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Resumo

Nos apresentamos nesse trabalho dois assuntos relevantes na atualidade: Crescimento de
filmes finos metalicos e nanoindentacao. Estudamos esses sistemas utilizando dinamica mole-
cular com potenciais empiricos. Nos mostramos que é possivel modelar o crescimento epitaxial
utilizando potenciais adequados e uma especifica metodologia de deposicao. No crescimento
de filmes finos estudamos trés sistemas utilizando o potencial EAM: Cu/Ag(001), Cu/Au(001)
e Pd/Au(001). Para Cu sobre Au e Cu sobre Ag obtivemos resultados de acordo com expe-
rimentos anteriores. Enfatizamos que a temperatura e a espessura do filme depositado estao
relacionadas com as estruturas apresentadas durante o crescimento. Mostramos que a principio
o filme cresce sob stress numa fase instavel bee, porém ao atingir uma espessura critica relaxa
numa estrutura bct. Entao, apds a relaxacao o filme apresenta um padrao de deformacao
(stripes). A Relagao entre temperatura espessura e porcentagem de dtomos nucleados bece foi
quantificada num gréafico. Para o caso Pd sobre Au mostramos que o crescimento resultou
num padrao de deformacao apds atingir 11 camadas. Analisamos as estruturas e indentifica-
mos defeitos tipo “falhas de empilhamento”. Para a modelagem de sistemas semicondutores
nés utilizamos o potencial de Tersoff. Com um indentador esférico de diamante indentamos
uma superficie de silicio. Um grafico de deslocamento do indentador em fungao da pressao é
apresentado. Analisamos o numero de coordenacao dos atomos de silicio quando o indentador
atingiu certos valores de pressao.
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Abstract

In this work we present two important and current subjects: Metalic thin films and na-
noindentation. We studied these systems using molecular dynamics with empirical potentials.
We showed that it is possible to model the epitaxial growth using a suitable potential and a
specific methodology for deposition. Concerning the growth of thin films, we studied three
systems using EAM potential: Cu/Ag(001), Cu/Au(001) and Pd/Au(001). For Cu on Au and
Cu on Ag, our results are in agreement with previous experiments. We stress that the exis-
tence of a bee and bee/bet are related to temperature and thickness of the deposited film. We
showed that during the deposition of the first few layers, the film grows under stress to form
an unstable bce phase, but after a critical thickness it relaxes in a bet structure. Then, when
the film is relaxed it presentes a deformation pattern (stripes). The relationships between
temperature, thickness and formed structures are presented. For the case of Pd on Au the
growth resulted in a deformation pattern after we deposited 11 mono-layers. We analysed
the structures and found defect types known as stacking faults. To model semiconductors
systems we used the Tersoff potential. We indented a surface of silicon with a spheric indenter
of diamond. A graph of dislocation as function of pressure for the indenter is presented. We
analysed the coordination number of silicon atoms when the indenter reached specific values
of pressure.
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Apresentacao

No capitulo 1 (Introdugao) fizemos um breve histérico desde do primeiro artigo publi-
cado utilizando potenciais empiricos até os dias atuais. Entao, apresentamos a idéia basica
de dinamica molecular (DM) e exemplificamos com indmeros trabalhos em quais situagoes
podemos utiliza-la. No capitulo 2 nés introduzimos conceitos mais formais de dinamica mo-
lecular onde apresentamos a equagao de movimento e os potenciais utilizados nesse trabalho.
Ainda no capitulo 2 é apresentado o modo de integracao da equagao de movimento, que é feito
através do algoritmo de Verlet. No capitulo 3 ndés tratamos basicamente de estatistica aplicada
a dinamica molecular, nesse ponto, o foco principal é desenvolver a dinamica molecular para
sistemas com temperatura fixa. Entao, apresentamos nossos resultados nos capitulos 4 e 5. No
capitulo 4 é descrito os resultados do crescimento heteroepitaxial de Cu/Ag(001), Cu/Au(001)
e Pd/Au(001). Os resultados de nanoindentacao de diamante (carbono) em silicio sao apre-
sentados no capitulo 5. Por fim, no capitulo 6 nés sugerimos outros sistemas que também
podem ser modelados com DM (Conclusao e Perspectivas Futuras).
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Prologo

E da natureza humana o espirito investigador. Mesmo de modo intuitivo utilizamos o
método cientifico para decidir sobre questoes importantes que nos rodeiam todos os dias.
Precisamos examinar, repetir, duvidar, tentar comprovar nossas proprias afirmacoes até chegar
em conclusoes satisfatérias, e depois disso se ainda tivermos alguma divida ou questionamento
e buscarmos a resposta é sinal que estamos utilizando o método ciéntifico. Na busca por
respostas, muitas descobertas tem sido feitas, as vezes solugoes inesperadas sao encontradas,
desse modo muita ciéncia foi produzida até os dias de hoje.

E bem sabido que o homem sempre teve interesse em desvendar a constituicao da matéria.
Os gregos ja discutiam e teorizavam a existéncia de um elemento unico indivisivel que compu-
nha todo o universo. Para explicar as diferentes propriedades das substancias afirmavam que
os atomos possuiam formas geométricas distintas e que as ligagoes entre os elementos eram
determinadas por essa forma geométrica. Muitas hipdteses foram levantadas até chegarmos
ao modelo atomico atual da mecanica quantica, passamos por muitas mudangas nos ultimos
dois séculos, essas mudancas ocorreram de forma explosiva se compararmos com dezenas de
séculos anteriores.

Em meados do século XVIII a humanidade ja havia acumulado muito conhecimento ciéntifico,
até que, motivados pelo grande crescimento do comércio explode a chamada revolugao indus-
trial. As maquinas, controladas pelos homens, passaram a desenpenhar um papel acelerador
do crescimento econdmico, maquinas auxiliaram a contruir novas maquinas mais eficientes e
poderosas, e assim por diante. A segunda guerra mundial motivou a criacao do primeiro com-
putador eletromecanico desenvolvido para executar célculos balisticos, logo os computadores
iriam sevir a industria e a ciéncia.

A ciéncia, de um modo geral, passou a utilizar o computador como ferramenta indis-



pensavel. A Fisica, uma ciéncia que utiliza linguagem matematica nas descricoes dos fenomenos
deparou com varias dificuldades na resolugao de problemas, incluindo a solu¢ao da equacao de
Schrodinger, que por sinal, existem poucos exemplos com solucao analitica. Para contornar
essa dificuldade foi necessario lancar mao de modelos fisicos, matematicos e computacionais,
sO assim tornou-se possivel solugoes numéricas plausiveis com a realidade em que vivemos.
Foram desenvolvidos varios modelos fisicos com o intuito de explicar o comportamento
atomico, dentre eles podemos citar: Expansao da funcao de onda usando interagao de con-
figuragao, formulagao da teoria do funcional da densidade (DFT) de onde derivam varios
métodos ab initio, incluindo a formulacao de Car e Parrinello. Formulagoes Tight-Binding
mais ou menos precisas e as vérias formulagoes de Dinamica Molecular Classica (DM) também
foram propostas. Cada teoria tem seu campo de validade e é mais apropriada que outra em
determinadas situagoes. Nosso trabalho foi realizado utilizando DM, justificaremos o uso de

DM no decorrer do trabalho.



Capitulo 1

Introducao

No passado, muitas teorias fisicas nao podiam ser validadas por falta de comprovacoes
generalizadas, somente em alguns casos particulares era possivel resolver as equagoes previs-
tas pelo modelo fisico proposto. Sempre existiram limitagoes de natureza experimental ou
computacional seja pelo grande custo financeiro ou por falta de tecnologia disponivel. O
modelo era entao validado somente em alguns casos especificos onde era possivel realizar os
calculos e comparar com dados experimentais. Desse modo, muitos problemas de importancia
consideravel nao podiam ser testados, por exemplo: Em fisica do estado sélido, modelos de
potenciais interatomicos sé podiam ser analisados quantitativamente em moléculas diatomicas
ou em cristais perfeitos. Com o advento dos computadores e de técnicas numéricas e com-
putacionais e também com o surgimento de modelos fisicos mais avancados é possivel tratar
muitos problemas que outrora eram tidos como inviaveis.

O primeiro trabalho utilizando dinamica molecular foi publicado por Alder e Wainwright
em 1957 [1]. Utilizaram em algumas simulagbes um potencial de carogo duro, onde as in-
teracoes entre as particulas eram feitas através de colisoes instantaneas, as particulas viajam
sem nenhuma outra interagao, até a ocorréncia de outra colisao e assim por diante. Eles
também construiram simulagoes com pocos de potencias quadrados. Os sistemas possuiam
entre dezenas e centenas de particulas. Este pode ser considerado o primeiro trabalho com
uso de potenciais efetivos.

Em 1967 Loup Verlet [2,3] calculou o diagrama de fase do argonio utilizando o potencial
de Lennard-Jones. Neste mesmo trabalho foi desenvolvido o entao chamado Algoritmo de

integracao de Verlet, que provavelmente é o algoritmo de integragao mais utilizado em dinamica
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molecular e que usaremos em nosso trabalho.

A escolha de dinamica molecular cldssica (DM) para realizar nossos cdlculos é devida a
qualidade dos resultados que podemos obter caso utilizemos DM dentro de um regime classico
e respeitando as condicoes de validade do potencial. A maneira de integrar as equagoes de
movimento (modo cldssico) da excelentes resultados em muitos casos (veremos posteriormente
em que situagoes), dispensando um célculo totalmente quantico. Uma outra grande vantagem
em relacao a métodos de primeiros principios é o baixo custo computacional dos potenciais
semi-empiricos e a maior facilidade de modelar sistemas atomicos grandes. Nos dias atuais,
utilizando dinamica molecular é possivel realizar simula¢oes da ordem de bilhoes de atomos [4].

Em teorias ab-initio, mesmo utilizando computadores com alto poder de processamento
o sistema estudado deve ficar no maximo em centenas de atomos, no entanto, um calculo
realizado numa teoria de primeiros principios, reflete uma maior precisao (se também utili-
zado dentro de certos critérios), além de detalhes que a dindmica molecular ndo pode revelar.
Devemos conhecer o campo de validade do método empregado em nosso trabalho, do erro, do
alcance de DM para nao cairmos em falsas conclusoes. DM é uma teoria largamente empre-
gada em muitos trabalhos e quando utilizada dentro do dominio de validade reflete resultados
muito bons e com margem de erro aceitavel para qualquer teoria. Basicamente a dinamica mo-
lecular pode descrever a trajetoria das particulas estudadas e determinar quantidades fisicas
através de médias temporais de sistemas preferencialmente grandes (centenas e até milhdes
de dtomos). Entre as grandezas de um certo sistema, podemos determinar com boa precisao
usando a teoria classica e métodos de dinamica molecular, quantidades como: Energia to-
tal do sistema, temperatura de transicao de fase, calor especifico, forcas, tensores de tensao,
propriedades elasticas, grandezas de difusibilidade, determinacao de estruturas utilizando co-
ordenadas atomicas, distancia entre mono-camadas, entre outras medidas que podem ser feitas
tomando médias temporais. Nos dias atuais diversos trabalhos com temas importantes foram

publicados em revistas conceituadas utilizando DM. Podemos citar alguns temas:

1. Estudo da elasticidade e quebra de nanofios (metdalicos ou semicondutores) com mesmo
diametro e comprimento que sao produzidos experimentalmente considerando defeitos

encontrados na fabricagao [5-9].
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2. Estudo do crescimento de filmes finos envolvendo evolucao do tensor de stress utili-
zando diferentes mecanismos de crescimento epitaxial. Estudo das fases cristalinas e

deformagbes que podem ser encontradas durante o crescimento [10-12].

3. Nanoindentagao em semicondutores envolvendo calculos de elasticidade e transicao de

fase em monocristais de silicio causada por tensoes de indentagao [13-15].

4. Estudo de colisoes de nanoparticulas de silicio em substratos de silicio envolvendo transicao

de fase plastica [16].
5. Estudo de nanocontatos metélicos e litografia [17-20].

6. Estudo de defeitos em cristais de interesse tecnologicos, analise de formagao de vacancias,

stacking faults, grain boudaries (GB) e etc [9,21,22].

Para exemplificar a gama de problemas que podemos tratar com dinamica molecular fare-
mos uma breve apresentacao do trabalho realizado por E. D. Kim e S. I. Oh [13]. Eles estu-
daram transformacoes de fase em silicio sob tensoes provocadas por um indentador esférico de
diamante. E sabido de experimentos que a resistividade do silicio rapidamente decresce sob
identagao e que o silicio sofre uma transicao de fase de primeira ordem passando de uma es-
trutura tipo diamante para uma estrutura tipo metdlica (fase ). Isso ocorre quando a tensao
total no identador é da ordem de 12 a 15 Gpa. Assim, Kim e Oh estudaram o mecanismo
de transformacao utilizando dinamica molecular. Eles analisaram as estruturas calculando o
nimero de primeiros vizinhos de cada atomo de silicio na regiao de indentacao. Conforme
publicado em [13] o silicio apresentou a estrutura mostrada nas Figs. 1.1 e 1.2.

Com isso, mostramos a relevancia de um estudo feito com dinamica molecular dando
resultados de acordo com experimentos e que clarificam o mecanismo de transformagao de
fase envolvida na identacao do silicio. Por motivos de aplicacao tecnologica silicio é um dos
materiais mais estudados na atualidade. No capitulo 4 serao apresentados resultados que nos
obtivemos quando fizemos simulagdes envolvendo metais (Cu, Au, Ag...) no estudo de filmes
finos. Simulagoes envolvendo semicondutores (C, Si) no estudos de nanoindentagao serao
apresentadas no capitulo 5, e daremos uma breve introduc¢ao no estudo de nanofios metalicos

no capitulo 6.
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Figura 1.1: D. E. Kim and S. I. Oh, Nanotechnology, 17, 2259 (2006). Transformagdo de silicio tipo diamante em
silicio tipo 3. Atomos coloridos em vermelho indicam a fase metélica do silicio (nimero de coordenagio seis), dtomos
coloridos em verde indicam uma fase bct5-Si (nimero de coordenacdo 5), azul sdo dtomos na fase metaestivel com

nimero de coordenagdo quatro

Figura 1.2: D. E. Kim and S. 1. Oh, Nanotechnology, 17, 2259 (2006). Transformagio vista de diferentes profundida-
des da superficie Si(001) indicadas por (a), (b) e (c). Vermelho indica nimero de coordenacio seis, verde indica nimero
de coordenacdo 5), azul sdo dtomos na fase metaestdvel com nimero de coordenagdo quatro.

Para que possamos utilizar DM e realizar nosso estudo ainda precisamos entender me-
lhor algumas consideracoes que sao empregadas. Em todas as simulacoes descritas acima
deve-se admitir algumas aproximacoes. Por hipdtese, em dinamica molecular consideramos a
aproximacao de Born-Oppenheimer, isto significa que na escala de tempo em que se passa a
dinamica atomica, a estrutura eletronica sempre terd tido tempo de relaxar até atingir uma
configuracao de equilibrio. Born e Oppenheimer estimaram que os nucleos movem-se muito
mais lentamente que os elétrons e que por isso € possivel fazer tal consideracao. A aproximacao

classica também ¢é justificada no comprimento de onda térmico de Broglie, que é dado por:

2mh?

