações podem ser medidas através de experimentos de diversas técnicas28,29,30. Em 
especial, plasmons em sólidos são estudados por EELS (Capítulo III) na região de baixas perdas 
(0-50 eV).  Plasmons de volume (em contraste com outros modos de excitação, chamados de 
plasmons de superfície26) tem energias típicas, EP, da ordem de dezenas de eV (para Si a 
ressonância aparece em 16.9 eV e para o Al em 15.0 eV). Essa energia depende diretamente da 
função dielétrica,  A condição para a ressonância é 

 

                 ,                                                              (IV.2) 

 

o que para um gás de elétrons ideal significa uma ressonância com frequência 

  

                                                                      ,                                                         (IV.3) 
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sendo n a densidade de elétrons do gás, e a carga eletrônica, m a massa do elétron e  a 
permissividade do vácuo. 

Nesse modelo, podemos compreender fisicamente estas excitações como oscilações 
coletivas dos elétrons livres. Em materiais onde há densidade baixa de elétrons livres 
(semicondutores) os plasmons tem origem na oscilação coletiva dos elétrons ligados do 
material26. Efetivamente, o resultado final também são variações locais da densidade de carga. 

 O espectro de EELS (I(), representa energia) é determinado pela função perda de 
energia: 

                         

                                            ,                                  (IV.4) 

 

’() e ’’() são a parte real e imaginária da função dielétrica do material, respectivamente. 

 Como exemplo, apresentamos na Figura IV.4 gráficos das partes real e imaginaria de 
 a curva de absorção esperada e experimental para o InAs. 
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IV.5 Determinação da energia de ressonância do plasmon 

 Um dado fundamental na quantificação de qualquer grandeza é a precisão da medida 
(apesar de evidente, este ponto é sistematicamente ignorado). Em microscopia de transmissão, a 
quantificação da composição química de um material é feita rotineiramente através de EDS. 
Porém, como discutido no Seção IV.3, o erro experimental desta técnica (até a presente data) é 
sempre da ordem de 5 % ou superior, devido a baixa estatística disponível para amostras finas e, 
em particular, para nano-sistemas. 

 Por outro lado, para espectros de absorção de plasmons (EELS) a estatística é alta mesmo 
para tempos curtos de exposição (centenas de milissegundos) por dois motivos principais: a) o 
sinal detectado em EELS é primário (o elétron que interagiu com o material é detectado) e b) o 
sinal de plasmons aparece em baixa energia (0-50 eV) onde a seção de choque inelástica é alta. 
Neste caso, a precisão dependerá de quão confiável é a determinação da posição do pico de 
absorção. 

 Na Figura IV.6a apresentamos o espectro de absorção de um nanofio de InP, no qual 
podemos observar o pico de absorção do plasmon de volume. Neste espectro, existem duas outras 
contribuições, que devem ser consideradas quando a energia do plasmon for quantificada: a) o 
fundo (background) devido a excitações com energias menores (como transições interbandas) e 
b) um segundo plasmon de volume em torno de 21 eV que atribuímos a camada de óxido que 
recobre os nanofios após sua exposição à atmosfera. 
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 Quantificações em espectros “simulados” (soma de duas lorenzianas, uma reta e ruído 
poissoniano) mostram que nosso método é limitado pelo ruído poissoniano nas faixas de 
contagem típicas de nossos experimentos (1500-2000 contagens por canal). Esse limite está entre 
10 meV e 20 meV. Medidas em nanofios com composição constante mostram que as flutuações 
RMS (root mean square) da energia do plasmon (que deveria ser constante) é da ordem de 20 
meV, coerente com os resultados de nossas simulações. 

 Levando em conta medidas padrões em amostras de InP e InAs, a sensibilidade obtida 
equivale a um erro na quantificação de 1-2% da concentração de P ou As em InAsP. Esta 
sensibilidade representa um avanço significativo quando comparada aos erros típicos em 
experimentos de EDS, permitindo a detecção de variações de composição menores do que 
anteriormente (Seção IV.6). 

 Nas Figuras IV.4b-c, mostramos a evolução da forma do pico, da largura de linha e da 
energia do plasmon ao longo de uma interface InAs/InP em um nanofio. Os dados indicam que 
não há mudanças expressivas da forma de linha do pico de ressonância. Além disso, a energia 
muda continuamente ao longo da interface enquanto que a largura de linha flutua ao redor de um 
valor médio (4.2 eV). Neste sentido, podemos considerar que os deslocamentos da energia do 
plasmon não estão associados a mudanças da largura de linha. 

  

IV.6 Resolução espacial 

 Como discutido na introdução (Capítulo I) o interesse crescente em objetos nanométricos 
torna fundamental a caracterização dos limites da resolução espacial de uma técnica. Para EELS 
este limite pode ser determinado por três fatores principais: a) o tamanho do feixe de elétrons 
inicial, b) a propagação do feixe através da amostra e c) a distância típica entre o feixe e a 
excitação criada (delocalização). Como já discutido (Capítulo III), microscópios eletrônicos 
modernos são capazes de formar feixes eletrônicos subnanométricos, sendo que microscópios 
com correção de aberração esférica alcançam feixes com tamanho menores do que um angstrom. 
Além disso, os efeitos de propagação do feixe eletrônico em amostras finas é importante somente 
quando o feixe é subnanométrico, já que em amostras finas o efeito de espalhamento é 
desprezível quando comparado a outros (Capítulo III). Neste caso, tipicamente, o limite de 
resolução será determinado pela delocalização da excitação. 

 A delocalização acontece devido a probabilidade não nula de uma excitação ocorrer a uma 
distância b da trajetória do feixe de elétrons incidente (Figura IV.7). A distância b, conhecida 
como parâmetro de impacto, depende diretamente da energia dos elétrons incidentes, E, e da 
energia da excitação criada, EE.  
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IV.7 Parâmetros experimentais usados 

 Os parâmetros experimentais para os resultados apresentados nas seções IV.6, IV.7, IV.8 
e IV.9 são descritos a seguir. 

 HAADF: feixe de 0.2 nm. 

 EDS: feixe de 0.7 nm, 10 s de exposição. 

 EELS: feixe de 0.2 nm, 100-400 ms de exposição. 

 

IV.8 Aplicação ao estudo de interfaces 

 A caracterização de interfaces em nano-sistemas é uma aplicação padrão para as técnicas 
de medidas químicas resolvidas espacialmente. Por este motivo, realizamos experimentos para a 
determinação da largura de interfaces entre InP e InAs em nanofios heteroestruturados usando 
EDS, deslocamento químico de plasmons e HAADF, afim de comparar as diferentes técnicas e 
demonstrar a utilidade da técnica que propomos.  

Antes de apresentarmos os resultados, descreveremos brevemente os benefícios e 
desvantagens de cada técnica. HAADF provê informação com a melhor resolução espacial 
(aproximadamente um angstrom)15,25; porém a informação química é medida indiretamente à 
partir de variações da intensidade de elétrons espalhados. Por sua vez, EDS fornece informação 
química direta com resolução espacial limitada pelo tamanho do feixe eletrônico (para feixes 
maiores que 1-2 nm). Entretanto, o erro em medidas de largura de interface é limitado pelo 
grande erro estatístico na quantificação da composição química. 

 As medidas descritas acima foram feitas em nanofios de duas amostras crescidas em 
diferentes temperaturas, A (420 °C) e B (450 °C) (a descrição detalhada aparece no Capítulo II). 
A morfologia típica dos nanofios é apresentada em imagens de TEM na Figura IV.10a-b. 
Imagens de HAADF da região contendo a heteroestrutura destas duas amostras são mostradas na 
Figura IV.10c-d. 
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interface InP/InAs da amostra B. De qualquer forma, esta diferença pode ser explicada levando 
em conta a grande incerteza da medida de EDS para esta interface (Tabela 1). Além disso, o 
efeito da diferença do tamanho do feixe de elétrons é menos importante para interfaces mais 
largas (por exemplo, para uma interface de 100 nm, medidas com feixes de 0.2 nm ou 0.7 nm são 
equivalentes). Finalmente, os resultados obtidos com as medidas de plasmons são consistentes 
com perfis de interfaces não planas convoluidas com funções de delocalização de 2-3 nm. 

 Com essa análise demonstramos que medidas de larguras de interfaces com base em 
quantificações de composição com deslocamento químico de plasmons são úteis em interfaces 
com mais de 2-3 nm. Efeitos de delocalização impossibilitam a quantificação em interfaces mais 
abruptas. Mesmo assim, interfaces menos abruptas são sistematicamente observadas, tornando a 
técnica útil em muitos casos.  

 

IV.9 Aplicação à detecção de pequenas variações de concentração 

 Nossos testes com espectros simulados e quantificações em nanofios de composição 
uniforme mostraram que a grande vantagem de medidas usando o deslocamento químico de 
plasmons é a sua grande sensibilidade a pequenas variações de concentrações químicas. Desta 
forma, mesmo que a técnica dependa de padrões para a determinação de composições absolutas, 
podemos detectar pequenas mudanças das propriedades locais de um material. Aplicamos esta 
técnica em dois experimentos afim de demonstrar sua viabilidade: detecção de As em segmentos 
de InP e variação da energia do plasmon em um segmento puro de InAs. 

 O primeiro experimento foi realizado afim de confirmar a presença de As nos segmentos 
finais de heteroestruturas InP/InAs/InP em nanofios, mesmo estes segmentos sendo crescidos 
como InP puro (mais detalhes na Seção IV.10). Arsênico havia sido detectado em grande 
concentrações (~20 %) usando EDS em amostras crescidas a 450 °C8; em experimentos de EDS 
(cujo limite de detecção em nossos sistema é da ordem de 5 %) As não foi detectado em amostras 
crescidas a 420 °C. 