A=, /200
MkgT’

(1.1

Onde M é a massa atomica, T a temperatura e kg a constante de Boltzman. Se A < a, onde

a é a distancia entre os vizinhos atomicos mais proximos, a aproximacao classica é valida. Isso

9



1. Introducio 10

nos indica que em temperaturas altas (até alguns milhares de graus em temperatura absoluta)
a estatistica obedecida pelo conjunto de particulas é aproximadamente classica. Além do
comprimento de onda térmico podemos verificar se a densidade de estados vibracionais da
rede é bem descrita em fungao da temperatura [23]. O passo de integracao deve ser pequeno o
suficiente para que as constantes de movimentos permanecam invariantes. Em geral, o passo
de simulacao esta relacionado com as frénquéncias caracteristicas do sistema [24].

A DM é uma formulacao onde as equacoes de movimento classicas sao integradas, falando
de modo bastante simplificado o sistema é modelado pela segunda lei de Newton, é por esta
razao que o sistema deve se encontrar num regime cléssico ou semi-classico. Caso contrario,
outros formalismos devem ser empregados para integrar as equacoes de movimento, nao ne-
cessariamente calculos de primeiros principios mas isso pode ser feito, por exemplo, utilizando
integrais de trajetoéria.

Quanto a quantidade de atomos da simulacao devemos notar que o sistema em estudo
deve ser suficientemente grande para termos propriedades de bulk, isso porque normalmente o
potencial é construido ajustando algumas grandezas fisicas macroscépicas bem como proprie-
dades mecanicas do sistemas. Entao o potencial pode falhar se tentarmos descrever a natureza
de um sistema com apenas poucos atomos. Seria dificil modelar um cluster com milhares de
atomos e uma molécula diatomica do mesmo elemento, ambos com o mesmo potencial.

Desde de que as aproximacoes descritas acima sejam validas, o sucesso da teoria MD esta no
potencial. A simulacao é realistica tao quanto o potencial pode reproduzir o comportamento
do material sob as codigbes em que a simulacao estd sendo executada. A interacao entre os
atomos ¢é construida de modo totalmente empirico, semi-empirico ou a partir de ajustes a
resultados quanticos especificos. O potencial deve refletir os efeitos quanticos observados em
experimentos e calculos de primeiros principios. Em muitas situagoes é necessario o uso de
potenciais que contenham explicitamente termos de muitos corpos, digo, um potencial que leve
em conta nao somente a interacao de par, mas também interacoes de trés corpos como € o caso
do Potencial de Tersoff que utilizamos em algumas simulagdes. O Potencial de Lennard-Jones
apesar de nao mostrar explicitamente interagoes de muitos corpos leva em consideracao parte

de tal efeito embutindo isso apenas num termo de interagao de par.

10



1. Introducio 11

Como estamos falando, nos potencias reside umas das grandes dificuldades para mode-
lagem de um sistema fisico utilizando dinamica molecular. Um potencial é construido para
modelar certos tipos de interagoes e espécies atomicas, podemos exemplificar isso com o po-
tencial EAM (Embedded Atom Method) [25-27] que é util para descrever interagdes entre
metais. Os parametros desse potencial foram ajustados de modo a descrever interacoes entre
alguns metais como por exemplo: cobre e ouro, paladio e ouro, cobre e prata, platina e prata,
entre outras misturas metalicas. No entanto nao podemos modelar com EAM interacoes pre-
dominantemente covalentes como ocorrem na ligacao Carbono-Silicio. Para estes sistemas,
outros modelos para o potencial de interacao podem ser construidos. Entre os potencias para
semicondutores mais comuns podemos citar: Tersoff [28], EDIP (Environment-Dependent In-
teratomic Potential) [29], SW (Stillinger-Weber) [30], que modelam interagoes entre diferentes
espécies atomicas.

Se estamos trabalhando com um sistema da ordem de milhares de atomos, mesmo em
dinamica molecular, teremos um custo computacional muito grande. Muitos calculos dessa
magnitude levam meses para serem feitos, ainda que executados em computadores de alto
desempenho. Para cédlculos dessa ordem de grandeza comecamos a nos deparar com dificulda-
des de armazenamento e manipulacao de dados, nao sao questoes fisicas, mas que devem ser
levadas em consideracgao e planejadas antes da execucao do trabalho.

Uma outra questao relevante a ser tratada é o tempo de simulagao que normalmente fica
em torno de picossegundos ou até nanossegundos. Aqui é importante observar que o tempo
de simulagao sera suficiente dependendo do tempo de relaxacao da grandeza em interesse,
diferentes propriedades possuem diferentes tempos de relaxacao. As simulagoes tratadas nessa
dissertacao foram feitas em tempos que estiveram de acordo com o encontrado na literatura
atual.

A condi¢ao de contorno do sistema também deve ser feita de modo a estar de acordo
com o estudo em questao, em muitos casos o ideal é ter uma condicao de contorno periddica,
principalmente em problemas volumétricos, mas isso dependera do assunto estudado. Em
geral para problemas que envolvam estritamente superficies a modelagem deve ser feita com

potenciais criados para tal situacao.
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1. Introducio 12

Nao somente condigoes sob a fronteira do sistema mas também existem outros tipos de
vinculos que podem ser impostos, como por exemplo, aplicar uma velocidade constante a um
certo grupo de atomos para colidi-los contra um substrato e estudar temas como elasticidade
e tensoes de deformacao. Ou podemos simular o efeito de uma ponta de diamante movendo-se
com velocidade constante (vinculo) “riscando” um substrato de silicio, semelhante a experi-
mentos de litografia. Portanto temos uma vasta gama de problemas que podemos tratar a luz
da dinamica molecular.

Neste capitulo demos uma introducao generalizada sobre dinamica molecular, mostramos
intmeras aplicacoes da teoria que iremos melhor desenvolver nos capitulos 2 e 3. No capitulo 2
trataremos de alguns conceitos fundamentais sobre dinamica molecular. Iniciaremos o estudo
da integracao das equagoes de movimento, discutiremos o potencial de interagao e o algoritmo
de Verlet. No capitulo 3 trataremos de estatistica, ensemble candnico e pds-processamento.
Entao, nos capitulos 4 e 5, apresentaremos os resultados obtidos quando aplicamos DM no cres-
cimento de filmes finos metélicos e nanoindentacao em semicondutores. Por fim, no capitulo

6 sugerimos alguns outros sistemas que podem ser modelados com DM e conclusoes.

12



Capitulo 2

Conceitos Fundamentais De Dinamica
Molecular

2.1 O Modo de Integracao das Equacoes de Movimento

A evolugao de um sistema atomico em dinamica molecular é desenvolvida integrando as
equacoes de movimento de maneira classica. Esse modo de integragao tem dado resultados
corretos quando comparados com resultados experimentais, citamos no capitulo 1 diversos
trabalhos que foram realizados usando modo de integragao classico todos dando resultados
condizentes com experimentos. Vimos no capitulo 1 que isso é possivel desde de que tenhamos
um sistema onde o comprimento de onda térmico é menor que a distancia entre os vizinhos
mais proximos.

Assim, se tentarmos modelar o ensemble microcanénico, como veremos posteriormente,
basicamente a segunda lei de Newton é empregada para evoluir o sistema. Entao podemos

escrever:

H
d2 T;

= N T ry)=-vV 2.1)

i#]

m;

onde m; é a massa do atomo i, 7;; € a distancia do dtomo i ao dtomo j e 7(7’@‘) é a forga
causada pelo atomo j no atomo i. O somatério de todas as forcas causadas pela interacao de
todos os atomos, com j # i, é a forca total sentida por uma particula i. Essa forca pode ser
calculada analiticamente a partir da derivada do potencial ou utilizando métodos numeéricos.

No caso do ensemble candnico veremos que o modo de integragao ¢ também baseado na

segunda lei de Newton, porém, teremos que utilizar modelos mais sofisticados para mantermos
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2.2 O Potencial 14

a temperatura fixa.

E bom ressaltar que em um ou outro formalismo necessitamos conhecer o potencial de
interacao entre as particulas para conseguirmos calcular as forcas e consequentemente resolver
as equacoes de movimento para cada atomo. Com base nisso queremos entender melhor
a teoria envolvida na construcao dos potenciais. O conhecimento do potencial, como dito
anteriormente, é fundamental para entendermos que tipo de espécies atomicas poderemos

modelar.

2.2 O Potencial

Para modelar a interagoes entre N dtomos usamos o conceito fisico de energia potencial.
Na maioria dos casos a idéia é dividir a energia potencial em termos que dependam das
coordenadas dos atomos individuais, termos de pares, triplas e assim por diante. A partir da
energia potencial podemos obter as equacoes de movimento como iremos mostrar no decorrer
do texto. O potencial pode ser expresso como segue [31]:

V=S VO Y Y VO 3TN VO ) + (2.2)

i i g>i i i k>j>i

onde ZV(l)(n) é o termo que representa a energia de interacao com um possivel campo
externo, > > V3 (r;,r;) é a interagio entre o pares de dtomos, o terceiro termo da equagio
2.2 é a contribuicao de trés corpos. Exemplos de potenciais que explicitamente possuem a
forma 2.2 é o potencial de Lenard-Jones e o potencial de Axilrod-Teller, como veremos em
seguida, sao potenciais de dois e trés corpos, respectivamente. Porém nem todos os potenciais
empiricos possuem exatamente a forma 2.2, um exemplo disso é o potencial de Tersoff que
inclui o termo de trés corpos como um fator multiplicativo da interacao atrativa, veremos isso
em maiores detalhes na segao 2.2.2.

No inicio da dinamica molecular a grande maioria dos potencias modelavam apenas in-
teracoes de dois corpos, raramente era incluido explicitamente o termo de trés corpos. Incluir
interacoes com mais de dois corpos significa um custo computacional maior.

Daremos uma breve descrigao de alguns potenciais largamente utilizados em estudos de

dinamica molecular.
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2.2.1 Potencial de Lennard-Jones 15

2.2.1 Potencial de Lennard-Jones

Um dos potenciais mais simples usados em DM é o potencial de Lennard-Jones [32]. Ape-
sar de computacionalmente simples e de nem sempre descrever quantitativamente sistemas
reais, ele é muito usado ainda hoje para tratar problemas interessantes, as vezes evidenciando
tendéncias novas de comportamento atomico de um determinado sistema. A expressao do

potencial de Lennard-Jones ¢ dada por:
N-1 N o\ 12 o\ 6
E = Z > e <E> — <—) : (2.3)
A energia potencial total de N atomos é dada por E. o e e denotam os parametros de equilibrio
e a energia de ligacao para uma molécula. Esses parametros sao ajustados a partir de dados
experimentais, r;; é a distancia entre as particulas.

6 ¢ um termo

O potencial de Lennard-Jones possui um termo atrativo do tipo —(1/7)
repulsivo do tipo (1/7)2, note que para valores de r aproximadamente iguais a o, porém com
r < o, o termo repulsivo domina e a expressao comporta-se semelhante a um potencial de
parede, mas para valores r aproximadamente iguais a ¢, porém maiores, o termo atrativo
passa a predominar na expressao, esse termo expressa a natureza coesiva do sistema. Por
modelar bem as interagoes de Van der Waals esse potencial é utilizado principalmente nas
simulagoes de gases nobres como por exemplo na simulagao de argonio. Os parametros €¢/kp =
120 K e 0 = 0.34 nm fornecem um bom acordo com propriedades experimentais medidas
para argonio liquido. Sua natureza predominantemente de par nao permite a modelagem de
sistemas covalentes. Com algumas alteracgoes, digo melhor, incluindo um termo aditivo ao

potencial podemos modelar com mais precisao as interacoes entre gases nobres. Isso pode ser

exemplificado pelo potencial de Axilrod-Teller [33], onde a expressao é dada por:

1 + 3cosbcosbycos0s

(rijririn)?

2.2 2.7

i j>i k>j

N-2N-1 N
[ (2.4)

Py

i g>i

O primeiro termo ¢ o potencial de Lennard-Jones e o segundo é um termo de trés corpos
que aumenta a precisao da simulagao, porém em alguns casos isso pode ser custoso computa-

cionalmente tornando inviavel a execucao do calculo.
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2.2.2 Potencial EAM ( Embedded Atom Method ) 16

2.2.2 Potencial EAM ( Embedded Atom Method )

Para interagoes entre misturas metélicas usamos o potencial EAM (embedded-atom method).
Essa modelagem interatomica foi proposta inicialmente por Daw and Baskes [25,26], e pos-
teriormente Foiles, Baskes e Daw [27] mostraram com maiores detalhes como o método pode
ser utilizado para modelar misturas entre metais. Este potencial estd fundamentado na ideia
que a densidade eletronica total em um metal pode ser aproximada pela superposicao linear
contribuida por cada atomo individualmente. EAM esta baseado matematicamente em um
corolario proposto por Stott e Zaremba [34] onde é afirmado que a energia de uma impureza
no sistema hospedeiro (matriz) é um funcional da densidade eletronica do sistema sem im-
pureza, ou ainda, que a energia embebida de uma impureza é obtida da densidade eletronica
da matriz antes da impureza ser adicionada. Neste enfoque cada atomo é tratado como uma
impureza embebida no host composto por todos os outros atomos. O potencial é construido de
modo semi-empirico para metais e misturas metélicas como Cu, Ag, Au, Pd, Pt, Ni. Podemos
também citar misturas de AlCu [35] ou CoAl [36].

A energia total é aproximada pela soma do funcional da densidade para um sitio, sem
considerar a impureza, mais uma interacao eletrostatica de par da impureza com os atomos
do ambiente local: A equacao para a energia potencial é dada por:

Fuw = 5 3 65(R) + 3 Filon), 2.5)
i#j i

O primeiro termo (¢) é um potencial de interacdo de par dado pela soma das interac¢oes
de todos os atomos. O segundo termo resulta na natureza de muitos corpos do potencial
EAM. F é a energia embebida (embedding) que é uma funcao da densidade eletronica p onde
resulta a natureza de muitos corpos do potencial EAM. Note que o segundo termo nao leva
em consideracao a impureza. Sendo assim, a mesma funcao F' pode ser utilizada para calcular
a energia de um atomo em um metal puro ou em uma mistura.

As fungoes F' e ¢ sao ajustadas de modo a reproduzirem exatamente a constante de rede
no equilibrio, energia de sublimacao, constantes elasticas e energia de formacao de vacancia
para sistemas puros. Para misturas é também ajustado por resultados experimentais do calor

de solucao.
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2.2.3 Potencial de Tersoff 17

E importante observar que o ajuste nas fungoes F' e ¢ para a energia de sublimacgao utilizado

no EAM sao ajustados por uma expressao mostrada por Rose [37].
E(a) = —Egp(1 4 a*)e™™ . (2.6)

onde Fg,; ¢ a energia de sublimacao em pressao e temperatura zero, a* mede o quanto a

constante de rede se desvia da constante de rede no equilibrio, e é dada por:
a* = (a/ag — 1)/ (Eguw/9BQ)? (2.7)

B é o médulo volumétrico (bulk modulus) do material, a é o comprimento caracteristico da
fase condensada, ay a constante de rede no equilibrio e €2 é o volume de equilibrio por atomo.
Este método para ajustar F' e ¢ dando a energia de sublimacao e as constantes eldsticas,
torna o potencial EAM uma boa teoria para problemas de expansao e compressao de metais
volumétricos, pois estas expressoes dao um bom ajuste para a equacao de estado reproduzindo
de forma correta as propriedades mecanicas de muitos metais, justificando o uso de EAM nos
calculos que apresentaremos.