 As medidas de deslocamento químico de plasmon foram realizadas nos segmentos finais 
de InP das duas amostras (último segmento escuro dos nanofios da Figura 8). Os perfis da energia 
do plasmon e da concentração de As ao longo do segmento de InP para as amostras A e B são 
apresentados na Figura IV.13. Em concordância com os resultados dos experimentos de EDS, a 
concentração de As no segmento de InP da amostra crescida a alta temperatura (B) é de (0.185 ± 
0.006). Por outro lado, o deslocamento do plasmon observado para a amostra crescida a baixa 
temperatura é consistente com a presença de (0.044 ± 0.005) de As na parte final do segmento de 
InP. A concentração observada não seria detectada por EDS, já que esta abaixo da sensibilidade 
da técnica para nosso sistema. Como será discutido na Seção IV.10, esta nova observação sugere 
que durante os dois crescimentos analisados o estado da nanopartícula é o mesmo e que há a 
difusão de As através da nanopartícula metálica. 
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momento. Além disso, o baixo tempo de aquisição necessário permite o estudo de materiais que 
sofrem dano sob irradiação de um feixe eletrônico.  

 

IV.10 Rota de incorporação de As em nanofios de semicondutores III-V 

 Na Seção II.4, discutimos o crescimento de nanofios de semicondutores III-V pelo 
método catalítico VLS. Neste, uma rota de incorporação de átomos dos elementos do grupo III 
por difusão através da nanopartícula catalisadora é bem estabelecida. Contudo, dentro do nosso 
conhecimento, não havia discussões ou experimentos demonstrando a rota de incorporação dos 
átomos do grupo V neste sistemas.  

 Como descrito na Seção II.4 e na Seção IV.9, observamos a presença (inesperada) de As 
nos segmentos finais de InP em nanofios contendo a heteroestrutura InP/InAs/InP através 
experimentos de EDS e de deslocamento químico de plasmons. Além disso, como mostrado na 
Figura II.5 e discutido na Seção II.4, imagens de HRTEM demonstraram a existência de uma 
mudança estrutural de wurtzita para blenda de zinco na região final do último segmento de InP, 
próximo à interface semicondutor/metal. 

Para compreender mais profundamente a origem desta região cúbica nós caracterizamos 
detalhadamente a composição química das interfaces InP/InAs e semicondutor/metal nas duas 
amostras através de experimentos de EDS e EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy, 
Espectroscopia de Perda de Energia de Elétrons) usando um feixe eletrônico nanométrico. 
Experimentos de EDS em semicondutores III-V com dimensões nanométricas são extremamente 
delicados devido ao dano causado pelo feixe eletrônico com alta densidade de corrente (como 
discutiremos no Capítulo IV). Por este motivo os parâmetros experimentais (tempo de exposição 
e corrente do feixe) tiveram que ser otimizados para permitir a realização dos experimentos com 
estatística razoável e com nanofios pouco danificados. Como será discutido na Seção IV.11, para 
nossos nanofios o dano por radiação não pode ser evitado, mas apenas minimizado. Nossos 
experimentos em nanofios de InP mostram que o material é removido devido a exposição ao 
feixe eletrônico, culminando na formação de buracos (com diâmetros da ordem do diâmetro do 
feixe). Este dano pode causar a ejeção preferencial de uma das espécies atômicas, o que alteraria 
a composição medida do material. Entretanto, isso não pode induzir a detecção de outros 
elementos atômicos e por isso a análise que segue é justificada. 

Nós adquirimos séries de varreduras em linhas (line scans) ao longo do eixo de 
crescimento do nanofio (ao longo da seta AB na Figura IV.15a). Nestas varreduras notamos a 
existência de diferenças marcantes entre os perfis de concentração de As entre as amostras A e B: 
1) e uma alta concentração de As foi detectada na interface semicondutor/metal dos nanofios da 
amostra B; 2)  o segmento final de InP contem até 10% de As nos nanofios da amostra A 
enquanto que o mesmo segmento da amostra B é puro dentro do ruído (Figura IV.15a-b). Todos 
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Figura IV.17: a-c) Perfis de composição de In, As, P e Au para as amostras A e B, 
respectivamente, medidos ao longo do centro das nanopartículas metálicas (perpendiculares ao 
eixo de crescimento do fio, seta CD da Figura II.4a). b-d) os mesmos perfis medidos ao longo da 
base da nanopartícula (seta EF na Figura II.4a). Note que não há variação radial fora do erro 
experimental para os perfis de As (principalmente em b-d) mostrando que a rota de incorporação 
do As não é através da interface semicondutor/metal.  

 

Para testar a primeira hipótese, realizamos medidas de EDS em varreduras 
perpendiculares ao nanofio no centro das nanopartículas (Figuras IV.17a-c) e na região de InAsP 
(no nanofio próximo à interface, Figuras IV.17b-d). Os resultados mostram que os perfis radiais 
de As não mostram um enriquecimento na superfície do fio, como seria esperado caso esta fosse 
a fonte deste elemento. Além disso, esperaríamos detectar As sobre toda a superfície do segmento 
de InP e não somente na região da interface semicondutor/metal, o que não foi observado para a 
amostra B. A concentração de P presente nas nanopartículas pode ser resultado do tamanho da 
sonda utilizada nos experimentos (aproximadamente 4 nm). 

Considerando a segunda hipótese, devemos assumir que os elementos do grupo V (As e P) 
difundem através da nanopartícula catalisadora durante o crescimento e que a nanopartícula é 
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catalisadora. A implicação direta desta interpretação dos resultados é a conclusão que a rota de 
incorporação do As no sistema é a difusão através da nanopartícula. 

Considerando este modelo, fica evidente que a composição da nanopartícula catalisadora 
muda durante os estágios finais de crescimento. Glas et al

15 propuseram um modelo 
termodinâmico para crescimento de nanofios de semicondutores III-V considerando, 
fundamentalmente, a energia para o acréscimo de camadas em uma determinada estrutura 
cristalina em função da geometria da nanopartícula e da sua supersaturação (composição 
química). Suas conclusões mostraram que, para uma determinada geometria, diferentes 
concentrações da partícula metálica induzem o favorecimento da estrutura cúbica (supersaturação 
mais baixa) ou hexagonal (supersaturação mais alta). Entretanto, este modelo não é completo, 
uma vez que não considera os efeitos da variação da temperatura do sistema, o que, 
evidentemente, ocorre nos estágios finais de crescimento. Por este motivo, várias mudanças de 
estrutura, como visto na Figura II.3g, podem ser observadas. 

Para completar a nossa análise vamos estimar o número total de átomos de As nas 
nanopartículas das amostras A e B considerando os resultados de composição química dos 
segmentos de InAsP medidos usando EDS e deslocamento químico de plasmons16 (Seção IV.9). 
As concentrações medidas nestes segmentos foram (médias) (4.4 ± 0.5) % e (18.5 ± 0.6) %  para 
as amostras A e B, respectivamente. Primeiramente, estimaremos o número de átomos de As no 
segmento final de InAsP. Desconsiderando mudanças de densidade devido a mudança de 
composição, o número de átomos de As (Ni

As, i = A ou B) será proporcional à concentração 
atômica (Ci

As) e ao volume do segmento (Vi
S). A razão (RS) entre átomos de As nos dois 

segmentos é 

 

                                         .                                                        (IV.7) 

 

Por outro lado, se as nanopartículas catalisadoras estiverem em estados similares durante 
os crescimentos à 420 °C e 450 °C o número de átomos em cada uma (Ni

NP,As) deverá ser 
proporcional aos seus respectivos volumes (Vi

NP). Então, a razão (RNP) de átomos de As contidos 
nas nanopartículas durante o crescimento pode ser calculado à partir de medidas de TEM 

 

                                                              .                                                        (IV.8) 
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Finalmente, se todos os átomos de As contidos na nanopartícula metálica são expulsos 
para o segmento de InAsP durante a fase de resfriamento, esperamos que RS = RNP. Considerando 
os parâmetros dos nanofios analisados no Capítulo IV12 calculamos RS = (0.7 ± 0.1) e RNP = (0.6 

± 0.1). Isto é uma evidência direta que os estados das nanopartículas durante os dois crescimentos 
são iguais. 

Dessa maneira, os experimentos descritos nesta Seção fornecem evidências diretas de que 
a rota de incorporação do As em nanofios de semicondutores III-V crescidos pelo mecanismo 
VLS é a difusão através da nanopartícula metálica (Figura II.7). O conhecimento da rota de 
incorporação de átomos tem grande importância, pois pode influenciar diretamente a 
homogeneidade do material crescido e a largura de interfaces. Isto foi discutido com mais 
detalhes na Seção II.6. 

 

IV.11 Aplicação à caracterização de dano pelo feixe de elétrons 

 Como discutimos na Seção IV.2, um limite importante para o estudo de materiais por 
microscopia eletrônica é o dano por exposição ao feixe, o que limita a estatística que pode ser 
obtida em medidas espectroscópicas. Sabendo que o tempo típico de aquisição de cada espectro 
de EELS de baixa energia é de 100 ms (100 vezes menor que para EDS), decidimos usar o 
deslocamento de plasmons para caracterizar o processo de dano no material. 