O funcional da densidade F' é ajustado por meio de calculos de primeiros principios onde é
possivel obter a densidade eletronica do sistema. Entao, o que normalmente é feito é tabular
a funcao F' de modo que é nao seja mais preciso recalcular a densidade a cada passo de
simulacdo como na Teoria do Funcional da Densidade (DFT) [38]. Isso faz o potencial EAM
computacionalmente barato, tornando possivel a modelagem de sistemas que sao impraticaveis

com teorias de primeiros principios.

2.2.3 Potencial de Tersoff

Em sistemas covalentes a interacao entre dois atomos depende de forma significativa do
ambiente local. Esse é o motivo pelo qual um potencial extritamente de dois corpos é impreciso
para modelar sistemas semicondutores. Quando usamos potenciais de par a energia de uma
ligacao individual independe do niimero de coordenacao, fato irreal e inaceitavel para sistemas
covalentes. Em outras palavras, podemos também dizer que num potencial de par a energia

coesiva total é crescente com o niimero de coordenagao, e como nao existe nenhum termo que
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2.2.3 Potencial de Tersoff 18

compense esse comportamento, potenciais de par levam necessariamente a estruturas cristali-
nas closed packed [39]. Para termos uma boa descrigao de sistemas semicondutores devemos
levar em conta interacoes de ambiente local. Na maioria dos potencias para sistemas covalen-
tes um termo de trés corpos é adicionado, de modo a levar em consideracao a configuracao
dos dtomos na vizinhanca de uma ligagao.

Um exemplo de potencial largamente utilizado para modelagem de semicondutores é o

potencial de Tersoff [28,40-42]. A forma do potencial é dada por:

1

E=) Ei= 3 > folri)lay frlri) + by fa(ry)]. (2.8)
i i#j

Como veremos em seguida fr e fa sao termos repulsivos e atrativos, respectivamente. b;; é

um termo que controla a energia de coesao entre dois atomos, isso é feito de modo a levar em

consideragao o ambiente local. Na expressao 2.5 fo é uma fungao de corte que assume valor 1

para regides de interesse (r < R — D) e zera de modo suave quando o comprimento da ligagao

esta entre um certo (R — D) e (R+ D). As equagoes para fr, fa, fo e b;; sdo colocadas em

seguida:
fr(r) = Aexp(—=Air), (2.9)
fa(r) = —Bexp(—Aar), (2.10)
1, r<R-—D
fe=% 3—1%sen[3(r—R)/D], R—-D<r<R+D 2.11)
0, r>R+D

fc toma valores continuos para todos os valores de r. R e D sao parametros escolhidos
para incluir somente os primeiros vizinhos da maioria das estruturas de interesse. Os termos

restantes necessarios a compreensao das equacoes anteriores sao:

by = (14 87&L) 1, (2.12)

&= > folriw)gOin)exp[N (rij — i), (2.13)
k£i,j

g(0ik) =1+ Ald* — A J[d* + (h — cosﬁijk)2], (2.14)

a;; = (1L+ ™)', (2.15)
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2.3 Condicoes de Contorno Periddicas e Congelamento de Atomos na Fronteira 19

n= Z fC(rik)[)\s(rij_Tik)g]- (2.16)
k#(4,5)

Nas expressoes acima, i, j e k sao indices que designam os atomos do sistema, r;; é o
comprimento da ligacao entre os atomos i e j, ;;, ¢ o angulo entre as ligacoes dos dtomos ij
e ik. Como falamos anteriormente fr representa o potencial de par atrativo. Observe que o
termo multiplicativo b;; tem uma dependeéncia angular para os dtomos numa vizinhanga da
ligacao, e é aqui entao que esta claro a natureza de trés corpos do potencial de Tersoff. Essa
mesma dependéncia angular nao ¢ mais necessaria no termo atrativo f4 dominado por a;;.

A parametrizacao do potencial é feita de modo a reproduzir com precisao as propriedades
elasticas do silicio mas a energia de superficie nao é bem descrita, nao reproduzindo bem

fenomenos de reconstrucao da superficie do silicio. Encontramos na literatura parametrizagoes

para Si-Si, Si-C, C-C, Si-Ge [42].

2.3 Condicoes de Contorno Periodicas e Congelamento de Atomos
na Fronteira

Uma condicao de contorno periédica pode tornar mais realistica a simulacao. Numa si-
tuacao real a quantidade de 4tomos numa pequena parte de um material é da ordem de 10%.
Em muitos casos o ajuste dado ao potencial estd de acordo com experimentos realizados em
bulk, desse modo o potencial pode nao representar com precisao uma superficie. Pode ocorrer
em uma simulacao que a taxa entre o nimero de dtomos na superficie e o nimero total de
atomos seja bem maior que numa condigao real, aumentando indesejadamente sem previsao os
efeitos de superficie. A menos que queiramos simular um tnico cluster de atomos ou modelar
uma superficie é recomendado em muitos casos utilizar uma condicao de contorno periddica.

Esse tipo de condi¢ao imposta ao contorno é feita com a replicagao da caixa de simulagao
em uma dada direcao para formar uma rede infinita. No decorrer da simulacao os atomos se
movem na caixa de simulagao original, nas caixas vizinhas, as“imagens” do atomos se movem
da mesma forma que na caixa original, esses dtomos “virtuais” possuem dinamica idéntica
aos atomos da caixa real, com esse tipo de condicao de contorno cada atomo que “sai” de
um lado da caixa “aparece” no lado oposto. Assim, se um atomo se move saindo da esquerda

para direita da caixa de simula¢ao, um outro atomo na caixa imagem vizinha se move também
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2.4 O Algoritmo de Verlet 20

da esquerda para direita mas agora entrando na caixa original pela face oposta. Em outras
palavras se uma particula se encontra na posicao r da caixa, nds consideramos que a particula
representa um conjunto infinito de particulas localizadas em:

— -

7 +lad +mb +n¢c,(l,mn=—00,+00). (2.17)

~ , . . —_ - —_ ~
onde 1, m, n sao numeros inteiros e a’, b, ¢ sao vetores que correspondem as arestas da

caixa.

Uma outra condicao de contorno bastante encontrada na literatura é o congelamento dos
atomos na fronteira, na maioria das vezes é usado para modelar um efeito volumétrico, simu-
lando a existéncia de infinitas camadas a partir da camada presa, nesse tipo de situacao as
equacoes de movimento para esses atomos nao sao integradas, assim, os atomos ficam conge-
lados na fronteira. Devemos lembrar que o comportamento de uma camada fixa é semelhante
a uma barreira de potencial infinita, qualquer atomo que se aproxima dos dtomos que estao
fixos sentem o potencial de interacao, se a aproximacao ¢ muito grande a forca de repulsao
também sera muito forte. Um exemplo desse tipo de condicao de contorno foi utilizada em
simulagoes de deposicao de metal sobre substratos metdlicos e em simulacoes de indentacao,
iremos apresentar os resultados no capitulo 4. As ultimas 3 camadas do substrato foram
mantidas fixas para simular um efeito de bulk, a espessura do substrato foi tomada suficiente-
mente grande para que nao ocorresse alteragoes no crescimento do filme fino depositado sobre

o metal, andlogo também para o caso de indentacao.

2.4 O Algoritmo de Verlet

E comum em dinamica molecular termos necessidade de resolver equacoes diferenciais de

movimento do tipo:

d*r; —
miW = Z [ (rij), (2.18)
i#j

como descrito na equagao 2.1, m; ¢ a massa do atomo i, 7;; ¢ a distancia do dtomo i ao atomo

ﬁ
je f(r;y) é aforca causada pelo 4tomo j no atomo i, o somatério de todas as forcas causadas
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2.4 O Algoritmo de Verlet 21

pela interacao de todos os atomos, com j # i, é a forca total sentida por uma particula i.
A integracao da equagao 2.18 é feita na maioria dos casos utilizando o algoritmo de Verlet
[3]. O algoritmo de Verlet é deduzido a partir da expansao em série de Taylor da fungao

posi¢io 7 (¢t + h) da seguinte forma:

F4h) = T+ TOh+ %E’(t)hQ + %E(z)h?’ + O, (2.19)
Tt—h) =T - V([)h+ %E’(t)hQ - %7(75)}13 +O(hY). (2.20)

Adicionando as expressdes 2.19 e 2.20 e isolando 7 (t + h) temos:
T(t+h)=27(t) = T (t—h)+ a(t)(h)*+ O(h)*, (2.21)

onde h representa o incremento de tempo. Os termo de terceira ordem foram cancelados e
os termo de quarta ordem contribuem de maneira desprezivel para a dinamica, isso porque
normalmente o tamanho do passo de simulacao (h) é da ordem de 10715, entdo, h* é da ordem
de 1070, Esse algoritmo é simples de ser implementado, preciso e estavel, isso explica sua
grande popularidade em dinamica molecular.

Note no algoritmo acima que é possivel termos a evolucao espacial do sistema mas nao
podemos gerar diretamente as velocidades que em muitos casos sao de grande interesse. A
velocidade ¢é necessaria se quisermos saber a energia cinética do sistema ou se quisermos testar
a conservacao da energia total no ensemble microcanonico ou no célculo de grandezas tais
como temperatura e pressao, ambos possuindo termos dependentes da velocidade. O célculo
da velocidade poderia ser feito da seguinte forma:

T(t) = r(t+h)2—hr(t—h)' (2.22)

Porém, o erro associado a essa expressao é da ordem de h2?, bem diferente de h?*, termo
associado ao algoritmo da posi¢ao como vimos anteriormente. Para contornar esse problema
é utilizado o algoritmo de Verlet para velocidades. Esse algoritmo toma a forma apresentada

logo abaixo e foi o que utilizamos nas simulagoes que iremos apresentar nos capitulos 4 e 5.

v (t+h)="T(t) + g [@'(t)+ @ (t+h). (2.23)
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2.4 O Algoritmo de Verlet 22

Um modo de chergarmos a expressao 2.23 é dado em seguida. Expandindo a posicao em

série de taylor temos:

. : . B2 ..
T(t+h)=T(t)+hT(t) +77(t) +..., (2.24)
ou ainda, podemos escrever:
. h2 -
U (t+h)= ?(t)+h?(t)+?7(t)+... (2.25)

Agora, se expandirmos ¥’ (t + h) de modo reverso, v (t + h — h), teremos:

(=h) =

V(t+h—h)=7T(t+h)—hT(t+h)+ V(E+h) + .. (2.26)
Assim podemos isolar uma outra expressao para v (t + h):
— - (_h)2 -
V(t+h)=v(t)+hT(t+h)— 5 V(t+h)+... (2.27)

Entao vamos tomar uma média das expressoes 2.25 e 2.27 obtendo assim uma expressao para

v (t+ h):

h - . h2 - .
V(E+h)=T()+5 [?(t) LT+ h)} + T [7@) T+ h)| 4. (2.28)
A expressao 2.28 ja é o algoritmo de Verlet para a velocidade, sendo que o ultimo termo serd
desprezado por ser de terceira ordem. Para mostrar isso, inicialmente veremos que o termo
[7(25) — 7(15 + h)] é de ordem 1, portanto, quando multiplicado por %2 d4 um termo de ordem
3, que melhora significativamente a precisao do algoritmo de velocidade. Para que fique mais

claro vamos fazer:

V)=V (t+h) =T (t) = T (t+h), (2.29)

onde @ representa a aceleracio da particula. Do teorema do valor médio [43], existe ¢ € [t, t4h]

tal que:

() — T (t+h)=ha(c), (2.30)
e como .?-L)(c) ¢ um valor constante para um dado c, entao:

=

a(t) — —C‘L)(t + h) = termos de primeira ordem em h. (2.31)
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Portanto o termo %2 [7@) —a(t+ h)] é de terceira ordem em h. A expressao para a veloci-
dade fica apenas:
h

v (t+ h) :W(t)+§[7(t)+7(t+h)]. (2.32)

Nesse capitulo tratamos de conceitos extremamente importantes e basicos para a compre-
ensao da dinamica molecular, discutimos o modo de integragao e o potencial de interagao. No
préximo capitulo discutiremos estatistica no ensemble microcandnico e canonico e analise de

dados ap6s uma simulagao (pds-processamento).
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Capitulo 3

Fisica Estatistica Aplicada a Dinamica
Molecular

A mecanica estatistica é um modelo fisico-matemaético que tem por objetivo fazer a ligagao
entre a dindmica microscépica das particulas e as propriedades fisicas macroscépicas da matéria.
Apresentaremos um breve texto mostrando a utilidade da mecanica estatistica que tem sido
aplicada com grande sucesso em estudos de fisica do estado sélido. Comecaremos pelo ensem-
ble microcanonico, onde a energia total do sistema é conservada, e depois apresentaremos um

modelo mais sofisticado para modelagem com temperatura fixa.

3.1 Equacoes de Movimento no Ensemble Microcanonico

Considerando um dado sistema, o ensemble é dito microcanonico quando: A energia total
(E), o nimero de particulas (N) e volume do sistema é conservado. Tal sistema também é
conhecido como (N,V E). A energia total desse sistema pode ser descrita pelo hamiltoniano,
que neste caso é dado pela soma da energia cinética e potencial de todas as particulas que

integram o sistema estudado. Entao podemos escrever:

N
H:ZijjiH/, 3.1)

m; € a massa de cada atomo e p; é o momento linear de cada particula, o indice o percorre
as direcoes X, y, z. A energia total do sistema é dada pela soma da energia cinética mais o
potencial empirico, primeiro e segundo termos da equagao 3.1, respectivamente. Na seccao 2.2

discutimos alguns potenciais que modelam interagoes entre particulas, entao podemos comecgar
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3.2 Equacoes de Movimento no Ensemble Canonico 25

a entender melhor porque o potencial de interacao é tao importante, ele entra diretamente no
calculo da energia total, consequentemente o potencial reproduz as forcas de interacao e junto
com o modo de integracao reproduzem a dinamica. De modo simplificado, Potencial + Modo
de Integracao = Dinamica Molecular. Comecaremos a tratar o modo com que as equagoes sao
integradas.

Uma maneira de escrever as equacoes de movimento para o ensemble microcanonico é

partindo da lagrangeana. Por definicao a lagrangeana ¢ dada por:

L=>)" a (3.2)

2m2-
e a equacao diferencial de movimento de lagrange é escrita da seguinte forma:
d (0L oL
— = )—-(=—)=0 (3.3)
dt 8qk 8qk

onde g sao coordenadas generalizadas. Se nés considerarmos um sistema atomico em coorde-

nadas cartesianas r; e a definicao usual de L e V', a equagao 2.3 se tornara:
N
mir; = fi, (3.4)

que é semelhante a equacao apresentada em 2.1, onde mostramos uma solucao conforme o

algoritmo de Verlet. A forca pode ser escrita como:

Dessa forma se conhecermos a funcao potencial podemos integrar as equacoes de movimento
no ensemble microcanonico usando o algoritimo de Verlet como ja descrito. No ensemble
canonico, onde sao conservados temperatura, nimero de particulas e volume, utilizaremos a

abordagem de Nosé-Hoover [44-46] para integrarmos as equagoes de movimento.

3.2 Equacoes de Movimento no Ensemble Canonico

No ensemble canonico, as grandezas fisicas conservadas sao: Temperatura (T), ndmero de
particulas (N), e volume (V), abreviamos por sistema (N, V, T). Para formular uma teoria

em que a temperatura do sistema permaneca constante sem que haja alteracao das médias
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3.2 Equacoes de Movimento no Ensemble Canonico 26

estatisticas foram construidos alguns modelos fisico-matematicos anteriores ao que utilizare-
mos nesse trabalho. No inicio do desenvolvimento das teorias que tratavam o caso (N, V,
T) a temperatura do sistema era ajustada por uma distribui¢ao de Maxwell-Boltzmann, esse
ajuste era feito nas velocidades dos atomos em intervalos de tempos escolhidos conforme uma
distribuicao de Poisson, isso correspodia a cada atomo colidir com uma imaginaria “particula
de calor” e assim a temperatura do sistema era mantida fixa. Com esse modelo as médias
estatisticas do sistema eram obtidas em bom acordo com resultados experimentais, a energia
podia ser obtida pelo teorema da equipartigao [47]. Embora reproduzisse médias estatisticas
de forma correta, impor uma distribuicao de Maxell-Boltzmann as velocidades dos atomos
destruia a dinamica molecular com respeito as flutuagoes em torno das médias, melhor di-
zendo, nesse esquema era dificil termos com precisao a evolugao dinamica do sistema mesmo
produzindo resultados adequados no que diz respeito a médias estatisticas.

Em 1984 houve um destaque para a proposta de Nosé [44,45] que sugeriu um método
correto do ponto de vista dinamico, esse método posteriormente foi modificado por Hoover
em 1985 [46]. O entao conhecido método de Nosé-Hoover consiste basicamente em acoplar a
Hamiltoniana do sistema, termos que correspondem a termostatos virtuais. Esses termostatos
virtuais trocam calor com o sistema mantendo a temperatura fixa. Desse modo é adicionado
ao sistema um grau de liberdade extra que representa o reservatorio térmico. Infelizmente
o método de Nosé-Hoover nao é adequado para sistemas muito pequenos como aglomerados
atomicos com apenas alguns atomos, nesse caso a dinamica nao é ergddica, digo, as médias
no tempo nao sao equivalentes as médias no ensemble, assim, para solucionar esse tipo de
problema outras formulacoes foram desenvolvidas apds a proposta de Nosé. Podemos citar o
método proposto por Martyna [48] onde sao acoplados ao sistema cadeias de termostatos, um
so termostato é acoplado ao sistema e os demais sao acoplados entre si. Mesmo nesse método
a idéia geral é realizar a simulacao de um sistema extendido, ou seja, o sistema fisico mais
o reservatorio térmico. Nesse trabalho usamos o método de Nosé-Hoover porque os sistemas
aqui estudados estao totalmente dentro da formulagao proposta por Nosé.

Agora vamos mostrar como desenvolver a dinamica molecular no ensemble canonico na

abordagem de Nosé. O grau de liberdade extra dado ao sistema ¢é denotado por s, seu momento
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3.2 Equacoes de Movimento no Ensemble Canonico 27

conjugado é p,. A velocidade é posta do seguinte modo:

—
v

=57 (3.6)

A energia potencial associada ao reservatério é dada por:
Vs = (f + 1)kgTlns, (3.7)

onde f é o nimero de graus de liberdade e T" a temperatura especificada (temperatura alvo).

Também teremos um termo de energia cinética associada ao termo de energia potencial:
K, = ~Q&. (3.8)

Nessa formulacao () é um parametro de inércia ou massa efetiva associada a s com dimensoes
de energia por quadrado de tempo, de modo sucinto a variavel () determina quao rapidamente
o reservatorio troca calor com o sistema. Daremos mais detalhes sobre a interpretacao da
variavel () posteriormente. Prosseguindo com a formulacao de Nosé-Hoover temos que o

Hamiltoniano e a Lagrangeana do sistema ficam, respectivamente:

N

2
Hnose = Z ) ;%‘ +V 4+ (f+ DkpTlns + 5Q3, (3.9)
> o+ 5@ =V = (f + DksTlns (3.10)
al m; 1
= DD 5+ 5Q8 =V = (f+ DkpTlins. (3.11)

Desse modo Nosé interpretou esse esquema como uma troca de calor entre o sistema fisico
e o sistema externo (reservatério de calor). Veremos que a escolha dessa energia potencial
associada ao reservatorio assegura que teremos médias no ensemble candnico. Aplicando
as equagoes de Lagrange [49] em 3.11 teremos que o momento conjugado a r; e s é dado,

respectivamente, por:

oL 8 | Ji
.= = —to -12
b= 5 T or Z Za omy | (3.12)
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onde p,, = mysry, e quando aplicamos a derivada o tnico termo que nao se anula é o que

7))

possui ¢ = i. Portanto:

0 | & m2 s ,° 5.
bi = ors E‘/ Ea Tz’ = m;s Ty, (3.13)
e p, fica:
8L
pe =2k _ g (3.14)

Ainda utilizando a equacao de Lagrange podemos escrever uma equacao dinamica para cada

particula:

d (0L oL

e substituindo a lagrangeana na equagao 3.15 teremos:

d| o m122 . ngg
dt[@m(i 9 +Q3 V- V)— ( +Qs V-V.|, (3.16)

67’2' 2
— (ms?r;) = ——, 3.17
i ) =5 am
ov
miti285 + m;s°r; = ——. (3.18)
('3?3-
Dividindo a equacao 3.18 por m;s? temos:
2728 1 oV
= — ; 3.19
s o m;s2 Or; ( )
e entao teremos uma equacgao dinamica dependente de s para cada particula:
1 0V 2823
F= ——— e = 7 (3.20)
m;s? Or; S

O termo %QSQ permitira construirmos uma equacao dinamica também para s. Da equacgao de

Lagrange temos:

d (OL oL
— =) - == 21
dt ( s ) 05 0 (3-21)
substituindo a lagrangeana em 3.21 teremos:
5 )kBT
= § 22
Qs = m;ST; . (3.22)

2

Lembrando que p? = m?s*? podemos escrever 3.22 como:

Qs = ZpQ/ms3 —(f+1DkpT/s (3.23)
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Um resumo das equacoes de Nosé seria:

P = p/ms?, (3.24)
p=F(r), (3.25)
§=1./Q, (3.26)
s =Y p*/ms® — (f + 1)kpT)/s. (327

As equacoes 3.24 e 3.26 foram deduzidas diretamente das equacao 3.13 e 3.14, apenas
isolamos o valor de 7 e §, respectivamente. A equacao 3.25 é uma associacao direta com a
segunda lei de Newton e foi deduzida diretamente de 3.17. E a equacao 3.27 é a derivada da
equagao 3.14 substituindo o valor de § econtrado em 3.23.

Agora vamos introduzir as mudancas feitas por Hoover nas equagoes de movimento de
Nosé. Se fizermos dt = sdt’, assim, reduzindo a escala de tempo por s, podemos reescrever as

equagoes de Nose da seguinte forma:

i = p/ms, (3.28)
p=sF(r), (3.29)
5 = 5ps/Q, (3.30)
pe =Y _p’/ms* = (f + 1)kgT. (3.31)

Vamos entao definir uma variavel { = p,/@) chamada coeficiente de fric¢ao termodinamica.

Assim, derivando a equagao 3.28 teremos:

7 =p/ms— (p/ms)s/s = F/m —1ps/Q = F(r)/m — (7. (3.32)

é’ sera dado por:
<= % > it = (f + kT (3.33)

Agora vamos redefinir: p = m7 e trocando (f + 1) por f obtemos:
7= p/m, (3.34)
p=F(r)—Cp, (3.35)
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¢ = % [Zﬁ/m - kaT] . (3.36)

Se quisermos a dinamica do sistema basicamente precisamos resolver as equagoes 3.34,
3.35, 3.36. Observe que a equacao 3.35 é a segunda lei de Newton com o termo adicional
(p. Por outro lado a derivada de ( é dada na expressao 3.36, a expressao para C possui dois
termos: O primeiro termo, > p?/m, estd associado diretamente a energia cinética do sistema
num determinado instante e consequentemente a temperatura do sistema, essa temperatura
¢ diretamente calculada pelo teorema da equiparticao medindo a energia cinética de cada
atomo. O segundo termo, fkgT, indica a temperatura que gostariamos de impor ao sistema,
em outras palavras, T no segundo termo de 3.36 é a temperatura alvo. Note que a diferenca
entre as energias associadas a temperatura em que o sistema se encontra e a temperatura alvo
dividida pela varidvel @) é igual a derivada de (. Assim, se a temperatura do sistema é menor
que a temperatura alvo, ¢ < 0, na equacao 3.35 é adicionado um termo a F (r) aumentando
a temperatura do sistema, um raciocinio analogo ¢ empregado no caso em que a temperatuta
do sistema é maior que a temperatura alvo mas dessa vez C > ( diminuindo a temperatura do
sistema.

Uma outra questao importante a ser analisada é o papel da variavel ). A varidvel @
funciona como um parametro de inércia para as trocas de calor entre o reservatorio e o sistema,
de modo resumido ela diz quao rapidamente o reservatério e o sistema irao trocar calor, assim,
se Q tomar um valor muito pequeno, rapidamente as trocas de calor sao realizadas, o inverso
também ¢é verdadeiro. Para cada sistema existe um valor ideal de () onde o sistema converge
para a temperatura alvo num tempo de simulagao realizavel. Para valores muito pequenos ou
muito maiores que o valor ideal de () o sistema tem grandes oscilagoes de temperatura nao
atingindo a temperatura alvo, ou pode demorar um tempo inviavel de simulacao até atingir a
temperatura desejada.

A figura 3.1 mostra o discutido acima. Simulamos um cluster de prata com aproxima-
damente 20 mil a&tomos sob condicoes de contorno periddicas, a interacao entre as particulas
foi modelada com o potencial EAM, apresentado na secgao 2.2.2. Definimos 300 K como
temperatura alvo e empregamos dois valores de ). Quando ¢ = 0.01 a temperatura rapi-

damente convergiu para o valor esperado, porém, quando tomamos um valor de () dez vezes
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Figura 3.1: Simulagdo feita com dois diferentes valores de Q

maior percebemos que a temperatura amorteceu mais lentamente as oscilagoes demorando um
tempo maior até atingir a temperatura alvo. As simulacoes apresentadas nesse trabalho foram
realizadas utilizando o cédigo LAMMPS [50].

LAMMPS é um cédigo de dinamica molecular classica, desenvolvido em linguagem C++. O
LAMMPS pode executar calculos em processamento paralelo usando técnicas de decomposicao
espacial para dividir o dominio da simulagao em trés subdominios. De modo geral o cédigo
LAMMPS integra as equagoes de movimento classica, como descrevemos anteriormente. Estao
implementados no LAMMPS muitos potenciais que podem ser usados em sistemas metalicos,
semicondutores, polimeros, DNA, materiais granulares, dgua, entre outros. Em nosso caso
basicamente utilizamos o LAMMPS para integrar as equacgoes de movimento no ensemble
canodnico utilizando o algoritmo de velocidade de Verlet. O download de LAMMPS pode ser
feito em [51]. E um cédigo fonte aberto que é distribuido livremente sob os termos da licenca

ptblica GNU [52]. No auxilio do pds-procesamento e visualizagdo nés utilizamos AtomEye
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[53,54] e BallViewer [55].

Um outro assunto a ser tratado logo em seguida é o pés-processamento.

3.3 Pos-Processamento

Apoés a integragao das equagoes de movimento basicamente nés dispomos da posi¢ao, mo-
mento e forcas sobre cada atomo do sistema, entao, podemos calcular uma série de grandezas
derivadas, tais como: Temperatura, calor especifico, deslocamento quadratico médio, pressao,
entre outras medidas. Um exemplo disso é o calculo da temperatura instantanea e a tempe-

ratuta média. T é definido usando o teorema da equiparticao:

2K (t) 1 L,
T(t) = = > [ Bil*/m 37

Onde K(t) ¢ a energia cinética total dos atomos calculada por %va. Tomando média sobre

varios passos de simulacao podemos definir uma temperatura média. No decorrer do traba-
lho fizemos também medidas de pressao conforme serd descrito no capitulo 5, parametro de
centro-simetria (ver apéndice B), entre outras medidas importantes que serao apresentadas no
decorrer do texto.

Para a determinacao de estruturas metalicas nés utilizamos um método baseado na fungao
de distribuicao angular. Cada rede cristalografica possui uma fungao de distribuicao angular
prépria (como iremos apresentar na secgao 4.2.1) . Basicamente, os autores do método criaram
um algoritmo que possibilita distinguir entre estruturas fcc, bee e hep. Na andlise sao utilizadas
somente as posigoes atomicas. Dessa forma foi possivel indentificar as estruturas formadas
quando depositamos metal sobre metal.

Nos capitulos 2 e 3 desenvolvemos uma base tedrica que nos permite a modelagem de
sistemas atomicos no ensemble canonico. Nos capitulos 4 e 5 apresentaremos resultados que

obtivemos ao modelarmos alguns sistemas metdlicos e semicondutores.
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Capitulo 4

Simulacoes: Crescimento Heteroepitaxial

Neste capitulo apresentaremos algumas simulagoes que realizamos. Iniciaremos o estudo
de filmes finos dando uma breve introducao dos tipos de crescimento descritos na literatura.
Depois vamos nos ater aos resultados obtidos quando depositamos cobre em prata, cobre
em ouro e paladio em ouro. No decorrer do texto precisaremos entender alguns desenvolvi-
mentos tedricos, tais como: método Ackland-Jones, parametro de centro-simetria, tensor de
tensao, entre outros conceitos fisicos ligados a modelagem e experimento. Essa base tedrica
serd explicada a medida que formos avancando nossa analise. No proximo capitulo, modelare-
mos sistemas de semi-codutores tendo como foco principal a nanoindentagao, hoje, um tema

bastante relevante.

4.1 Filmes Finos: Tipos de Crescimento

A fisica de superficies possui um papel importante do ponto de vista tecnolégico. Cresci-
mento epitaxial ¢ um tema com consideravel aplicagao pratica em sistemas como: revestimen-
tos Gticos (peliculas), dispositivos semicondutores, dispositivos magnéticos utilizando multi-
camadas metdlicas (cabegas de gravacao), protegao contra corrosdo, entre outras aplicagoes.
O mecanismo de crescimento de filmes finos tem sido largamente estudado em diversos traba-
Thos [56-58]. Trés modelos de crescimento sao atualmente considerados: O modo layer-by-layer
ou Frank-Van der Merwer, o modo Volmer-Weber (VW) e o modo Stranski-Krastanov (SK).
Diversos fatores podem influenciar o modo de crescimento epitaxial, levando a um dos tipos de

crescimento citados acima. Por exemplo: Temperatura de deposi¢ao, taxa de deposicao, ener-
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gia de superficie e diferenca entre os parametros de rede do substrato e do filme depositado
sao fatores que estao relacionados aos tipos de crescimento. De modo resumido, o cresci-
mento layer-by-layer ocorre porque os atomos do material depositado sao mais fortemente
atraidos pelo substrato do que por eles mesmo [56], esse crescimento ocorre em alguns siste-
mas metalicos. O modo VW ocorre de forma oposta ao layer-by-layer, os a&tomos depositados
se ligam mais fortemente entre si formando “ilhas”, podemos encontrar esse tipo de cresci-
mento em metais depositados sobre isolantes. Ja, o crescimento SK é um caso intermedidrio
onde ocorre formagao de camadas e ilhas (layer-plus-island), esse modo de crescimento é mais
comum na natureza e pode ocorrer com metal-metal, metal-semicondutor, gas-metal e outros.