 Fizemos isto com o microscópio (JEOL 2100F com um canhão tipo de emissão de campo 
tipo Schottky operado a 200 kV) configurado para as condições de um experimento de EDS 
(sonda de 0.7 nm), utilizando uma sonda fixa e adquirindo o sinal do espectrômetro de baixa 
energia EELS a cada 5 s. O resultado é a evolução temporal da energia do pico do plasmon e da 
sua largura de linha (Figura IV.15), ou seja, a evolução em função da dose de radiação. O 
resultado final da experiência foi um fio com um furo de aproximadamente 2 nm (Figura IV.1), 
após aproximadamente 5 minutos de exposição. 
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 Para confirmar esta suposição realizamos medidas de EDS ao longo de linhas através do 
nanofio. Estas medidas (a Figura IV19b mostra uma delas) indicam uma variação radial da 
composição química. Os perfis de P apontam um aumento de aproximadamente 10 % na região 
central do nanofio (sendo que o erro é da ordem de 5 %, já que esta amostra é grossa levando a 
um sinal maior), enquanto que os perfis de As indicam uma maior concentração nas regiões 
externas. Estes resultados parecem indicar que efetivamente o crescimento VLS não é 
quimicamente homogêneo. 

 Entretanto, percebemos que os tamanhos típicos das nanopartículas utilizadas e os 
diâmetros das pontas dos nanofios crescidos nestas amostras são menores que a seção transversal 
medida. Isto significa que a seção medida foi cortada em uma região do nanofio onde houve 
crescimento radial substancial (isto foi rotineiramente observado em nossas amostras). Na 
verdade, do núcleo (mais escuro na imagem) tem aproximadamente 20 nm, como as 
nanopartícula utilizadas. Devido a esta observação, interpretamos a variação química radial como 
uma indicação de diferenças entre os crescimentos catalítico VLS (axial) e radial (como aludido 
no Capítulo II). Ou seja, o núcleo do nanofio é crescido sendo catalisado pela nanopartícula 
metálica, com uma composição rica em P; após este crescimento inicial, um filme fino cresce 
sobre o fio, como em crescimentos bidimensionais de semicondutores III-V, com outra 
composição, rica em As. Vale notar que este experimento não foi reproduzido, por falta de 
amostras, e experimentos de deslocamento químico de plasmons não foram realizados devido a 
grande espessura da amostra que foi possível preparar. 

Analogamente, observamos variações radiais em nanofios de InGaP. Seções transversais 
destes nanofios não foram confeccionadas. Mesmo assim, fomos capazes de detectar variações 
radias através de medidas de deslocamento químico de plasmons transversais ao eixo de 
crescimento do nanofio. A Figura IV.20a mostra uma imagem de HAADF de um nanofio e a 
Figura IV.20b apresenta o perfil da energia do plasmon de volume do nanofio em função da 
posição radial, no qual uma variação radial pode ser diretamente observada. Experimentos de 
EDS indicaram que o núcleo destes nanofios é composto por InP puro, enquanto que a casca é 
composta por InGaP.  
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V. Torção de Eshelby em nanofios 
semicondutores 

 

 

 
V.1 Introdução 

Neste Capítulo discutiremos os experimentos realizados para a caracterização de 
deformações estruturais em nanofios semicondutores contendo uma discordância única em seu 
interior. Na Seção V.2 descreveremos o modelo que prevê estas deformações com base na teoria 
elástica macroscópica, conhecido como modelo de Eshelby. Nas Seções V.3 e V.4 descreveremos 
os resultados dos nanofios InP contendo defeitos individuais, cujo crescimento foi descrito no 
Capítulo III. Finalmente, nas Seções V.5 e V.6 compararemos os resultados obtidos com o 
modelo proposto e discutiremos as implicações das observações para sistemas nanométricos. 

 

V.2 Modelo de torção de Eshelby em cilindros 

 Nas décadas de 40 e 50 dois problemas de grande interesse na comunidade de crescimento 
de cristais eram: 1) a taxa de crescimento de camadas bidimensionais e 2) o crescimento de 
pequenos cilindros micrométricos (whiskers). O primeiro problema envolve a discrepância entre 
as taxas de crescimento observadas e previstas para um cristal bidimensional perfeito. O segundo 
diz respeito à formação de estruturas quasi-unidimensionais ou whiskers. Uma das teorias aceitas 
na época para o aparecimento destas estruturas com alta razão de aspecto era o crescimento 
mediado por discordâncias em parafuso  (screw dislocations)1. Ao observarmos a morfologia 
típica deste defeito (Figura V.1) percebemos que ela oferece um degrau continuo no qual a 
energia de adesão de um átomo é menor do que em um plano (pois o número de ligações 
incompletas é menor). Este modelo seria capaz, se verdadeiro, de explicar as duas observações 
supracitadas. A presença destas discordâncias em parafuso da preferência ao crescimento de 
material em certas regiões, culminando, possivelmente, no aparecimento de estruturas 1D. 
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                                                                                                    (V.5) 

                                                   

sendo que a segunda integral deve ser feita ao longo de uma caminho fechado C e n= (l,m) é a 
normal a este caminho C. Para que o cilindro esteja em equilíbrio um torque com sentido oposto 
deve atuar sobre ele, -M. Este torque pode ser criado por uma torção da estrutura do cilindro, com 
magnitude: 

 

                                        (V.6) 

sendo esta a torção proposta por Eshelby. Esta deformação gera uma nova contribuição  que 
reduz a energia total do cilindro a: 

 

                                                   .                                         (V.7) 

 

Nesta situação, a discordância se encontra em uma posição de equilíbrio estável no centro do 
cilindro. Para = 0 a Equação (V.6) fornece a torção de Eshelby para uma discordância em 
equilíbrio em um cilindro 

 

                                                                       (V.8) 

 

Como citamos no início desta Seção, o interesse original para o desenvolvimento deste modelo 
era demonstrar de forma indireta a presença de uma discordância em parafuso no interior de 
cristais finitos, cujos crescimentos poderiam ser mediados por estes defeitos. Para cristais grandes 
a torção é dificilmente observada já que a sua taxa é inversamente proporcional ao inverso do 
quadrado do raio (Equação V.8). Para b = 0.7 nm e R = 1000 nm temos  = 0.000012°/nm ou 
aproximadamente 1° por 100 µm; já para b = 0.7 nm e R = 10 nm temos  = 0.12°/nm.  Mesmo 
assim, logo após a proposta do modelo, observações em LiF6 e Al7 indicaram a possível validade 
do modelo. Entretanto, na época, nenhuma técnica experimental era capaz de demonstrar a 
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presença de um defeito individual no interior destas estruturas. Somente em 2008, para nanofios 
ramificados de PbS8 e PbSe9 com diâmetros na faixa entre 60 nm e 100 nm, o efeito de torção foi 
demonstrado devido à presença de discordâncias em parafuso individuais. 

 

V.3 Medidas da torção em nanofios de semicondutores III-V 

 Como descrito na Seção anterior, o aparecimento da torção de Eshelby devido a presença 
de um defeito individual em nanoestruturas foi demonstrada pela primeira vez em 2008 em duas 
publicações8,9. Nestes trabalhos, a torção contínua dos braços laterais de nanofios ramificados foi 
medida a partir de imagens de microscopia de varredura (SEM, Scanning Electron Microscopy) e 
a presença da discordância foi confirmada por microscopia eletrônica de transmissão (TEM, 
Transmission Electron Microscopy). Supondo a validade do modelo de Eshelby, a Equação (V.8) 
nos permite estimar a magnitude do vetor de Burgers, b, a partir de medidas da taxa de torção e 
da área transversal do nanofio. Nas medidas de PbSe8 as estimativas dos vetores de Burgers 
apontam para a existência de discordâncias com vetores de Burgers maiores do que os esperados 
(ex. 1 parâmetro da cela unitária) para as estruturas estudadas, o que é conhecido na literatura 
como “super discordâncias em parafuso”. A seguir, descreveremos a caracterização detalhada das 
distorções em nanofios de InP contendo discordâncias individuais. Nossos resultados apontam 
que os vetores de Burgers em nossos nanofios têm a magnitude esperada e que, de fato, é o 
modelo de Eshelby que falha na nano-escala. 

 Como descrito no Capítulo III, foram crescidas amostras de InGaP que quando analisadas 
em detalhe mostrou uma distribuição bimodal de comprimento de nanofios (curtos e longos). Em 
particular, medidas de TEM (Seção V.4) mostram que os nanofios longos possuem uma 
discordância em parafuso ao longo do centro. Os nanofios observados têm raios da ordem de uma 
dezena de nanômetros, o que torna viável  observar o efeito da torção de Eshelby. Contudo o 
pequeno volume de material disponível é um desafio à aplicação de algumas técnicas de 
microscopia. Para tanto, usamos uma combinação de imagens de microscopia de transmissão em 
varredura (STEM, Scanning Transmission Electron Microscopy) em campo claro (BF, Bright 

Field) e medidas de difração de elétrons com feixe convergente resolvidas espacialmente (CBED 
resolvida espacialmente, spatially resolved Convergent Beam Electron Diffraction). Esta última 
técnica é bastante útil e foi pouco utilizada até o momento. Porém, durante meu estagio doutoral 
(Orsay, França) tive acesso a um microscopio alterado in house na qual experimentos deste tipo 
podem ser realizados. 

 O padrão de contraste de imagens de STEM BF contém fundamentalmente informação de 
efeitos de difração da mesma forma que TEM depende da cristalografia (Capítulo II). Ou seja, 
deformações estruturais, como a torção de Eshelby, devem ser facilmente observadas por esta 
técnica. Experimentos iniciais (Figura V.4) mostram que os nanofios apresentam um padrão de 
variação de intensidade praticamente periódico ao longo do eixo de crescimento.  
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Figura V.6: Imagem de maior magnificação mostrando em detalhe as três características 
particulares observadas nas imagens de STEM BF: 1) uma linha contínua paralela ao eixo de 
crescimento do nanofio (seta branca); 2) faixas escuras perpendiculares ao eixo de crescimento e 
com distribuição quase periódica (seta preta); e 3) faixas escuras inclinadas em relação ao centro 
do nanofio e descontínuas nesta posição (seta cinza). 