Como publicado em [56] a Fig. 4.1 mostra os tipos de crescimentos discutidos acima.

(a) (b) (c)

Figura 4.1: Representagiio esquemadtica dos tipos de crescimento em fung@io do nimero de camadas depositadas
(6). (a) crescimento de ilhas ou Volmer-Weber, (b) crescimento Stranski-Krastanov (layer-plus-island), (c) crescimento
layer-by-layer ou Frank-Van der Merwer.

Agora vamos estudar um caso especifico de deposicao que se adequa ao crescimento Frank-
Van der Merwer, um sistema Cu/Ag(001) e Cu/Au(001). Cobre depositado sobre prata ou
ouro em temperatura ambiente cresce layer-by-layer [60-63]. Algo a ressaltar é que cobre,
prata e ouro sao encontrados na natureza apresentando estruturas ciibicas (fcc). O parametro
de rede do Cu é 3.62 A enquanto ouro e prata possuem parametro de rede 4.075 e 4.085 A,
respectivamente. Essa diferenca entre o parametro de rede entre cobre e prata, e cobre e ouro
¢ da ordem de 13%. Veremos a seguir que essa diferenca é relevante para a formacao das

estruturas durante o crescimento do filme.

4.2 Crescimento Epitaxial de Atomos de Cu em Substratos de
Au(001) e Ag(001)

Os arranjos cristalogréficos fcc (face centered cubic) e bee (body centered cubic) sao as es-
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truturas mais comuns para metais. A descricao e distincao de tais estruturas podem ser feitas
usando células unitérias bet (body centered tetragonal) com constantes de rede a, b e ¢, onde a,
b e ¢ referem-se as distancias de primeiros vizinhos da célula primitiva unitéria (por exemplo:
para fcc, a é igual a distancia entre os atomos 1 e 2 da Fig. 4.2). Para redes fcc ou bee a = b.
Porém a razio c¢/a = 1 para estruturas bee, e ¢/a = /2 para estruturas fcc. Em 1924 Bain [59]
sugeriu que um cristal fcc pode transformar-se continuamente em um sélido bee quando su-
jeito a uma expansao biaxial de a e b da ordem de 12% e uma correspondente contra¢ao em c
(paralelo a diregdo [001]), fazendo a razdo c/a passar de v/2 para 1. A Fig. 4.2 mostra como
essa transformacao pode ocorrer, a e b sao tensionados enquanto ¢ é comprimido na direcao de
crescimento. Uma maneira de causar tal expansao biaxial e verificar a proposta de Bain é cres-
cer filmes finos metalicos sobre substratos com simetria quadrada que tenham uma constante
de rede aproximadamente 12% maior. Atualmente existem vdrias técnicas de crescimento epi-
taxial, tais como: Eletrodeposicao, Physical Vapor Deposition (PVD), Chemical Beam Epitaxy
(CBE), e técnicas de analises como: Scanning Tunneling Microscopy (STM), Surface X-ray
Scattering (SXS), Low Energy Electron Diffraction (LEED), Reflection High Energy Diffrac-
tion (REED) entre outras. Esse tipo de crescimento e a transigao estrutural foram observadas
experimentalmente em diversos artigos [60-66] e em certos casos caracteristicos (ver Fig. 4.2)

pode occorrer um tipo de transformagao chamada martensitica [67].

[001]

Figura 4.2: Representagdo esquemdtica da transformagdo martensitica. Uma rede fcc sujeita a uma expansio biaxial
transformando-se em uma rede bcc.

A Fig. 4.2 mostra o esquema da transformacao martensitica. Para exemplificar, a estrutura
fce com base formada pelos atomos 1, 2, 3 e 4 sofre uma expansao nas dire¢oes [100] e [010]

e subsequentemente hd uma compressao na dire¢ao de crescimento [001]. Notamos que os
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eixos cristalograficos da fase bce formada nao coincidem mais com os eixos cristalogréaficos
do substrato fcc. Agora as diregdes [100] e [010] sado rotacionadas de 45°. A diregao [001] da
estrutura transformada é paralela a diregao [001] anterior, e ainda, a dire¢ao [110] é paralela
a direcao [100] [62].

Calculos de primeiros principios [68,69] mostram que a energia do Cu na fase fcc é menor
que Cu na fase bce por apenas 20-38 meV. Isso evidencia a possibilidade de obtermos Cu
na fase bce ou bet por deposicao de filmes de Cu em substratos com simetria quadrada,
submetendo o filme a tensoes similares as propostas por Bain.

No tipo de crescimento de filmes finos que iremos apresentar, os atomos depositados cres-
cem de modo pseudomorfico, a primeira camada busca posicoes de equilibrio de acordo com
o parametro de rede do substrato, e assim, também crescem as camadas iniciais. Na maioria
dos casos a diferenca entre os parametros de rede sao maiores ou menores que 12%, portanto,
nem sempre é possivel através de crescimento heteroepitaxial obter uma transformacao exata
de uma estrutura fcc para uma estrutura bee. Apds a deposicao de algumas camadas o filme
relaxa e surgem véarios padroes de deformagoes na nova estrutura formada [60,61,64,65], den-
tre os quais podemos citar a formagao de stripes (veremos em mais detalhes posteriormente),
a formacao em alguns casos de um padrao moiré quadrado e até mesmo um padrao moiré
hexagonal observado em eletrodeposigao de Pb sobre Ag(100) ou Ag(111) [70,71].

O stripe é um padrao espacial modulado intimamente relacionado com o mismatch da
rede, que aparece, por exemplo, no crescimento de filmes finos de Cu sobre Ag e Cu sobre Au.
Bittner [70] mostrou que Cu depositado sobre Pt(001) tem um crescimento pseudomérfico até
a décima camada formando uma fase bet. Mas para espessuras superiores o cobre relaxa para
uma estrutura volumétrica (bulk) e um padrao moiré quadrado é formado.

Estudamos utilizando Dinamica Molecular com o c6digo LAMMPS [50,51] Cu depositado
sobre Au(001) e Cu depositado sobre Ag(001). Os dois sistemas estudados apresentaram
crescimento semelhantes entre si e de acordo com relatos experimentais anteriores [60,65]. A
interacao entre Cu depositado sobre Au e Cu depositado sobre Ag foram modeladas com o
potencial EAM e determinamos as estruturas com o método de Ackland-Jones [72] (veremos

em maiores detalhes posteriormente). Trabalhos tedricos anteriores ao nosso mostraram um
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estdgio inicial de crescimento de Cu sobre Ag(001), Pt sobre Au(100) e Au sobre Pt(100)
(73, 74].

Nesse trabalho mostraremos que as fases bce e bee/bet ou até fee observadas no cresci-
mento de filmes finos estao relacionadas com a temperatura, e que a morfologia dos filmes de
cobre sao fortemente influenciadas pelas estruturas formadas nas interfaces com os substratos.
Nossos resultados ajudam a compreender de forma quantitativa e qualitativa a relagao exis-
tente entre temperatura e nucleagdo bee/bet do filme de Cu para espessuras especificas. Para
algumas espessuras escolhidas foram analisadas taxas de nucleagao bee (d&tomos nucleados bec
por atomos depositados) em temperaturas especificas, discutiremos a relagao entre a tempe-
ratura do filme, espessura e estruturas formadas. As andlises sao feitas para Cu/Ag(001) e
Cu/Au(001). Além disso, nés também analisamos a evolugao do tensor de tensdao durante o
crescimento do filme, os resultados serao discutidos e interpretados na secao 4.4

Antes de explicarmos a simulacao e resultados propriamente ditos nés daremos uma ex-
plicacao resumida do método que utilizamos para identificar as estruturas formadas apds a

deposicao.
4.2.1 Determinacio da Estrutura Local: Método de Ackland-Jones

A grande maioria dos metais encontrados na natureza estao na fase fcc. Sao exemplos
de metais com esse tipo de estrutura: Ouro, Cobre, Niquel, Palddio, Platina e Prata. Al-
guns metais encontram-se numa estrutura bce. Sao exemplos de metais com estrutura bcc:
Ferro, Vanddio e Tungsténio. Temos também a estrutura hcp (hexagonal close-packed), bet
(body centered tetragonal) , diamante (carbono ou silicio podem ter estrutura diamante), entre
muitos outros arranjos atomicos.

E possivel que em determinadas situagoes um cristal sofra uma transicao de fase entre
uma estrutura e outra, passando por exemplo de uma fase fcc para bee. Um problema consi-
deravel em dinamica molecular é determinar que tipo de estrutura local um cristal se encon-
tra, atribuindo as estruturas fcc, bee, hep, entre outras. Algumas técnicas sao empregadas
para auxiliar a indentificacao e anélise das estruturas, podemos citar: CNA (common neighbor

analysis) [75], parametro de centro simetria [76], nimero de coordenagao, método de Ackland-
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Jones [72]. Para a determinac@o das estruturas metdlicas que depositamos nos substratos de
ouro e prata utilizamos principalmente o método de Ackland-Jones.

O método esta fundamentado na andlise das funcgoes de distribuicao radial e angular das
redes cristalinas perfeitas e com distor¢coes geradas em simulagoes. Num grande ntimero de
amostras sao feitos pequenos deslocamentos randomicos nas particulas de um cristal perfeito,
construindo um perfil de distribuicao angular para cada rede. A distribuicao angular é uma
distribuicao de frequéncia de angulos, ou seja, é a contagem do nimero de vezes que uma
determinada angulagao entre trés atomos num determinada vizinhanga se repete no sistema.
A Fig. 4.3 mostra a distribuicao angular com deslocamentos randomicos de até 10% das
distancias interatomicas de uma cristal perfeito construida conforme [72] para as estruturas

bee, fce e hep. No grafico foram marcados alguns pontos relevantes para a andlise denotados

por x (medida da distribuigdo angular).
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Figura 4.3: G.J. Ackland and A. P. Jones, Phys. Rev. B 73, 054104 (2006). Fungdo de distribui¢do angular para redes
fce, bee e hep.

Nesse método é necessario o pré-conhecimento de qual estrutura local pode vir a ocorrer
na simulacao, restringindo o método a um ntimero finito de arranjos que podem surgir em
determinadas situagoes, ou seja, devemos ter uma nocao de qual tipo de estruturas estamos
tratando. Por exemplo: Se estamos trabalhando com cobre utilizaremos um algoritimo que
pode decidir a estrutura entre fcc, bee e hep. Isso porque calculos de primeiros principios

apontam que a estrutura mais estavel para a configuragao de cobre volumétrico é em ordem
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crescente de estabilidade: hcp, bee, fee, sendo que a estrutura bee difere em energia da estru-
tura fcc por apenas alguns milieletrovolts. Se o cobre nao se encontrar em nenhuma dessas
estruturas o método atribuira como desconhecida a estrutura em questao. Na analise, somente
as posicoes atomicas sdo necessdrias e através de um algoritmo heuristico [72] é decido qual
tipo de ambiente local é atribuido a particula em questao.

Agora vamos mostrar alguns exemplos de estruturas que foram determinadas com o método

descrito acima:
Clusters fcc e becec em temperatura ambiente

A principio vamos testar o caso mais elementar. Dois sistemas de Cu e Fe com aproximada-
mente 500 atomos foram modelados no ensemble canonico em 300K usando o potencial EAM

e com condigoes de contorno periddicas. A Fig. 4.4 mostra que o método de Ackland-Jones

Fe(bcc)

Figura 4.4: Atomos coloridos em verde indicam fase fcc e coloridos em azul indicam fase bec, andlise feita conforme
método de Ackland-Jones.
acertadamente identificou fcc e bee para as estruturas de Cu e Fe, respectivamente. A anélise

foi feita levando em consideracao apenas a posicao atomica apods relaxacao do sistema.
Transicao de fase no zirconio (Zr)

A Fig. 4.5 mostra a simulagao feita por Ackland, Jones e Eddy [77]. Uma microestrutura de
Zirconio (Zr) ap6s uma transigao de fase de uma estrutura bee para uma estrutura hep quando
a temperatura variou de 1400 para 700 K. Para este caso, azul indica fase hcp, vermelho indica
fce, e verde indica fase bee. Os atomos na condicao de contorno foram indeterminados, e nesse
caso coloridos em cinza.

No Apéndice C damos maiores detalhes sobre o método de Ackland-Jones. Agora, apre-

sentaremos detalhes da simula¢do de deposicao de Cu/Au(001) e Cu/Ag(001). Utilizaremos
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mm hcp
s bcc
m fcc
mmm desconhecido

Figura 4.5: Graeme J. Ackland, A. P. Jones, R. Noble-Eddy, Materials Science and Engineering A, 481-482, 11 (2008).
Nesse caso, dtomos coloridos em verde indicam fase bec e coloridos em azul indicam fase hcp, vermelhos indicam fcc
e cinzas correspodem a dtomos desconhecidos pelo método.

o método descrito acima para identificarmos as estruturas que o filme fino apresentou.

4.3 Procedimento Computacional para Deposicao de Atomos de
Cobre em Substratos de Ouro e Prata

A construcao geométrica inicial é semelhante para os dois sistemas estudados, Cu deposi-
tado sobre Ag e Cu depositado sobre Au. Inicialmente sao construidos dois substratos com
dimensoes 13.6 x 13.6 x 2.45 nm3, 13.9 x 13.92 2.45 nm? para Au e Ag, respectivamente, pos-
suindo 26 624 atomos. Nas faces laterais o sistema foi mantido sob condigoes de contorno
periddicas e a direcao de crescimento esteve livre de vinculos, exceto, para a camada inferior
(mais baixa) que foi mantida fixa. No6s também fizemos simulagbes para uma, duas e trés
camadas fixas e obtivemos resultados similares indicando que a espessura do substrato (13
camadas) estd de acordo com o estudo em questao e suficientemente grande para o propdsito
desse trabalho.

O algoritmo de Verlet é utilizado para a integragao das equagoes de movimento no ensemble
canonico (NVT), onde a temperatura do substrato ¢ mantida em 300 K usando o método de
Nose-Hoover como ja descrevemos. Uma lista de vizinhos utilizada no célculo é construida
de modo que todos os d4tomos dentro de um raio de corte de 6.0 A sdo armazenados, que é
reconstruida cada vez que qualquer dtomo da simulacio se desloca de 1.0 A.

Os substratos de prata e ouro foram relaxados por 300 ps antes da deposicao. As deposicoes

de Cu sobre Ag(001) e Cu sobre Au(001) foram feitas de modo randémico o que resultou num
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crescimento Frank-Van der Merwer (layer-by-layer) em vez de crescimento de clusters. Para a
deposi¢ao de um atomo, uma posi¢ao no plano {001} acima da regido de depdsito é escolhida
arbitrariamente, tanto a altura inicial como a velocidade da particula é também escolhida de
modo randémico dentro de intervalos de 2.5-3.0 A, 0.12-0.20 A /ps, respectivamente. A altura
inicial da particula depositada toma como referéncia a particula mais alta da simulagao, uma
distancia lateral minima também ¢é respeitada na deposi¢ao. Isso garante um esquema de
deposigao aproximadamente camada por camada, sendo cada mono-camada (ML) depositada
em 102.5 ps. A forca sentida por cada particula depositada durante a deposicao é calculada
a partir do potencial de interacao e as equacgoes de movimento para essas particulas sao
integradas utilizando o algoritmo de Verlet, desse modo o substrato também funciona como
um reservatoério térmico para os atomos depositados. Durante a deposigao o passo de simulacao
utilizado foi de 2 fs para ambos os sistemas, apds a deposicao o passo de simulagao das equacgoes
de movimento é trocado para 1fs, a temperatura é entao aumentada até 600 K em 300 ps onde
o sistema é mantido por mais 200 ps e depois reduzimos linearmente a temperatura até 200
K em 400 ps, decrescendo 1 K a cada 1 ps.