 

 Em primeiro lugar a linha contínua paralela aparece devido ao núcleo (core) da 
discordância. É conhecido que nesta posição, como ficará claro no que segue, os planos 
cristalinos estão altamente deformados, de forma que a condição de difração varia fortemente. 
Isto gera um contraste que é facilmente visível. Afim de compreender as outras duas observações 
realizamos medidas de CBED resolvidas espacialmente (feixe de 1 nm e distância entre medidas 
de 4 nm) em linhas paralelas e perpendiculares ao eixo do nanofio. As medidas ao longo do eixo 
de crescimento mostram a rotação contínua da estrutura cristalina, o que excluí a possibilidade do 
nanofio ser formado por diversos cristais ou a presença de outros tipos de defeitos (o que também 
explicaria a mudança de orientação vista na Figura V.5). Além disso, fica claro que as linhas 
escuras perpendiculares ao fio aparecem em regiões cuja estrutura cristalina esta orientada em 
eixos de zona em relação ao feixe eletrônico. Com esta observação podemos quantificar a taxa de 
rotação em cada segmento dos nanofios. Por outro lado, a explicação das linhas inclinadas requer 
mais detalhes sobre a estrutura do nanofio contendo um defeito. Como descrito na Seção anterior, 
em um cilindro finito contendo uma discordância em parafuso a estrutura dos planos atômicos é 
deformada em helicóides. Estas superfícies nada mais são do que coleções de hélices. Desta 
forma, as posições atômicas no cristal (Seção V.4) são as da wurtzita somadas ao campo de 
deformação (V.1). Ou seja, as posições x e y são inalteradas e a posição z fica 

  

                                                                                   (V.9) 
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nossos nanofios). Este vínculo geométrico implica que o módulo dos vetores de Burgers b 
deve ser um multiplo inteiro do espaçamento A-A (parâmetro c da rede); logo b = n*c, sendo 
n um inteiro. 

As imagens de HAADF com resolução atômica adquiradas em um STEM com correção 
de aberração esférica mostraram que os nanofios estudados são compactos, ou seja, sólidos sem 
espaço vazio no centro (não são tubos, Figura V.11). Esta observação, excluí efeitos de um 
superfície interna na relaxação da tensão induzida pelo defeito.  

 

 

Figura V.11: Imagem de HAADF da região fina de um nanofio de InP realizada em um 
microscópio com correção de aberração esférica. A intensidade na imagem é proporcional a 
massa projetada. Note que o centro do fio onde há o núcleo da discordância é sólido. Isto excluí 
possíveis efeitos de superfícies internas. 

 

Com isso, considerando que a energia total de uma discordância em parafuso depende de 
b2, devemos esperar que vetores com n grande sejão pouco prováveis. Como sabemos que n 
deve ser um inteiro. Comparamos na Figura V.10 as torções medidas ao valores previstos pelo 
modelo de Eshelby para n = 1, 2 e 3 (b = 0.68 nm, 1.36 nm e 2.04 nm). Os pontos 
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 Nossas medidas de SAED mostram que os pontos onde há intensidade difratada se 
separam em dois, sendo que o ângulo de separação é o constante. Intuitivamente, podemos 
interpretar este efeito como indicação da presença de duas estruturas ou duas famílias de planos 
com uma pequena inclinação entre elas. A separação dos pontos de difração em dois por um 
ângulo fixo é esperada para estruturas quirais, como DNA, nanotubos de carbono13,14,15 ou 
helicóides. Este ângulo está diretamente relacionado com a quiralidade da estrutura, ou para o 
caso de discordâncias em parafuso  com o tamanho do vetor de Burgers (o passo do helicóide, 
b). Na Figura V.13, mostramos um dos padrões de difração. As setas brancas apontam  pontos 
de difração separados. A separação entre estes pontos é de SAED(2.0 ± 0.5)°A medida foi 
realizada rotadando o padrão original e observando para qual ângulo o segundo padrão se 
superpõem ao primeiro.  

Mais especificamente, a medida realizada mostra a inclinação (relativa do vetor normal 
dos planos atômicos em diferentes regiões da estruturas (como mostrado na Figura V.7). 
Sabemos que o vetor normal a superfície de um helicóide é levemente inclinado em relação ao 
seu eixo central; esta inclinação sofre mudanças ao longo de uma curva que circunda o eixo 
central. Este efeito pode ser claramente visto na Figura V.14, na qual o campo vetorial da normal 
do helicóide é apresentado. O ângulo de inclinação, , entre as normais em lados opostos do 
helicóide depende da coordenada radial, r, além do módulo do vetor de Burgers: 

 

                                                               .                                      (V.10) 

 

 Como descrito no Capítulo III, medidas de SAED representam médias de regiões grandes 
(~100 nm) do objetos analisado. Com isso, o ângulo medido de separação deve ser comparado 
com a média do valor de  pesada por r (já que o número de átomos que difratam cresce com r). 
Para o nanofio medido apresentado na Figura V.13 (com R = (12.0 ± 0.5) nm) os ângulos 
calculados em função deb(ou n) são: 1.96° para n = 1, 4.07° para n = 2, 6.07° para n = 3. 
Assim, a medida de SAED aponta para o vetor de Burgers com n = 1 (b = 0.68 nm) dentro do 
erro experimental. A mesma medida foi realizada em 4 nanofios e todas concordam com este 
resultado. 
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círculos nos padrões de difração devido às diferentes zonas de Laue5 (no desenho mostramos a 
zona de Laue de ordem zero, círculo e plano preto, e a de primeira ordem, circulo e plano cinza). 
O efeito da rotação do cristal no eixo de rotação apontado no desenho (entrando na folha acima, e 
na vertical para cima, abaixo) é a movimentação (deslocamento e aumento do raio) das projeções 
dos cortes da esfera de Edwald no espaço recíproco. Nas Figuras V.15b e V.15c, mostramos o 
padrão de CBED nas posições 1 e 2 mostradas no esquema da Figura V.15a. Devido à geometria 
do helicóide, esperamos que uma pequena inclinação seja observadas entre estes dois pontos. A 
movimentação dos círculos descritos acima é observada, sendo consistentes com uma rotação do 
cristal com o eixo de rotação apontado na Figura como “Tilt”. Os círculos não são vistos de 
forma completa porque a seção de choque de espalhamento diminui em função do ângulo de 
espalhamento.  

 Contudo, como discutido no Capítulo III, quantificações de rotações com base nos pontos 
de difração são inprecisas. Então, devemos utilizar as bandas de Kikuchi, também descritas no 
Capítulo III para quantificar de forma precisa as rotações observadas. Estas bandas são apontadas 
nas Figuras V.15b e V.15c por pares de linhas brancas para facilitar a observação. Estas bandas 
têm visualização difícil porque o material estudado é muito fino (aproximadamanete 20 nm de 
espessura). Por este motivo realizamos os experimentos nas melhores condições possíveis, 
operando o microscópio à 60 kV. Devido a difícil visualização, mostramos nos diagramas ao lado 
dos padõres as posições das bandas. Desta maneira, fomos capazes de observar o deslocamento 
(Figura V.15d) da banda de Kikuchi [0002] do centro do ponto g  = [0000] (centro do diagrama) 
para entre os pontos g = [0004] (segundo círculo) e g = [0006] (terceiro círculo). Este 
deslocamento equivale a uma inclinação de (2.4 ± 0.4)° do cristal. 

 A equação V.10 mostra que existe uma relação em b, r (a posição radial da medida) e 

, que pode ser expressa como: 

 

                                                                       .                                   (V.11) 

 

 Realizamos 6 medidas em 4 fios diferentes. Os resultados são apresentados na Tabela V.1.  
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 r (nm) b(nm) 
(1.1 ± 0.4)° (10.0 ± 0.5) nm (0.7 ± 0.1) nm 
(1.4 ± 0.4)° (9.0 ± 0.5) nm (0.7 ± 0.1) nm 
(1.9 ± 0.4)° (7.0 ± 0.5) nm (0.7 ± 0.1) nm 
(1.3 ± 0.4)° (9.0 ± 0.5) nm (0.7 ± 0.1) nm 
(2.4 ± 0.4)° (6.5 ± 0.5) nm (0.9 ± 0.1) nm 
(2.4 ± 0.4)° (5.0 ± 0.5) nm (0.66 ± 0.06) nm 

Tabela V.1: Ângulos de inclinação dos planos atômicos em dois lados diferentes de uma 
discordância em parafuso com diferentes valores de b e r.  

 

O valor médio de bé (0.7 ± 0.1) nm, em perfeito acordo com n = 1, ou seja, b= 0.68 nm. 

 

 As medidas de SAED e CBED demonstram o mesmo valor de b para a discordância 
em parafuso observada nos nanofios de InP. As implicações desta quantificação e do desvio em 
relação à torção medida serão discutidas na Seção V.5. 
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Figura V.15: a) Diagramas mostrando o corte da esfera de Edwald através de dois planos no 
espaço recíproco para duas orientações diferentes do cristal (acima). Abaixo são mostrados os 
padrões de difração para estas duas orientações. Entre os dois diagramas vemos que os círculos 
associados às zonas de Laue de ordem zero e de primeira ordem mudam de raio e de posição. b) e 
c) Padrões de difração em duas posições em lados opostos da discordância em um nanofios 
(posições 1 e 2 do diagrama no centro a). Note (nos diagramas ao lado) que as bandas de Kikuchi 
(apontadas por pares de linhas nos padrões) mudam de posição. Estes deslocamentos são 
mostrados esquematicamente em d) entre os pontos g  = [0008] e g = [00012] e g = [00014]. Isto 
mostra que a estrutura tem uma mudança de orientação entre 1 e 2. 

 

 Antes de continuarmos, devemos discutir o que cada uma das duas medidas representa. É 
importante notar que esperamos dois efeitos separados de inclinação dos planos cristalinos em 
relação ao feixe eletrônico devido a simetria do cristal e as técnicas de medidas aplicadas. Note 
(Figura V.14) que o campo vetorial possui simetria cilíndrica. Desta forma,  a inclinação do vetor 
normal deve ser constante para um dado r. O resultado disto é que a mesma inclinação deve 
aparecer nas quatro “extremidades” do nanofio (pontos 1, 2, 3 e 4 na Figura V.16a). Entretanto, a 
presença destas inclinações aparecerá diferentemente em experimentos de SAED e CBED. 

 

 

 

Figura V.16: a) Diagrama de um modelo da seção transversal de um nanofio, mostrando a 
projeção do vetor normal ao helicóide no plano xy em 4 posições. A grande seta preta aponta uma 
possível direção de observação. Medidas de SAED (projeção em grandes áreas) medem a 
componente na direção x (setas pretas, 1 e 3) e medidas de linhas de Kikuchi em padrões de 
CBED (localizadas espacialmente) medem as componentes y (setas cinzas, 2 e 4). b) Diagrama 
das direções de torção e de inclinação, mostrando que as duas não podem ser confundidas.  
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Como discutido no Capítulo II, as medidas de SAED representam “médias” da estrutura 
cristalina dentro da região selecionada pela abertura posicionada em um plano imagem de uma 
das lentes do microscópio (para os experimentos descritos aqui a abertura tinha ~100 nm). Além 
disso, o padrão de difração (distribuições de pontos de difração) é  fortemente dependente de 
inclinações do plano de difração (equivalente à rotações do padrão de difração). Por outro lado, 
ele é fracamente influenciado por inclinações fora do plano. Dessa forma somente as mudanças 
do vetor normal nas posições 1 e 3 serão facilmente detectadas com esta técnica, enquanto que 2 
e 4 serão mascaradas (Figura V.16a). 

Medidas de CBED tem alta resolução espacial. Neste caso, o padrão de difração é 
diretamente influenciado por qualquer variação do vetor normal. Entretanto, as medidas que 
apresentamos (varreduras radiais) mostram,  claramente, somente as mudanças equivalentes as 
posições 1 e 3. Estas mudanças foram observadas através das bandas de Kikuchi, como descrito 
anteriormente.  

Finalmente, o efeito discutido (inclinação dos planos em diferentes lados do defeito) que 
utilizamos para quantificar b não pode ser confundido com a rotação da estrutura cristalina 
devido à torção de Eshelby. Isto porque as inclinações e a rotação tem eixos de rotação a 
aproximadamente 90 ° um em relação ao outro (Figura V.16b). Aqui, vale ressaltar que estamos 
caracterizando as deformações tridimensionais da estrutura atômica do material com resolução 
nanométrica. Atualmente, as medidas de distorções da estrutura cristalina têm sido feitas através 
de técnicas de projeção baseadas em HRTEM, como GPA (Geometrical Phase Analysis

16). 
Devido a limitação das técnicas de projeção as distorções aqui discutidas dificilmente poderiam 
ser quantificadas por estes meios. As medidas realizadas por nós têm grande importância na 
compreensão de materiais em pequenas escalas, principalmente para semicondutores, cujas 
propriedades eletrônicas são alteradas por distorções estruturais (como exemplo o gap). 

Medidas de HRTEM de resolução atômica podem contribuir com informação importante 
sobre a geometria do sistema. Na Figura V.17, apresentamos uma imagem de resolução atômica 
de uma região fina e orientada no eixo de zona [2-1-10]. A imagem mostra claramente a 
inclinação dos planos atômicos (pares In-P) deformados em curvas tipo hélice e a 
descontinuidade ao longo do centro (o núcleo por onde passa a linha da discordância). 
Comparando a projeção de duas hélices (Figura V.7 ) e a Figura V.15a, notamos que a geometria 
é bem reproduzida.  
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 É por este motivo que medidas diretas do módulo do vetor de Burgers para defeitos são de 
suma importância. A falta destas podem levar à interpretações errôneas de desvios das torções 
observadas. Como dito anteriormente, usando o modelo de Eshelby e medidas de torções em 
nanofios ramificados de PbSe9 Zhu et al concluíram a existência de discordância em parafusos 
com módulo do vetor de Burgers muito maiores do que um parâmetro de rede do material 
considerado. A falta de medidas estruturais levou Zhu et al à conclusão da existência de “super-
discordâncias parafusos”. Embora observados em materiais como GaN18 e SiC19, este tipo de 
defeito aparece necessariamente (dentro do nosso conhecimento) com o núcleo vazio. Ou seja, a 
região que conteria o núcleo da discordância não contem átomos. Este tipo de defeito é 
energeticamente desfavorável em objetos sólidos devido à tensão extra que deve ser acomodada 
no interior do nanofio.  

 Nossos nanofios têm o núcleo preenchido, como mostram imagens de campo escuro 
anulares em alto ângulo  (HAADF, High Annular Angular Dark Field) em um microscópio tipo 
STEM com correção de aberração esférica (Figura V.11). Isto torna a existência de super-
discordâncias em parafuso pouco provável, o que foi diretamente confirmado pelas 
quantificações do módulo do vetor de Burgers.  

Os trabalhos anteriores em nanofios ramificados de PbS8 e PbSe9 mediram nanofios com 
raio muito maior do que os medidos aqui (> 30 nm).  Como a constante de proporcionalidade 
entre a torção e módulo do vetor de Burgers é a área transversal, as torções observadas nestes 
trabalhos foram até uma ordem de magnitude menores do que as que medimos. Isto sugere que 
efeitos de tamanho tenham grande importância para os nossos nanofios. Ou seja, com a 
diminuição do raio a razão entre o volume e a superfície do fio diminui. Dessa forma, para raios 
muito pequenos o campo de deformação da discordância pode interagir diretamente com a 
superfície do fio, o que alteraria os mecanismos de relaxação da tensão para objetos pequenos. 
Por exemplo, o módulo de cisalhamento da superfície de um nanofio pode ser menor do que o 
módulo do bulk (como previsto para nanofios de Si com diâmetro abaixo de 4 nm20). Com isso, 
uma distorção maior seria necessária para compensar o torque criado pela discordância. 

Como já discutido, medidas de HAADF (Figura V.11) mostram que nossos nanofios são 
sólidos, o que excluí a existência de uma superfície interna como explicação dos desvios 
observados. Mesmo assim, a estrutura atômica detalhada do núcleo da discordância ainda pode 
ser diferente do modelo de um helicóide perfeito. Como discutido na Seção V.2, a tensão gerada 
pela discordância depende de 1/r (Equações V.2). Entretanto, sabemos que todos os sólidos tem 
um limite de tensão (theoretical strenght of the solid) estimado entre /3 e/30. A partir das 
Equações V.2, esperamos que este limite seja ultrapassado para r~5b, que para o nosso sistema 
equivale a 3.5 nm. Ou seja, para um fio de 10 nm o volume para o qual o limite teórico é 
ultrapassado é ~12% do total. Os experimentos realizados não podem confirmar a estrutura exata 
do núcleo da discordância e medidas suplementares são necessárias para confirmar a existência 
de desvios do modelo de um helicóide perfeito. Além disso, do ponto de vista do modelo teórico, 
mesmo um cálculo envolvendo somente um 1/12 de um período (rotação de 30° entre dois eixos 
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de zona), para um nanofio com 10 nm de raio e 300 nm de comprimento, deve incluir mais do 
que um milhão de átomos, tornando-o um desafio computacional. 

Em suma, neste Capítulo apresentamos um estudo detalhado da distorções da estrutura 
atômica associadas à torção da rede cristalina em nanofios semicondutores contendo uma 
discordância em parafuso. Isto forneceu informação direta sobre as mudanças das propriedades 
mecânicas e estruturais em nano-sistemas. As medidas diretas e precisas do vetor de Burgers e da 
taxa de torção permitiram a quantificação dos desvios do modelo de Eshelby para fios 
nanométricos, revelando torções até 100 % maiores do que as estimadas a partir da teoria elástica 
clássica. Em particular, é importante notar que os experimentos discutidos mostram a importância 
da difração de elétrons para a caracterização de nanomateriais e na quantificação de distorções 
complexas em escala nanométrica. 

 

 

V.6 Implicações das distorções observadas 

 A introdução de uma distorção na estrutura de um nanofio quebra a simetria de translação 
“local” do cristal original. Entretanto, devido a simetria hexagonal da wurtzita a rotação de 60°, a 
torção do material introduz uma nova simetria de translação com período entre 300 nm e 600 nm. 
Especulamos que efeitos dessa nova periodicidade podem ser detectados nas propriedades 
eletrônicas ou ópticas deste material. Isto porque comprimentos característicos de materiais 
semicondutores como o comprimento de Fermi para elétrons (42 nm em AlGaAs21) ou o raio de 
Bohr para éxcitons (10 nm em InP22

 bulk) são uma fração do tamanho da periodicidade 
observada. Além disso, a quebra das simetrias cristalinas pode alterar drasticamente o espectro 
Raman, devido às mudanças das regras de seleção para fônons. 