Fizemos andlises da medida do tensor de tensdo em vdrias espessuras, 1 a 20 ML (ver
segdo 4.4.4), e analisamos as estruturas do filme de 8 a 20 ML. O tempo total de simulagao
variou entre 1.6 a 3.0 ns para cada espessura analisada. Com o sistema relaxado a estrutura
local da rede é determinada pelo método de Ackland-Jones, como ja descrito. Em espessuras
previamente definidas calculamos com base no método de Ackland-Jones a taxa de nucleacao
bee (nucleagao bee por particula depositada) com a variagdo da temperatura num intervalo
de 200 a 600 K. Foram retirados desse cdlculo os dtomos da interface Cu/Au, Cu/Ag e os
atomos da camada mais alta que nao possuem condi¢ao de contorno periédica e nao podem
ser discutidos pelo método.

Também analisamos o nimero de coordenacao com base numa distancia de corte para os
primeiros vizinhos, esse método nao se mostra eficiente em temperaturas muito altas, porém
em temperatura ambiente nos deu uma boa indicagao do niimero de coordenacao e da distancia

de primeiros vizinhos para o filme de cobre depositado, sugerindo que uma nova fase se formou.
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Figura 4.7: Distribui¢do do ndimero de coordenagdo dos
truturas.

atomos de Cu depositados e do substrato de prata. Obser-
vamos uma distribui¢do em torno de 8 (filme de cobre) e

12 (substrato de prata).
4.4 Resultados e Discussao para Cobre sobre Prata

Comecaremos a mostrar os resultados obtidos com as simulagoes descritas na se¢ao anterior.
Inicialmente mostraremos que Cu cresceu numa fase bee com distancia entre as mono-camadas
alteradas pela transformacao martensitica. Depois mostraremos como essas estruturas estao
relacionadas com a espessura e temperatura do filme. Stripes, nimero de coordenacao e

evolucao do tensor de tensao serao analisados posteriormente.

4.4.1 Transformacao estrutural, distancia entre mono-camadas e analise do
nimero de coordenacao

Cu depositado sobre Ag em temperatura ambiente, como especificado na se¢ao 4.3, cresceu
como observado em experimentos [60,61,65]. Verificamos que cobre cresceu numa estrutura
bce para as primeiras camadas depositadas. Essas estruturas foram analisadas pelo método
de Ackland-Jones em varias espessuras e temperaturas. Para exemplificar esse fato nés mos-
tramos na Fig. 4.6 a mudanca estrutural de Cu com 15 ML depositadas em 360 K. Um outro
exemplo é quando depositamos 10 ML, em 300 K o filme inteiro também esteve nucleado bcc.
Porém, como mostraremos na préxima secao, dependendo da temperatura e espessura do filme
essas estruturas podem mudar de uma fase bee para uma fase bet ou até fec.

Uma outra questao importante a ser tratada é a distancia entre as mono-camadas. Quando
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Cu encontra-se na fase fcc a distancia entre duas mono-camadas (001) adjacentes é aproxima-
damente 1.81 A. No filme de Cu depositado nés medimos essa nova distancia e encontramos
1.41 A. Isso complementa a anglise pelo método Ackland-Jones indicando que além de uma es-
trutura bee, Cu encontra-se numa estrutura onde o espagamento entre as mono-camadas(001)
é de 1.41A e nio mas 1.81 A como na estrutura fecc. Ainda na Fig. 4.6 note que a estrutura
dos dtomos da interface de Cu e Ag nao pode ser identificada (dtomos colorido em cinza). A
analise da distancia entre as mono-camadas (001) da interface Cu/Ag apresentou 1.73 A, é
aqui entao que podemos encontrar uma explicagao porque a estrutura da interface nao pode
ser identificada pelo método de Ackland. De modo resumido encontramos trés valores de
espagamentos entre as mono-camadas (001) do sistema, o espacamento Ag-Ag (substrato) que
medimos 2.01 A, o espacamento Ag-Cu (interface) que medimos 1.73 A e o espacamento Cu-
Cu (filme depositado) que medimos 1.41 A. Entao fica claro que o ambiente local dos dtomos
da interface (Ag-Cu) é diferente dos atémos do substrato ou filme de Cu, assim, a estrutura
da interface nao pode ser identificada pelo método.

Nés também analisamos o nimero de coordenacgao dos atomos de Cu. Para essa andlise
nés usamos um raio de corte de 2.63 A, esse raio de corte foi tomando com base na distancia
de primeiros vizinhos que foi calculada em 2.5 A, para o substrato de prata tomamos um raio
de corte de 2.9 A condizente com a estrutura fcc. Para 15 ML em 360 K o filme apresentou
88.7% numero de coordenacao entre 7, 8, 9, houve uma distribuicao em torno do nimero
de coordenacao 8 que é entendida pelas distorcoes de Bain encontradas na rede e efeito de
temperatura onde o método apresenta falhas.

Um histograma da porcentagem de dtomos (substrato e filme depositado) por nimero de
coordenacao é apresentado na Fig. 4.7. E possivel perceber, através da distribuicao de niimero
de vizinhos, uma distingdo entre o filme de cobre (bece) e o substrato(fec). E notado que as
distribuicoes se deram em torno do nimero de coordenacao 8 e 12, representando o filme de
cobre e o substrato de prata, respectivamente. Esse método nos d4 mais uma indicagao que o
cobre se encontra numa fase bce e nao fec.

Na préoxima secao daremos énfase a andlise das estruturas obtidas quando variamos a

temperatura do sistema.
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4.4.2 Relacao entre temperatura, espessura do filme e estruturas bee/bet

Nossas simulagoes mostraram que a formacao de diferentes fases bce, bet e fee estao re-
lacionadas com a espessura e temperatura do filme. A Fig. 4.8 mostra a porcentagem de
atomos nucleados bce como fungao da temperatura apds diferentes ntimeros de camadas de
Cu depositadas (11, 13, 15 e 20 ML). Com 15 ML em 360 K o filme apresentou 96,29% de
atomos nucleados na fase bce, mas para a mesma espessura agora numa temperatura de 350
K somente 56,54% dos atomos foram nucleados bee. Quando fazemos essa mesma anélise
considerando uma dada espessura e variando a temperatura encontramos um comportamento
similar em todas as curvas apresentadas no grafico da Fig. 4.8. Para todas as espessuras
analisadas existiu um intervalo de temperaturas onde as estruturas foram predominantemente
bee, por exemplo: com 13 ML depositadas, considerando o intervalo entre 340 e 600 K, mais
de 90% dos atomos depositados foram identificados como bce, por outro lado, num intervalo de
temperaturas entre 200 e 340 K a quantidade de dtomos identificados como bce é bem menor,
chegando a 55% em 200 K. Retornando ao caso com 15 ML, num intervalo entre 360 e 600 K
mais de 90% de nucleacao bee foi considerada, porém num intervalo de 200 a 360 K a maior
parte do filme nao foi nucleada bee chegando a apenas 35% em 200 K. Em outras palavras,
quando reduzimos a temperatura de 600 para 200 K a quantidade de &tomos nucleados bct
cresceu causando deformagoes na rede. As fases tetragonais formadas (bct) sdo estruturas que
eram previamente bcc e sofreram deformagoes provocadas pela diminuicao da temperatura le-
vando a deformagoes na estrutura inteira do filme, causando um padrao de deformagao (como
veremos na se¢ao 4.4.3) tipico de transformagoes martensiticas.

Podemos nos perguntar até que ponto (quantas camadas) esse tipo de crescimento ocorre.
Inicialmente quando depositamos as primeiras camadas de Cu o crescimento é pseudomorfico,
o substrato funciona “como um molde”, mas com a deposi¢ao de muitas camadas a tensao em
a e b é reduzida consequentemente reduzindo esses parametros, por outro lado, o parametro c
cresce e entao as camadas superiores comecam a relaxar numa estrutura mais estavel para Cu
(bcc — bet — fee). Isso é uma tendéncia quando o nimero de camadas cresce, a fase fcc
aparece acima de 20 ML [65]. Podemos ilustrar esse fato se compararmos as curvas mostradas

na Fig. 4.8 para 11 ML e 20 ML. Para 11 ML as tensoes na dire¢ao biaxial ainda sao mantidas
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Figura 4.8: Porcentagem de dtomos nucleados bee como fungio da temperatura apés deposigdo de 11, 13, 15, 20
ML. O gréfico inserido apresenta a temperatura de transi¢cdo de bcc para bet aproximadamente linear com a espessura.
a temperatura de transicdo foi considerada como a média entre as temperaturas logo acima e logo abaixo a queda da
nucleag@o bce para cada espessura.

pelo crescimento pseudomérfico, sendo assim, a queda na nucleacao bec é menos significativa
mesmo em baixas temperaturas (200 K) ou em temperaturas mais altas (600 K). Assim a taxa
de 4tomos nucleados bee para 11 ML em 600 K é maior que 90% e em 200 K aproximadamente
70% nao ocorrendo uma diferenca tao significativa como no caso de 20 ML onde as camadas
superiores relaxam facilmente para uma estrutura bct — fcc.

Na Fig. 4.8 nés inserimos um grafico que mostra um comportamento aproximadamente
linear da temperatura de transicao entre estruturas bcc e bet com o niimero de mono-camadas
depositadas até 20 ML. Isso significa que a temperatura onde ocorre forte queda da nucleacao
bee aumenta com o nimero de camadas depositadas (analisamos até 20 ML), falando de
modo inverso, quanto menor a espessura do filme (9-13 ML) mais ele precisa ser resfriado

para que ocorra mudancas de estrutura bee para bet, considerando os limites de temperaturas

analisadas nesse trabalho (200 K a 600 K).

4.4.3 Stripes

A transformagdo martensitica é melhor verificada com a formagao de stripes (ver figuras

4.9 e 4.10). No caso de Cu/Ag(001) essa formacao somente é percebida apds a deposigao da
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nona camada, antes disso nenhum padrao stripe foi observado, indicando que o estresse sofrido
pela rede é relaxado na interface entre a nona e décima camada depositada. Os stripes sao
um padrao de deformacao ondulado devido as mudancgas estruturais no filme depositado. O
filme cresce sob tensao e entao apds atingir uma espessura critica relaxa dando um padrao de
deformagao conhecido como stripes.

Uma medida comum quando fazemos crescimento epitaxial é calcular o strain compressivo
da superficie normal [78,79]. Essa medida nos diz quanto de compressao ou expansao o filme
depositado teve. Nos fizemos tal cdlculo utilizando a seguinte expresao:

A = rim = doue) @.1)

dbul k

Onde dfijm € dpur sao as distancias entre as mono-camadas do filme e de Cu volumétrico,
respectivamente. Esse cdlculo foi feito durante o crescimento do filme entre 4 e 8 ML e apds a
formacao de stripes, acima de 9 ML. Nés verificamos que durante o crescimento (até 9 ML), a
compressao foi aproximadamente constante ao longo do filme com A = —21% e o método de
Ackland-Jones mostrou que o filme esteve nucleado bce. Porém entre 9 e 10 ML depositadas
o valor da compressao muda repentinamente. A Fig. 4.9 mostra a andlise da compressao
em diferentes partes do filme apds 11.5 ML depositas o filme de cobre apresentou regioes
de “baixa compressao”, A = —12,7% (regido B da Fig. 4.9) e regides de “alta compressao”,
A = —27,6% (regiao A da Fig. 4.9). Portanto o padrao de deformagao formado é consequéncia
dos diferentes valores de compressao ao longo do filme. Esse efeito é também apresentado na
Fig. 4.10 que mostra a evolucao desse padrao de deformacao com o nimero de camadas
depositadas. Quando ha ocorréncia de stripes a nucleagao bcc é significantemente reduzida
por causa da formagao de fases bct, coexistindo fases bet e bee. Nesse aspecto, nosso estudo
ficara mais completo quando estudarmos a evolucao do tensor de tensao no crescimento do
filme.

Os stripes podem se orientar uns em relacao aos outros de 90° formando dominios de stripes
[65], para este caso tanto a diregao [110] e [110] sao simétricamente favoraveis. Por questoes
de tamanho do sitema estudado (13,9 x 13,9 nm?) ndo obtivemos em nossos resultados a

formagao de véarios dominios. Estimamos com base nos resultados experimentais apresentados

por Ocko [60] e Dietterle [65] que seria necessario simular um sistema com pelo menos 100 x
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Figura 4.9: Filme de cobre com 11.5 ML em 300 K.
Para a visualizac¢ao foi usado um plano de corte com nor-
mal [110]. Cinza escuro e cn/lza claro sdo as cores utili- 10 ML ETYTT
zadas para representarem os dtomos de Cu e Ag, respec-
tivamente. A figura foi cortada nas laterais para melhor

vamente. Figura 4.10: E mostrado a evolugio do padrio stripe
vizualizagdo

formado na interface. Os dtomos acima de um dado plano
de corte com normal na direcao [001] foram tornados in-
visiveis. As cores cinza escuro e cinza claro foram toma-
das para repersentarem os atomos de cobre e prata, res-
pectivamente.

100 nm? para que exista possibilidade real de verificarmos teoricamente a formacao de mais de
um dominio, isso esteve fora dos propoésitos de nossa simulagao. Veremos que na deposigao de
Cu em Au que esse padrao ocorreu perpendicular ao encontrado na deposi¢cao de Cu em Ag.
Noés estimamos com base na primeira camada o espagamento entre os stripes, encontramos
que eles se repetem num periodo de aproximadamente 57 A. Isso esteve em bom acordo com
resultados experimetais que constatam o perfodo dos stripes em torno de 61 A. A formacéo de
stripes ocorreu quando depositamos entre 9 e 10 camadas, isso também estd em bom acordo

com resultados experimentais anteriores onde os stripes s6 se formaram apds deposicao de 9

ou 10 camadas [61,65].

4.4.4 Analise da evolucao do tensor de tensao para o filme de Cu

A evolugao do tensor de tensao durante o crescimento é um assunto que envolve analise
dos tipos de crescimento. Num grau mais complexo esse estudo pode levar em consideragao
a formagao de defeitos em um determinado cristal como por exemplo no crescimento de es-
truturas policristalinas onde a interface entre os “graos” (grains) sao formadas a partir de
estruturas consideradas defeitos. Diversos trabalhos foram publicados com o intuito de auxi-

liar o entendimento do mecanismo de evolucao do estresse durante o crescimento de filmes finos
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ou em quebra de nanofios utilizando o tensor de tensao de virial [5-8]. N6s utilizamos essa
formulagao para medirmos o que experimentalmente é conhecido como produto “espessura-
estresse” [11,12,80]. Antes de apresentarmos os resultados vamos explicar o método empregado
para realizar os calculos.

Inicialmente calculamos o tensor de tensao de virial que é equivalente ao tensor de tensao

de cauchy para o continuo [81] e é dado por:

e — é {_ > mafv] + % >N Fgrfj} . 4.2)

it

Onde 2 é o volume do sistema, m; é a massa do atomo ¢ e v; sua velocidade, os indices
« e (3 denotam as coordenadas cartesianas e r{; ¢ a projegao da distancia interatomica r;; na
direcao . Assim, o tensor de tensdao é um ente simétrico e a partir da equacao 4.2 podemos
calcular seus elementos de matriz: 117 IT%, I17% 1%, 11**, 11Y=.

A equagao 4.2 inclui uma generalizagao do teorema de virial de Clausius [82], mas nao existe
uma demostragao fechada [81]. O tensor de tensao de virial foi em alguns casos questionado
quanto ao termo que envolve velocidades, alguns sugeriram que esse termo deveria ser retirado
da formulacao [83]. Porém como mostrado por Arun K. Subramaniyan e C.T. Sun em [81] o
tensor de tensao depende do estado térmico do sistema, a auséncia do primeiro termo pode
causar erros em DM com modelagens em 7' > 0 K. Por isso utilizamos a equacao 4.2 na
integra. Como mostraremos, obtivemos resultados que estao diretamente relacionados com a
segao 4.4.3 (stripes) possibilitando-nos uma interpretacao condizente com o tipo de crescimento
estudado.

Entao, com base no tensor de tensao de virial nés calculamos o produto “espessura-estresse”
que pode ser medido experimentalmente. Como descrito em [10-12] nds utilizamos a seguinte
equacao:

Ope-h = (Fy — FY) /L, (4.3)

Onde F, = (II**Q) /L, é medido para todos os atomos do sistema incluindo os atomos depo-
sitados, F? é calculado da mesma forma porém considerando apenas os dtomos do substrato

antes da deposicao, h ¢ a espessura do filme. Depois tomamos uma média entre o, € o,y €
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entao teremos o produto espessura-estresse:
o.h = (04.h + 0yy.h) /2 (4.4)

De modo resumido, quando fazemos o cédlculo da equacao 4.4 estamos calculando as tensoes
que os atomos depositados acrescentaram ao sistema e portanto realizamos uma medida de
tensao no filme depositado (ver Fig. 4.11).

A Fig. 4.12 mostra o resultado que obtivemos quando analisamos a evolucao do tensor
de tensao na deposicao de Cu sobre Ag. Nos medimos o estresse por camada depositada ao
invés do estresse por atomo depositado, nds julgamos que o calculo do estresse por camada
além de mais trivial por dispensar uma expressao complexa para h em funcao dos atomos
depositados, elimina também grandes oscilacoes do produto espessura-estress encontradas em
[10]. E verdade que para o calculo de ¢.h nao é necessario o conhecimento de h porém
se quisermos conhecer precisamente somente o devemos lancar mao de um modelo que nos
indique como a altura do filme muda com o nimero de atomos depositados. No caso de
deposi¢ao de uma “ilha” num substrato Chun e David [11,12] consideraram a ilha como uma
calota esférica e assim determinaram uma expressao para h. Nos estivemos interessados na
evolucao do tensor de tensao por camada e portanto a cada camada depositada nés medimos
o produto espessura-estresse.

Como descrito na se¢ao 4.3 a deposigao é feita randomicamente, cada camada (~ 2050
atomos) é depositada em aproximadamente 102 ps, depois, para o cdlculo do produto espessura-
estresse a camada é relaxada por mais 120 ps e nos ultimos 20 ps ¢ feita uma média sobre 1000
medidas. Para o substrato de Ag, apds relaxado por 300 ps, encontramos I1** ~ I1%¥ = 0.11
GPa isso corresponde a 0.h = 2.7 GPa— A.

Observamos na Fig. 4.12 que para as primeiras camadas depositadas (1, 2 e 3) o tensor de
tensao evoluiu aproximadamente linear e o resultado foi equivalente a uma expansao na direcao
biaxial (¢.h > 0). Se olharmos o filme de Cu de modo isolado, mecanicamente falando, o efeito
inicial do substrato foi equivalente a uma forca externa que causou um estresse expansivo no
filme depositado. O produto espessura-estresse cresceu até a deposicao da sexta camada,
onde permaneceu em torno de 6 Gpa-A até a décima camada. Apés 10 ML depositadas o.h

decresceu rapidamente atingindo o valor para cobre volumétrico apés deposicao das ultimas

49



4.5 Resultados e Discussao para Cobre sobre Ouro 50

Lx il b i o b e S U W o B Wt iy
01234567 8 91011121314151617181920

ML

Figura 4.11: Representagdo esquemdtica do método
utilizado para calcular o produto espessura-estresse. Figura 4.12: Evolugdo do tensor de tensdo. Célculo do
produro espessura-estresse por camada.

camadas (0.h >~ 0). Isso estda de acordo com a interpretagdo que demos na segao 4.4.2 e 4.4.3.
A medida que crescemos o filme, o estresse em a e b diminui, consequentemente ¢ cresce com a
deposicao de muitas camadas fazendo com que o produto espessura-estresse tenda ao valor de
Cu volumétrico (0.h ~ 0). Note que o.h decresceu fortemente ap6s 10 ML depositadas indi-
cando que o filme relaxou rapidamente, isso esta relacionado com a formacao do padrao stripe,
que acontece quando o filme relaxa o acumulo de estresse durante o crescimento. Podemos
interpretar que durante o crescimento das primeiras camadas houve um acimulo de energia
elastica que foi repentinamente liberada causando deformacgoes tanto no filme de Cu como no
substrato de Ag. Esse raciocinio é analogo a formacao de pontos quanticos em semicondutores
como por exemplo na deposicao de Ge em Si.

Assim, estudamos o crescimento de Cu em Ag(001), agora vamos mostrar os resultados

obtidos para a deposi¢ao de Cu em Au(001).

4.5 Resultados e Discussao para Cobre sobre Ouro

Obtivemos resultados semelhantes quando depositamos Cu em Au(001), observamos que o
cobre cresceu num fase bee e assim como na deposigao de Cu em Ag verificamos a formagao de
stripes, analisamos o niimero de coordenagao, a relacao entre espessura, nucleacao e tempera-

tura, e também analisamos a evolucao do tensor de tensao. Nés nos deteremos numa analise
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Percentage

Figura 4.13: Andlise pelo método de Ackland-Jones.
Atomos coloridos em azul indicam fase bec, verdes indi- 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14
cam fase fcc, cinzas sdo dtomos que o método ndo pode Coordination Number

identificar a estrutura.

Figura 4.14: Histograma do nimero de coordenagdo do
substrato de Au e do filme de Cu.

mais sucinta visto que a interpretacao dos resultados é analoga ao caso Cu sobre Ag.

4.5.1 Transformacao estrutural, distancia entre mono-camadas e analise do
namero de coordenacao

Para o crescimento de Cu em Au(001) nés também observamos crescimento pseudomorfico
e transformacao martensitica. A Fig. 4.13 mostra com base no método de Ackland-Jones a
mudanga estrutural do filme de Cu em 380 K. A distancia entre as mono-camadas (001) para o
filme de cobre foi calculada em 1.38 A. A andlise do ntimero de coordenacéo é apresentada na
Fig. 4.14 onde houve uma distribuicao em torno do niimero de coordenagao 8 indicando que
o cobre encontra-se numa fase bece. A distancia de primeiros vizinhos foi aproximadamente

2.53 A. Para a analise do nimero de coordenacio utilizamos um raio de corte de 2.63 A para

Cu-Cu e 2.9 A para Au-Au.

4.5.2 Relacao entre temperatura, espessura do filme e estruturas bece/bet

A curva de nucleacao bce em funcao da temperatura e espessura do filme foi estudada
de modo similar ao caso Cu sobre Ag. O resultado esta exibido na Fig. 4.15 que mostra a
dependéncia da temperatura dos filmes com 11, 13, 15 e 18 ML. N6s também encontramos que
se a espessura do filme é menor, a taxa de atomos nucleados bee é maior quando comparamos
com filmes mais espessos, por exemplo, para filmes com 15 e 18 ML na mesma temperatura

a taxa de nucleacao bce é menor que para filmes com 11 e 13 ML. Isto pode ser visto se
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Figura 4.15: Porcentagem de dtomos nucleados bcc

como fungdo da temperatura apés deposigdo de 11, 13,  Figura 4.16: Evolugio do padrdo stripe na primeira
15, 18 ML. O gréfico inserido apresenta a temperatura de ~ mono-camada de Cu ap6s deposi¢ao de 10, 11,5, 12 e 13
transicdo de bcc para bet aproximadamente linear coma  ML.

espessura

comparamos o caso de 11 ML com o caso de 18 ML. A curva para 11 ML mostrou nucleagao
bee de 65% em 200 K, bem diferente do caso de 18 ML onde somente 25% dos atomos
apresentaram nucleagao bcc nessa mesma temperatura. Num caso intermediario, 15 ML em
400 K, a maioria dos atomos foram nucleados bee (95,5%), porém numa temperatura de 380
K a taxa de nucleacao bee caiu rapidamente atingindo apenas 48,7%. Para que fique mais
claro, note que para 13 ML em 380 K a taxa de nucleacao bee é 94,5% bem diferente do caso

15 ML em 380 K. No gréfico inserido na Fig. 4.15 mostramos a temperatura de transicao

como funcao do ntimero de camadas.

4.5.3 Stripes

Na deposigao de Cu sobre Au (001) encontramos stripes de modo andlogo ao caso Cu sobre
Ag, nesse caso, s6 apareceram stripes apos deposicao de mais de 11 ML como mostrado na
Fig. 4.16 que mostra a evolugao do padrao stripe. Também calculamos o strain compressivo
da superficie normal [001], e encontramos que durante o crescimento do filme a compressao
foi aproximadamente constante através do filme com A = —19,33%, porém entre 11 e 12
ML depositadas o filme comeca a mostrar regioes de “baixa compressao”, A = —15,5%,

e regides de “alta compressao”, A = —24,9%, indicando o modo de formacao dos stripes.
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A periodicidade do padréo stripe para o presente caso foi estimada em 61 A, em excelente
acordo com resultados experimentais anteriores onde foi encontrado um periodo entre 60-75
A. O padrio stripe s6 apareceu apés deposicio entre 11 e 12 ML, estando de acordo com
resultados experiementais onde os stripes apareceram apds deposicao de 11 ML. Note que
para o caso Cu sobre Au o padrao stripe ocorreu girado de 90° em relacao ao padrao stripe
apresentado para Cu sobre Ag. Como foi discutido na secao 4.4.3 podem aparecer dominios
stripes uns perpendiculares em relagao aos outros.

Tanto em resultados experimentais como em nosso trabalho encontramos um maior periodo
no padrao stripe para Cu/Au do que para Cu/Ag. Além disso Cu/Ag apresentou um padrao
mais bem definido (ver Figs. 4.16 e 4.10). Isso pode ser explicado se analisarmos as cons-
tantes elasticas dos respectivos substratos Au e Ag. As constantes elasticas ¢y e c¢j2, como
ajustadas no potencial de acordo com valores experimentais, estao linearmente relacionadas
ao strain compressivo da superficie normal [001]. Essas constantes para Au apresentam um
valor significativamente maior que para prata, em ergs/cm?, c;; = 1.83 para Au e ¢;; = 1.29
para Ag , c;o = 1.59 para Au e c¢;o = 0.91 para Ag. Sendo assim quando o estresse é relaxado
no substrato de Au, ocorreram menores deformacoes comparadas com o substrato de prata,
porque o Au apresenta maiores constantes elasticas relacionadas ao strain compressivo da su-
perficie normal. Veja também que essa deformagao esta propagada tanto no substrato como
no filme.

Apés o estresse ser relaxado existe uma dependéncia espacial da razao ¢/a ao longo do filme
e consequéntemente uma variagao do strain compressivo (ver Fig. 4.9). A menor varia¢ao do
strain compressivo ao longo da dire¢ao [001] foi para o sistema Cu/Au confirmando nosso
entendimento que esse sistema é menos deformado e isso leva a um padrao de modulacao

levemente mais alargado que para Cu/Ag, conforme apresentado nas Figs. 4.10 e 4.16.

4.5.4 Analise da evolucao do tensor de tensao

Também analisamos o produto espessura-estresse para o caso Cu/Au utilizando as ex-
pressoes 4.2 e 4.3. Na Fig. 4.17 fica claro que o produto espessura-estresse aumenta a medida

que acrescentamos camadas de cobre. Isso leva a um actimulo de estresse que por volta da
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Figura 4.17: Evolugio do tensor de tensdo para Cu sobre Au. Célculo do produto espessura-estresse por camada.

11¢ camada é relaxado em todo sistema formando um padrao de deformagao chamado stripes,

andlogo ao sistema Cu/Ag.

4.6 Deposicao de Paladio em Substrato de Au (001): Formacao
de Defeitos

Como vimos anteriormente, na deposi¢ao de Cu sobre Ag e Cu sobre Au, Cu inicialmente
cresceu numa fase bee, de modo resumido, essa mudanca estrutural foi consequéncia da dife-
renga entre os parametros de rede para Cu e Ag (13%), e para Cu e Au (12,9%). Na maioria
dos casos a diferenca de parametro de rede nao é 12,2% como proposto por Bain para que
uma rede fcc possa ser transformada em uma rede bcc. E 6bvio que existem outros fatores
que devem também influenciar no modo de crescimento (SK, VW ou Frank-Van der Merwer)
como ja foi discutido na secao 4.1. A diferenca entre os parametros de rede do paladio e do
ouro é da ordem de 7%.

O crescimento epitaxial estd ligado a importantes aplicagdes tecnoldgicas em microe-
letronica e dispositivos épticos. Em muitos casos, o crescimento epitaxial leva a formacao
de defeitos conhecidos como deslocamentos de misfit que estao diretamente relacionados com
a diferenca de parametro de rede entre substrato e o filme. Entre os defeitos mais comuns

temos deslocamentos e stacking faults. Veremos que na deposicao de Pd sobre Au o filme
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de Pd cresceu na fase fcc como encontrado na natureza, porém apds atingir uma espessura
critica relaxou e provocou defeitos tipo stacking faults. Para que nossa simulacao possa ter
os resultados bem interpretados devemos entender como é formado esse tipo de defeito. A
teoria sobre defeitos é bem complexa [84,85], mas nos deteremos em explicar o stacking faults,

considerado um deslocamento parcial.

4.6.1 Stacking Faults

Imagine que tenhamos uma camada denotada por A formada por esferas perfeitas como
mostrado na Fig. 4.18 (a). Agora se quisermos empilhar uma segunda camada sobre a camada
A teremos duas possiveis posigoes diferentes e estaveis, imaginando que as esferas se encaixam
nos sulcos da primeira camada. Denotamos entao essas possiveis configuracoes diferentes
por B e C conforme Fig. 4.18. Se empilharmos uma sequéncia ABC-ABC-ABC... estamos
construindo uma rede fcc e essa dire¢do de empilhamento é a direcao [111]. Uma possivel
sequéncia tipo AAB é instavel e nao observada, porém a sequéncia ABABAB, ou formada
por combinacoes de duas camadas diferentes repetidas, é estavel e denota a rede hcp. Entao
vamos simplificar a notacao chamando a sequéncia ABC por sequéncia K e a sequéncia ABA
por sequéncia H, portanto uma sequéncia ABCABCABC é igual uma sequéncia KKKKKKK,
e uma sequéncia ABABABABA ¢é uma sequéncia HHHHHHH.