 Finalmente, a presença do defeito e da torção no material gera um campo de tensão que 
varia radialmente no nanofio. O campo de tensão total será o campo devido ao defeito (Equação 
V.2) somado ao campo criado pela torção: 

  

 

                            

                                                                   ,                                                                  (V.12) 

sendo a taxa de torção. 
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VI. Conclusões e Perspectivas 

 

 

 
 

IV.1 Conclusões 

 O interesse em nanofios semicondutores cresceu rapidamente nos últimos 10 anos. 
Diversos novos efeitos foram observados e aplicações possíveis têm sido demonstradas em 
grande número. Em nossos trabalhos nos concentramos no estudo de nanofios de semicondutores 
III-V, em especial InP, InAs, InAsP e InGaP, crescidos pelo método VLS catalisado por 
nanopartículas de Au (exceto os nanofios com discordâncias em parafuso). 

 Nossa motivação fundamental do trabalho era a determinação da homogeneidade química 
de nanofios semicondutores crescidos pelo método catalítico (seja pela segregação de ligas, ou 
por efeitos de dopagens não homogêneas). Neste sentido, foi necessário o desenvolvimento de 
métodos para a preparação de seções transversais de nanofios, que permitiriam, em princípio, 
determinar possíveis variações radiais de composição química. Entretanto, as variações esperadas 
são pequenas e, por isso, fomos obrigados a estudar os limites de diferentes técnicas de 
espectroscopia e imagens de alta resolução espacial aplicadas ao nosso sistema. Nossos 
experimentos demonstraram possíveis diferenças entre o crescimento catalítico (VLS) e 
bidimensional de semicondutores. Contudo, nossos resultados ainda não são conclusivos, sendo a 
maior dificuldade a preparação de amostras de alta qualidade (espessuras menores do que 30 nm 
– 50 nm) para microscopia eletrônica de transmissão. Vale destacar que a preparação de amostras 
para microscopia de transmissão em si já é um grande desafio (dependendo do material). A 
preparação de um seção transversal de alta qualidade de uma nanoestrutura é um desafio maior 
ainda e pode resultar em meses de trabalho.  

 No mesmo caminho, um outro objetivo era a compreensão do processo de formação de 
interfaces em nanofios semicondutores e a medida da qualidade destas. Isto é, qual grande é a 
região de interdifusão entre dois materiais em nanofios. Nestes experimentos com nanofios de 
InP, que envolvem basicamente medidas espectroscópicas com resolução espacial nanométrica, 
percebemos que os limites práticos foi determinado pelo dano por radiação causado na amostra 
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pelo feixe eletrônico. Mesmo assim, fomos capazes de aplicar um procedimento quantitativo para 
a medida de larguras de interfaces. Este desenvolvimento é importante para a comunidade que 
trabalha com nanofios, já que a qualidade de interfaces determina o comportamento de 
dispositivos. Contudo, rotineiramente, resultados são publicados com avaliações qualitativas e 
visuais de imagens e perfis, sendo de difícil avaliação e comparação. Tentamos, em nossos 
trabalho, estabelecer um método quantitativo e reprodutível para a caracterização de interfaces.  

 Considerando os dois problema anteriores (detecção de pequenas variações de 
composição e quantificação em materiais sensíveis a feixes eletrônicos de alta energia) 
propusemos a aplicação da técnica de deslocamento químico de plasmons (Espectroscopia de 
Perda de Energia de Elétrons) à quantificação de variações químicas em nanofios de 
semicondutores III-V. Isto nos permitiu a determinação de pequenas variações da concentração 
de As ( sensibilidade 1 % - 2 % por ponto, detecção de (4.4 ± 0.5) % de As, uma grande melhoria 
comparada com a sensibilidade de 5 % de EDS), a observação de variações da energia do 
plasmons, (33 ± 7) meV, em segmentos uniformes de InAs e da quantificação do tempo 
característico de dano em nanofios de InP. A proposta desta técnica para semicondutores III-V é 
importante já que permite a avaliação não destrutiva, resultando em dados confiáveis, com maior 
sensibilidade do que suas alternativas. 

 Os experimentos realizados em interfaces InP/InAs e InAs/InP em heteroestruturas 
InP/InAs/InP em nanofios nos levaram a determinação da rota de incorporação de átomos de As à 
estrutura. Nestes nanofios, observamos a presença de As nos segmentos finais de InP. 
Interpretamos esta observação como uma indicação da difusão de As através da nanopartícula 
metálica catalisadora.  O conhecimento da rota de incorporação de átomos ao material é 
importante, uma vez que esta pode influenciar sua homogeneidade química e a qualidade de 
interfaces formadas. Até o momento da nossa publicação, dentro do nosso conhecimento, não 
havia confirmação da rota de incorporação deste elemento químico em nanofios crescidos por 
VLS. 

 Na direção da caracterização detalhada de nanofios semicondutores, estudamos as 
distorções morfológicas devido à presença de uma discordância em parafuso única em nanofios 
de InP. Estas deformações foram previstas por Eshelby, em 1953, utilizando-se um modelo com 
base na teoria elástica macroscópica. Utilizando diversas técnicas de microscopia (HRTEM, BF-
STEM, HAADF-STEM, SAED, CBED) caracterizamos a torção induzida nos nanofios devido à 
discordância e a magnitude do vetor de Burgers do defeito. Confrontando estes resultados com o 
modelo, determinamos que a taxa de torção é até 100% maior do que o previsto pela teoria 
clássica. Acreditamos que esta disparidade ocorra devido a efeitos de superfície, pois os fios tem 
poucos nanômetros (~10 nm) de raio.  Para objetos pequenos a interação complexa entre a 
superfície do material (próxima) e a discordância pode levar a processos de relaxação não 
previstos no modelo macroscópico. Neste sentido, a quantificação de todas as grandezas 
envolvidas no modelo (torção, área, vetor de Burgers) é fundamental à interpretação correta de 
observações. Nossas conclusões indicam que o modelo com base na teoria macroscópica não se 
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aplica nesta escala. Finalmente, a caracterização realizada é um exemplo da medida detalhada de 
uma distorção tri-dimensional em uma nanoestrutura utilizando-se técnicas microscopia 
eletrônica de transmissão. Este é um desafio atual em nanotecnologia, já que o conhecimento da 
estrutura real do material é necessária para a predição de suas propriedades. Finalmente, os 
nanofios com defeitos observados possuem um perfil único de tensão o que induz a formação de 
um poço de potencial com formato de um tubo, o que pode levar a detecção de fenômenos 
interessantes.  

 

IV.2 Perspectivas 

 Em nossos trabalhos não conseguimos desenvolver um método eficiente e reprodutível 
para a confecção de seções transversais de boa qualidade. Contudo, é importante salientar que a 
preparação de amostras para cada material é um desafio único, não havendo receitas bem 
estabelecidas para todas, sendo cada caso, um caso. Mesmo assim, uma perspectiva direta do 
nosso trabalho é a aplicação do método de medida de deslocamento químico de plasmons em 
seções transversais afim de detectar possíveis variações radiais de composição em nanofios de 
ligas ternárias. Isto porque as amostras de nanofios já estão disponíveis, assim como as técnicas 
para medidas. É evidente que o limite é, então, a preparação de amostras de boa qualidade para 
microscopia eletrônica, o que, para experimentos de EELS, pode significar alguns meses de 
trabalho.  

 Com a melhor compreensão do mecanismo de crescimento e das propriedades químicas 
dos nanofios, um caminho viável aos nossos trabalhos é a implementação de métodos para a 
caracterização de outras propriedades, como transporte e luminescência. A correlação de dados 
estruturais/químicos a propriedades eletrônicas é extremamente interessante e atraí a atenção de 
diversos grupos na comunidade científica. Neste sentido, diversos experimentos associando 
técnicas de microscopia eletrônica com outros métodos experimentais em paralelo têm sido 
propostos e realizados no mundo.  

 Finalmente, a observação da nova estrutura criada pela presença de uma discordância em 
parafuso no interior de um nanofio de InP abre diversas possibilidades. Entre elas, é natural 
esperarmos que a nova periodicidade introduzida altere as propriedades óticas e de transporte do 
material. Além disso, o perfil de deformação criado leva à formação de um poço quântico em 
forma de um tubo, o que pode levar a efeitos quânticos de interferência interessantes. Assim, 
medidas deste tipos nestes nanofios têm grande interesse. 

 O grande controle obtido sobre a morfologia e a composição destes nanomateriais permite 
o desenho de objetos dedicados a diferentes propósitos, como emissores de luz e transistores. 
Nossa intenção é aprofundar nossa pesquisa nesta direção, associando técnicas de microscopia 
eletrônica a outros tipos de experimentos, como medidas de transporte e luminescência. 
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C. Paper Eshelby twist 
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The new electro-optical properties of semiconductor nanowires (NWs) place them among the more 

promising nano-objects for future device design.
[1-7]

 Although it is well known that strain effects can 

greatly influence semiconductor physical behavior,
[8-10]

 the precise characterization of structural 

modifications in nanoscale materials is still an open and challenging problem, hindering the 

establishment of basic understanding and development of NW technological applications. For example, 

in 1953, Eshelby predicted that a whisker containing a screw type dislocation should show a crystal 

rotation due to the induced torque.
[11,12]

 On the basis of classical elastic theory, the Eshelby twist 

model
[11,12]

 predicts a rotation per unit length, that depends on the magnitude of the Burgers vector, 

b,
[13]

 and on the cross sectional area, A, of the rod with = b/A, directly linking these three quantities 

for macroscopic and microscopic objects. This twist has been observed for LiF
[14]

 and Al
[15]

 whiskers, in 

experiments where the presence of the screw dislocation was not directly confirmed. Recently,
[16,17]

 the 

Eshelby’s Twist[11]
 has been observed for PbS and PbSe branched NWs containing an axial screw 

dislocation with diameter in the 60-100 nm range. The twist rate was indirectly extracted from 

branches rotation in scanning electron microscopy (SEM) images and, it was consistent with the 

predicted one for PbS.
[16]

 In contrast, for PbSe, the estimation of Burgers vector using the Eshelby model 

suggest an anomalous vector distribution, which the authors interpreted as an indication of super screw 

dislocations.
[17]

 These kind of dislocations have been shown to exist in open core-systems,
[18-21]

 however 

their occurrence in solid core systems is rather unlikely due to the additional strain that must be 

accommodated by the nanosystem. The inference of structural parameters of nanoscale objects using 

macroscopic models should be always corroborated by independent measurements. Briefly, 
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measurements of the Burgers vector are essential to understand the actual correlation between 

nanowires twisting deformation and screw dislocation properties. Although quantitative determination 

of b has already been reported in defective thin GaN films,
[22]

 this method cannot be easily applied to 

individual thin nanowires. In this work, we report a larger (up to 100%) twist rate than expected by the 

macroscopic model, based on the measurements of all relevant variables. We interpret this 

enhancement as caused by surface effects. 

We have studied InP wurtzite NWs (radius in the 10-20 nm range), some of which contain a screw type 

dislocation and displays the Eshelby twist effect. These NWs have been grown by Chemical Beam Epitaxy 

on nominal [001] GaAs substrates using the Vapor-Liquid-Solid (VLS) mechanism.
[23]

 Thermally 

decomposed phosphine (PH3), trimethyl Indium (TMI) and triethyl Galium (TEGa) were used as 

precursors, with H2 as carrier gas.
[24]

 The substrate has been heated to 480 °C during growth, which 

occurred for 45 min. Physically deposited Au nanoparticles have been used as catalysts. The 

nanoparticles have been synthesized by thermally evaporating Au from a crucible through a low pressure 

(tens of milibarr) Ar atmosphere onto a hot (300-350°C) substrate, following the method describe by 

Uyeda
[25]

 for small metal particles. The described NWs have been generated in growth experiments 

attempting to synthesize InGaP NWs. Although TEGa was introduced in the growth chamber, X-ray 

chemical analysis has not detected any Ga presence in thin NW regions (Energy Dispersed X-Ray 

Spectroscopy, microscope Topcon 002 B at the LPS-Orsay, LaB6 gun, 120s integration time). Then, all 

wires analyzed here will be considered as pure InP wires. The presence of Ga on the growth chamber 

may be related to the origin of the screw dislocation observed in some of the NWs. Further studies are 

being pursued to address this point and will be presented elsewhere. 

Transmission Electron Microscopy (TEM) work and atomic resolution TEM imaging (HRTEM) were 

performed with a JEOL 2010 (LPS-Orsay). Scanning Transmission Electron Microscopy (STEM) 

experiments were performed with a VG HB 501 operated at 60 kV and 100 kV (STEM group LPS-Orsay) 

and at room temperature. This instrument was used to acquire Bright Field (BF) STEM images as well as 

Convergent Beam Electron Diffraction (CBED) series; the CBED acquisition used a scanning module 

(developed in the Orsay STEM group) triggered by the CCD (Charge-Coupled-Device) camera. SEM 

images have been acquired on a Gemini Zeiss (LPS-Orsay). Atomically resolved HAADF, (High Angle 

Annular Dark Field) STEM images have been acquired on a Nion UltraSTEM 100 (STEM group LPS-Orsay) 

operated at 60 kV.  

SEM images (Figure 1a) reveal two populations of NWs on the growth substrate: short (< 1-2 µm) and 

long ones (> 4 µm). TEM, HRTEM (Figure 1b) and BF STEM imaging show that the longer NWs contain 

axial screw dislocations while the shorter ones do not. This correlation between long NWs and the 

presence of a line defect suggests a screw dislocation assisted VLS growth. However, in our experiments 

growth does not occur solely due to the screw dislocation, as defect-free shorter NWs are also observed 

in the same sample. The observation of faster growth in the presence of the defect is in agreement with 

Frank’s theory of crystal growth.[26]
. An analogous phenomenon has been observed for Liquid Phase 

Epitaxy (LPE) assisted by defects.
[27,28]

 Recently, a screw dislocation-driven model for the growth of 

nanowires has also been proposed.
[16,21,29,30]

 Our TEM samples have been prepared by mechanical 

transfer, showing that the dislocations are not worked out in the process and that they are stable in NWs 

with 10 nm radii. 

For the longer NWs (Figure 1c), a progressive rotation of atomic arrangement (i.e. a twist, as predicted 

by Eshelby) can be clearly observed acquiring a sequence of CBED patterns along the NW axis (see 

Supporting Information, movie M1). This kind of NW shows (Figure 1c-d) a dark central line which runs 

along the NW corresponding to the screw dislocation core and, a “periodic” distribution of dark bands 
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perpendicular to the axis. These bands can be separated in two sub-groups: a) primary dark bands which 

are perpendicular to the NW growth direction (Supporting Information S1); and b) secondary side bands 

which are not perpendicular to the growth direction and are discontinuous at the NW center (Supporting 

Information S1). To understand this contrast, we have performed spatially resolved CBED measurements 

parallel and perpendicular to NWs growth direction with a 1 nm probe and a 1-4 nm sampling. These 

experiments show that primary dark bands occur at regions which are close to a Zone Axis (ZA). As an 

example, we show in Figures 1e-f the experimental CBED patterns with the beam positioned on both 

primary bands on Figure 1d. The CBED patterns orientations can be readily identified as the [01 1  0] and 

[2 1  1  0] ZAs of the wurtzite structure, which means an axial NW rotation of 30° over a 210 nm long 

segment or (0.14 ± 0.01)°/nm twist. To further confirm our interpretation, we compared of experimental 

and simulated BF profiles (see Supporting Information, S2 and movie M1) showing a good agreement. 

Finally, we have also analyzed in detail the secondary side bands, which shift abruptly as they cross the 

NW centre (Supporting Information, Figure S1 show the bands configuration when observed along 

[01 1  0] and [2 1  1  0] ZAs). All features can be easily explained considering diffraction effects induced 

by the geometrical arrangement of atoms around the core of a screw dislocation, in which atomic planes 

form a helicoid. In fact, the normal of atomic planes is slightly tilted in relation to the twisting axis and 

follows an abrupt change when crossing the wire axis (Supporting Information, Figure S3). The angle of 

tilt () between planes on opposite sides of the dislocation is related to the pitch of the helicoid, which is 

equal to the length of the Burgers vector (b), and the radial position (R) of the measurement point in 

respect to the dislocation core (Supporting Information Figure S3 and Equation 1). 

.                                                                                                                    (1) 

We must note that this tilt is in a direction perpendicular to the helicoid twist axis (and growth direction), 

making it impossible to mix up the two effects. Considering this purely geometrical effect, it is possible to 

reproduce the observed contrast patterns of the BF STEM images. 

As discussed above, the direct relation between BF STEM image contrast bands (Figures 1c and d) and 

crystal orientation allows the straightforward quantification of NW atomic structure twisting rate. Figure 

2a shows the measured rates for a total of 19 wires as a function of the inverse of the cross sectional 

area (normalizing geometric factor used in elasticity models). Using this plot and assuming the validity of 

Eshelby’s model,[11]
 one can calculate the screw dislocation Burgers vector from the measured twist. The 

histogram of the estimated Burgers vector magnitude shows a peak at (1.0 ± 0.1) nm (Figure 2b).  

A wurtzite crystal
[31]

 can be seen as an ABAB stacking of atomic planes (in fact, for InP each plane 

contains In-P dimmers). This results in a hexagonal lattice with parameters a = 0.47 nm and c = 0.68 nm, 

which represents the InP unit cell size along basal plane and the z axis, respectively. The planes A and B 

are stacked in the z direction but they present a xy displacement. In a screw dislocation, the magnitude 

of the Burgers vector is the displacement of atomic planes when a closed circuit around the dislocation 

line is completed. The analyzed InP wires are oriented along the [0001] axis and, only screw dislocations 

along their axis have been detected. Then, we must consider that an A-type plane having a displacement 

along the screw dislocation axis (z axis) and, after the circuit, it must connect to another A plane. 

Otherwise, additional xy lattice shifts components are needed at the generated A-B junctions; these 

additional defects were not detected experimentally. This geometrical constrain implies that the Burgers 
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vector b must be an integer multiple of the A-A spacing (c lattice parameter); thus b= n*c, with n 

an integer. 

HAADF images acquired using an aberration corrected STEM (Supporting Information, Figure S4) indicate 

that the NWs are solid (not hollow); this excludes the effects of an inner surface in strain relaxation. 

Then, keeping in mind that the total energy of a dislocation scales with b2
, large n vectors should 

become much less favorable in the solid core wires studied here. With this in mind, we have compared in 

Figure 2a the measured twist values with the predicted ones (lines, calculated using Eshelby model), 

when the burgers vector correspond to n = 1, 2 or 3 (or b = 0.68 nm,  1.36 nm and 2.04 nm). The 

experimental points fall clearly between the lines representing n = 1 and n = 2. At first, one could 

suppose that the effect of different cross sectional geometries
[12]

 is playing a role. However, the 

geometric pre-factor correction (= b/A) introduced by Eshelby,
[12]

 is 1.015 for a hexagonal cross 

section (the typical one for III-V wurtzite nanowires), a 1.5% difference to the circular case. Even 

considering the difference in the total area (due to possible projection issues), the deviation in the 

calculated twist rate would be at most 20 %, much smaller than the experimentally measured ones (up 

to 100 %). At this point, to correctly interpret and discuss the measured twist values and the Eshelby 

model it is essential to independently measure the Burgers vector magnitude by structural transmission 

electron microscopy diffraction methods, such as, CBED and Selected Area Electron Diffraction (SAED) 

experiments.  

SAED patterns (Figure 3a-b) show a splitting of diffraction spots into two disks. A splitting of all spots by a 

fixed angle is expected for helicoidal structures, because, as discussed above, the atomic plane normal is 

slightly tilted away from the NW axis and follows an abrupt change when crossing it (Supporting 

Information S3); this has been observed, for example, in DNA or chiral nanotubes.
[32-34]

 The SAED pattern 

in Figure 4b shows a SAED± 0.5)  splitting. As stated, the angle of tilt () depends on the Burgers 

vector magnitude and on the position of measurement (Supporting Information S3). 

A SAED measurement considers a long NW region (hundreds of nanometers) and averages the tilt over 

all possible radial positions (R). As the number of diffracting atoms increases with the radial distance, the 

average splitting angle must be weighted by R. The result of this weighted average for a (12.0 ± 0.5) nm 

NW (the radius on the measured region) is 1.96 ° for a Burgers vector with b = 0.68 nm (n = 1), 4.07 ° 

for b = 1.36 nm (n = 2) and 6.07 ° for b = 2.04 nm (n = 3). This calculation of the expected splitting 

angle indicates a full agreement of the measurement with n = 1. The same result has been obtained in 

four different NWs. 

The tilt of atomic planes can also be quantified by local crystallographic measurements using CBED 

patterns with a 1 nm probe. We have acquired CBED patterns in regular arrays, what we called CBED 

imaging (in analogy with EELS spectrum imaging). The diffraction pattern changes abruptly when 

measured at different sides of the NW axis (Figura 3c-d). A detailed description of the tilt angle () 

measurement using shifts in Kikuchi bands
[13]

 in CBED patterns is presented in the Supporting 

Information, Figure S5. The NWs studied here are rather thin. For this reason Kikuchi bands are rather 

faint; thus, we have performed these experiments using the lowest practical electron beam energy (60 

kV). We must emphasize that the use of CBED is very powerful, allowing the precise measurement of the 

tilt angle (error approximately 0.4°), for a defined R value (distance of the electron beam from the 

dislocation core). In these terms, we can invert Equation 1 and derive the Burgers vector value (Equation 

2) from the measured tilt and R values. 

                                                                                                             (2) 
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The average over 6 measurements in 4 different NWs (a fraction of the ones from which we have 

measured the twist rate) has yielded b = (0.7 ± 0.1) nm. Summarizing, the two diffraction based 

approaches yield results in excellent agreement with b = 0.68 nm (n = 1). In addition, we must 

consider that one approach averages  over a large portion of the NW structure (SAED), while the other 

represent a local estimation, that analyzes only a small volume of the NW (CBED, probe 1 nm wide), 

providing information in two quite different length scales. 

High resolution TEM images (HRTEM) show that the crystalline structure is strained, with double-atomic 

(In-P pairs) planes projections deformed due to helix-like curves (Figure 1b). This agrees with the atomic 

arrangement associated with a screw dislocation running along the center of a finite rod, in which atomic 

planes form helicoids. By looking at the projection of two helices one sees that atomic planes cross at the 

center (Supporting Information, Figure S3). Simulations with b = 1.36 nm (n = 2) and with b = 2.04 

nm (n = 3) show intensity patterns (atomic planes tilting) which are more pronounced than those 

observed in experimental images (Supporting Information S5, simulations have been performed the 

software QSTEM
[35]

). The experimental HRTEM images are consistent with the contrast pattern 

generated by a screw dislocation of Burgers vector magnitude b = 0.68 nm (n = 1). Finally, on HRTEM 

images (Figure 1d) the contrast changes along the NW axis due to the twisting effect; this may also be 

exploited by performing an additional comparison with simulated HRTEM images. Again, the changes 

observed are consistent with a small twisting of the crystal lattice (Supporting Informastion, S6). We 

must be aware that it is difficult to quantify the twist rate from these images simulations because of the 

large uncertainties in matching the simulated patterns to precise positions in observed images.   

CBED and SAED experiments have provided an experimental estimation of the Burgers vector magnitude 

(in two different microscopes, a STEM and a TEM, and in different length scales), while HRTEM 

experiments have provided corroboration for this value. It must be emphasized that the ensemble of 

results is in agreement with b = 0.68 nm (n = 1), i.e. the expected one from crystallographic and 

energetic arguments. We should stress that this result has been obtained without any hypothesis, except 

that the shape of a dislocated crystal is a helicoid, and using only measured parameters ( and R). At this 

point, we have experimentally obtained all parameters involved in the Eshelby model (twist rate, , NW 

radius and screw dislocation Burgers vector). Given the measured Burgers vector magnitude (b = 0.68 

nm) the points in Figure 2a should cluster around the line n = 1. With that, we can conclude that the plot 

in Figure 2a indicates, in fact, that the measured twist is larger than the predicted one and it reveals the 

occurrence of an enhanced twist in the InP NWs with approximately 10 nm radius. 

We should point out that previous studies on NWs (PbS,
[16]

 PbSe
[17]

) in which the twist rate followed 

Eshelby´s model dealt with NW radii which are much larger than reported here. As the proportionality 

constant between Burgers vector and twist is the wire cross-section, these PbSe and PbS nanowires 

present a twist rate at least one order of magnitude smaller. Our results suggest that size effects must be 

playing a dominant role; as the radius decreases the ratio between the dislocation core and the 

remaining NW volume increases. In addition, as the wire surface approaches the core, the displacement 

field interacts directly with the wire surface. In these terms, the wire surface relaxation results in a 

complex interplay with the screw dislocation properties. For example, if the NW surface shear modulus is 

smaller than that of the bulk (as predicted for Si NW below 4 nm in diameter
[36]

), a larger distortion 

would be needed to compensate the torque added by the dislocation.  

Concerning the precise atomic arrangement at the screw dislocation core, we must keep in mind that the 

stress at the core diverges as 1/r, r being the radial variable; therefore, the perfect helicoid assumed 

structure must yet be confirmed by additional studies. From the point of view of theoretical modeling, a 
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calculation involving one twelfth of a period (30° rotation between two ZAs) for a NW with 10 nm radius 

and 300 nm length must include more than 1 million atoms, making it computationally challenging. 

It may be interesting to note that the rather large observed twist generates an additional axial periodicity 

in narrow InP wires (with approximately 10 nm radius). The observed deformations are in a scale similar 

to the exciton Bohr radius for typical III-V semiconductors. Therefore we speculate that this new 

periodicity of the crystal structure and of its associated potential may alter the band structure for 

carriers, influencing electrical and optical properties of the NW. For example, in analogy, geometrical 

attributes of carbon nanotubes (diameter, helicity) define transport properties.
[32]

 Moreover, a 

theoretical proposal
[37]

 has demonstrated the ability to create and control a gap on helical 

semiconductor structures using an electric field. Similar control may be possible on twisted single crystal 

semiconductor NWs, in which the transverse area would also play a role. 

From a different perspective, the addition of the strain fields caused by the screw dislocation and by the 

twist creates a unique stress profile, shown in Figure S7 (Supporting Information). For the observed twist 

rates, the stress profile forms a tube-like structure with a minimum inside the nanowire.  As the gap of a 

semiconductor depends on the applied stress, the observed structure forms a potential well where 

carriers may be trapped. We should note that the minimum occurs away from the surface and the 

dislocation core, possibly increasing carriers’ life times. Finally, the size of the tube-like potential well is 

of the same order as typical semiconductor length scales (such as carrier length in AlGaAs) leading to 

quantum interference effects.  

To conclude, we have presented a detailed analysis of atomic structure distortions associated with the 
lattice twisting in wurtzite InP NWs containing a screw dislocation. This provides a clear insight into the 
significant changes of mechanical and structural properties of nanosystems that arise when wire radius 
decreases, due to the complex interaction between the dislocation displacement field and the free surface. 
The measurement of both Burgers vector magnitude and twist rate allowed the assessment of the actual 
deviation of the Eshelby model in nanoscale semiconductor wires, revealing that InP NWs indeed have a 
twist much larger (up to 100%) than estimated from elasticity theory. These experiments also illustrate the 
importance of electron diffraction to characterize deformations in nanometric structures. Moreover, they 
demonstrate that spatially resolved CBED with 1 nm electron beam experiments can offer valuable 
information on material behavior and structural distortions which cannot be easily assessed by other 
techniques (ex. atomically resolved images,[38] due to projection issues). Recently, the local order of a 
metallic glass has been determined using CBED with a sub nanometer probe.[39] 
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D. Transcrição do poema “Infinitozinho” 

 

 

 
 

Em Fevereiro de 2009 realizamos em colaboração com o poeta/artista Juli Manzi (do IA-
UNICAMP) uma transcrição do poema “Infinitozinho” de Arnaldo Antunes. Originalmente, este 
poema foi exposto como um escultura feita em madeira. 

Para realizarmos esta transcrição utilizamos o dano por radiação em nanofios de InP para 
escrever nele. O processo durou aproximadamente 4 horas e foi realizado no microscópio JEOL 
2100F no LME-LNLS, operado a 200 kV com um feixe de 0.7 nm. 

O resultado deste trabalho foi usado na tese de doutorado do Juli Manzi. Este trabalho apareceu 
em destaque na Folha de São Paulo (abaixo) e no jornal Bom Dia Brasil da Rede Globo, em uma 
entrevista por Neide Duarte, entre outros meios de divulgação. 

 

 

Figura D.1: Publicação na Folha de São Paulo sobre o poema “Infinitozinho” 
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