@® Plano A ® Plano B ® PlanoC

(a) (b)

Figura 4.18: (a) camada denota por A, (b) deposi¢do de uma camada denotada por B sobre a camada A, (c) mostra os
dois possiveis tipos de deposi¢cdo de uma terceira camada, tipo A ou C.

Uma sequéncia H pode aparecer no meio de uma sequéncia K da seguinte forma:

. ABCABCABC...
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KKKKKKK..

Uma deformacao plastica pode produzir uma quebra na sequéncia anterior gerando:
ABCABCBACBA...

~KKKKHKKKK...
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Figura 4.19: (a) stacking fault de crescimento, (b) stacking fault de deformagdo
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Na Fig. 4.19 ndés mostramos uma representacao esquematica de emplilhamento de planos.
A Fig. 4.19 (a) mostra um stacking fault de crescimento. O plano do meio da sequéncia H,
plano C, é chamado twin boundary. Se a sequéncia é KKHHKK temos um stacking fault de
deformacgao. A Fig. 4.19 (b) mostra esse tipo de defeito, que normalmente aparece em cristais
submetidos a tensoes externas. Dessa forma com sucessivos deslocamentos parciais (stacking
faults) é possivel em teoria transformar uma rede fcc em hep. Um exemplo disso é cobalto
quando resfriado a uma temperatura abaixo de 720 K, a formacao de sequéncia H é favorecida

frente a sequéncia K [85].

4.6.2 Método Computacional e Parametro de Centro-Simetria

O modo de deposicao de Pd em substrato de Au foi semelhante ao que fizemos na deposicao

de Cu em Ag e Cu em Au. Inicialmente o substrato de Au foi relaxado por 300 ps e depois
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depositamos atomos de paladio randomicamente, de modo que cada camada foi depositada
aproximadamente em 102,5 ps. Utilizamos o potencial EAM para modelar a interacao entre
Pd e Au (maiores detalhes podem ser vistos na segao 4.3). O método de Ackland-Jones foi
utilizado para determinarmos as estruturas.

Além de usarmos o método de Ackland-Jones indentificamos as estruturas utilizando o
parametro de centro-simetria [39,76]. Preferimos utilizar o parametro de centro-simetria ao
invés de apenas analisar o nimero de coordenacao porque em defeitos como stacking faults nao
h& mudanga no nimero de coordenagao [39]. Essa medida pode avaliar a quebra de inversao
de simetria no ambiente local.

Denotamos por ¢ o valor do parametro de centro-simetria. Para um perfeito stacking
faults (ABCBCA) existe uma quebra de inversao de simetria na camada CB, nesse caso, o
que deveria ser CBA fica CBC e entao ¢ = 0,0416 (ver apéndice B). Para um cristal sem
defeitos mesmo em altas temperaturas o parametro ¢ é menor que 0,01 e para atomos em
uma superficie, ¢ € no maximo 0,5. Portanto, como veremos, nao ¢ dificil distinguir um ruido

térmico de um stacking faults. Damos maiores detalhes da teoria no apéndice B

4.6.3 Resultados e Discussao para Pd/Au(001)

Na Fig 4.20 apresentamos através de um método de colorir os resultados para o parametro
de centro-simetria. Para cada dtomo estda indexado um valor de ¢ que corresponde a uma
determinada cor indicada no mapa de cores, logo abaixo da figura. Atomos com parametro de
centro-simetria menor que 0,02 ou maior que 0,50 foram feitos invisiveis. As figuras (a), (b),
(c) e (d) foram analisadas quando tinhamos 8, 9, 11 e 14 ML depositadas, respectivamente.
Observe que na figura (a), s6 é possivel visualizar as duas superficies que nao possuem condicao
de contorno, os resultados estiveram de acordo com o esperado, o parametro de centro-simetria
nessas superficies ficou acima de 0,30 e abaixo de 0,50 (para quase todos os dtomos). Ainda
na Fig 4.20 (a) ressaltamos que os dtomos que foram tornados invisiveis apresentaram valor
de ¢ menor que 0,02 confirmando que tanto o substrato como o filme crescido nao tiveram
nenhuma inversao de simetria na sequéncia de planos ...ABCABC... (uma referéncia a segao

4.6.1), e como veremos em maiores detalhes pelo método de Ackland-Jones estamos tratando
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de uma rede fcc, tanto para o substrato que ja tinhamos um prévio conhecimento da estrutura,

como para o filme de paladio agora depositado.

D R S T e >
TGN i
" .

Figura 4.20: Andlise do parimetro de Centro-Simetria no decorrer da deposigdo. (a) 7 ML, (b) 9 ML, (c) 11 ML, (d)
14 ML.

Na Fig 4.20 (b) é apresentado o inicio de uma mudanca na estrutura do palddio, com 9
ML depositadas, varios atomos (Atomos que nao sao da superficie) apresentam parametro de
centro-simetria entre 0,04 e 0,08. Noés falamos anteriormente e também mostramos no apéndice
B que isso representa uma quebra da inversao de simetria, em outras palavras, a formagao de
um stacking faults.

Na Fig 4.20 (c¢), com 11 ML depositadas, se torna mais claro a formacao do stacking faults,
e apés 14 ML, Fig. 4.20 (d), o estresse causado pela diferenga de parametro de rede que foi
pouco a pouco acumulado durante o crescimento relaxou em todo o filme e formou stacking
faults na diregao [111]. Isso estd melhor visualizado em perspectiva na Fig 4.21 onde temos
14 ML de paladio depositadas.

Na Fig 4.21 (a) fizemos um plano de corte na superficie na dire¢ao [001], e como na Fig.
4.20, colorimos pelo parametro de centro-simetria, assim, veremos exatamente o que ocorreu
no filme de palddio. Observe na figura que existem planos bem definidos onde os atomos

apresentaram c entre 0,04 e 0,08. Para melhor visualizagao, na Fig. 4.21 (b) fizemos um plano
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Figura 4.21: Andlise pelo parimetro de centro-simetria. (a) Pd depositado sobre Au(001), 14 ML em perspectiva.

(b) 0 mesmo que (a) mas dessa vez com um plano de corte (111), mostrando que os dtomos visiveis pela medida de ¢
formam planos (111).

de corte na dire¢ao [111] e observamos que ele é paralelo aos planos que aparecem na figura,
mostrando que esses sao planos {111}, isso estd de acordo com a teoria apresentada na segao
4.6.1 e 4.6.2 para a ocorréncia de um stacking faults.

Que tipo de estrutura possui os planos mostrados nas Figs. 4.20 e 4.21 7 O ambiente
local dos atomos foram determinados utilizando o método de Ackland-Jones. Verificamos
a formagao de planos identificados como hcp, portanto, temos uma evidéncia quase inques-
tiondvel que estamos diante de um defeito de stacking faults, esse resultado esta mais uma vez
de acordo com a secao 4.6.1, onde mostramos que a estrutura do stacking faults leva a formagao
de planos hcp pela quebra de inversao da sequéncia planar de uma rede fcc, passando de uma
estrutura cibica (K) para uma estrutura hexagonal (H) (ver se¢ao 4.6.1). Também fica claro
que as Figs. 4.21 e 4.22 estao completamente relacionadas. Os dtomos que foram identificados
como hcp pelo método de Ackland-Jones estiveram correspondentemente no intervalo de 0,04
a 0,08 para a medida do parametro de centro simetria.

A Fig 4.22 mostra o resultado obtido através do método de Ackland-Jones. Atomos colori-
dos em vermelho indicam fase hcp e coloridos em verdes indicam fase fcc. Observe na Fig 4.20
(a) que palddio embora sob tensbes cresceu numa fase fcc e apés 9 ML comega a formagao de
deslocamento parciais nos planos {111} formando estruturas hcp. Fizemos planos de cortes

em diferentes profundidades na direcao de crescimento, mostrando que ocorre a formacao de
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(b) (©

) @ ®)

Figura 4.22: Andlise pelo método de Ackland-Jones. Atomos coloridos em vermelho identificam estruturas hcp e
atomos coloridos em verde indicam estrutura fcc, cinza ocorreu na superficie do filme onde o método nao pode identicar
tais estruturas. (a) andlise feita no sistema inteiro. (b)-(f) foram tomados vérios planos de corte na direcao [001] em

diferentes profundidades.

um padrao quadrado na superficie, muitas vezes referido na literatura como padrao moiré.

Para testarmos a estabilidade do defeito nés variamos a temperatura de 300 até 600 K
em 300 ps e mantivemos em 600 K por mais 200 ps, depois decrescemos a temperatura até
200 K em 400 ps. Mesmo variando a temperatura, nenhuma mudanca estrutural ocorreu,
permanecendo a formagao do stacking faults.

Nesse capitulo 4 tratamos de algumas deposicoes de metais em metais. Muito trabalho
ainda pode ser feito nesse sentido, normalmente cada tipo de crescimento exige uma inter-
pretacao propria. Embora tenhamos usado o mesmo método de deposi¢ao em todos os es-
tudos os resultados e andlises nao se restringiram simplesmente a parametrizagoes dos novos
elementos, exigindo um estudo amplo em cada area, isso pode ser visto nessa tltima parte do
capitulo em que a analise e interpretacao dos resultados para Pd sobre Au foi completamente
distinta do que ocorreu para Cu sobre Ag e Cu sobre Au.

No préximo capitulo trataremos outro assunto de grande importancia. Estudaremos a

nanoindentagao de silicio por um indentador de diamante.
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Capitulo 5

Nanoindentacao

Por motivos de aplicagao tecnoldgica, silicio é um dos materias mais estudados nas ultimas
décadas. Diversos trabalhos foram realizados no intuito de estudar as transigoes de fase de
silicio por nanoindentacao ou através de pressao hidrostatica usando uma celula de diamante
anvil (DAC). Assim, tanto em estudos de nanoindentagao como aplicando pressao por meio
de uma DAC ou instrumentos similares foi possivel observar mudancas de fases na estrutura
do silicio.

A formacao de uma fase metalica para silicio é observada em pressoes da ordem de 10-14
GPa. Para pressoes entre 40-49 GPa, o silicio se rearranja numa fase hcp, de modo que em
79 GPa ocorre outra transicao de fase, passando de uma estrutura hcp para fcc que é estavel
até 248 GPa [13,86,87]. Essas mudangas de fases também sao confirmadas por estudos de
resistividade elétrica que revelam uma diminuicao da resistividade do silicio, atribuindo tal
medida a formacao de estruturas tipicamente metalicas como citadas anteriormente.

Nos realizamos simulagoes de nanoindentacao utilizando um indentador esférico de dia-
mante. Vamos apresentar o método utilizado na secao seguinte. Resultados e discussao serao

tratados na segao 5.2

5.1 Modelo Teérico Computacional

Noés modelamos a interagao entre silicio e carbono utilizando o potencial de Tersoff como
descrito na se¢ao 2.2.3. A parametrizagao necesséria para Si-Si, C-C e C-Si foi tomada de [42],
conforme publicado por Tersoff. As equacoes de movimento foram integradas no ensemble

canonico utilizando o formalismo de Nosé-Hoover, resolvendo as equagoes com o algoritmo de
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Verlet implementado em [50]

Conforme mostrado na Fig 5.1, nés construimos um indentador esférico de diamante com
raio 5 nm possuindo 22 676 atomos. O parametro de rede utilizado para carbono na estrutura
de diamate foi de 3.57 A e o indentador encontra-se inicialmente a 7 A do substrato. O
substrato de silicio foi contruido com dimenssoes 24 x 24 x 6 nm? tendo parametro de rede
inicial de 5.43 A possuindo 175 000 &tomos. O sistema inteiro é relaxado por 100 ps e depois

indentamos a superficie [001] do silicio. A pressao no indentador foi medida pela expressao [31]:

NkgT Ny f;
_ Nkg +Zz r

P
V V

(5.1

A carga no indentador é aumentada adicionando uma forca média constante aos atomos
do topo, pressionado o indentador contra o substrato até que atinja uma pressao de 14 GPa,
isso é feito a cada 60 ps para que o sistema relaxe até sofrer outro aumento de pressao. Nos
ultimos 20 ps de cada relaxacao, apds aumentarmos a carga no indentador, tomamos a média
da pressao sobre 1000 medidas.

Os resultados foram analisados basicamente utilizando niimero de coordenagao e uma curva

de deslocamento por pressao no indentador é analisada.

5.2 Resultados e Discussao

A pressao no indentador cresceu até 14 GPa. A figura 5.1 mostra um comportamento
aproximadamente linear para uma curva de pressao por deslocamento. Também analisamos
o nimero de coordenagao quando o indentador atingiu a pressao maxima 14 GPa. Parte da
regiao indentada apresentou nimero de coordenacao 5, 6, ou 7 sugerindo conforme estudos
experimentais anteriores a formacgao de uma fase metdlica para silicio. A figura 5.2 mostra
a andlise do nimero de coordenagao por meio de um método de colorir. Note que a regiao
indentada apresenta uma estrutura diferente da estrutura de diamante.

Estes resultados estiveram de acordo com trabalhos tedricos e experimentais anteriores ao
nosso. O estudo desse sistema ainda pode ser amadurecido. Vimos entao que com DM também
foi possivel modelar a nanoindentacao de sistemas semicondutores utilizando um potencial

adequado. Os resultados obtidos estiveram em bom acordo com trabalhos anteriores ao nosso.
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Capitulo 6

Conclusao e Perspectivas Futuras

Envisionamos varios ramos de pesquisa onde temos grande interesse e motivagao para
realizar um bom trabalho. Infelizmente nao é possivel apresentar os resultados que ainda
estao sendo desenvolvidos, mas faremos uma breve introducao de alguns tépicos estudados
e resultados preliminares obtidos. Como exemplo tomamos o estudo de nanofios metalicos,

crescimento de filmes finos metalicos e semicondutores e estudos de transicao de fase em silicio.

6.1 Perspectivas Futuras

6.1.1 Nanofios Metalicos

A principio estamos interessados nas possiveis fases que um nanofio pode ter quando sujeito
a um stress externo ou quando sofre uma transformacao de fase espontanea induzida por
stress de superficie. Nosso foco inicial esta no estudo do mecanismo de formacao e propagacao
de defeitos em nanofios quando sujeitos a tensoes de deformacao. Atualmete defeitos sao
lagarmente estudados por razoes tecnoldgicas. Na fabricacao de nanofios inevitavelmente
esses “defeitos” aparecem e em muitos casos podem ter aplicacoes de grande interesse.

Ainda em fase de estudos, nds construimos nanofios de cobre com dimensoes 5 z 5 30 nm?
orientado na direcao [110]. Durante 8 ns, através de incrementos uniformes de strain e sub-
sequente tempo de relaxagao, tensionamos o fio na direcao [110] até que seu comprimento
chegasse a 1.8 do tamanho original. O parametro de centro-simetria foi utilizado para analisar
as estruturas do nanofio, o que nos sugeriu formagao e propagacao de defeitos. A Fig 6.1
mostra a analise do fio pelo parametro de centro-simetria em diferentes valores de strain e

tempo de simulacao. Método de Ackland-Jones e niimero de coordenacao também podem ser
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6.1.2 Crescimento de Filmes Metalicos e Semicondutores 65

Figura 6.1: Analise pelo parametro de centro-simetria. (a) nanofio relaxado. (b) nanofio alongado
de 12.4%, (c) alongado 12.6%, (c) alongado 18%
analisados. Ressaltamos que analises e interpretacoes fisicas mais precisas ainda estao sendo

amadurecidas.

6.1.2 Crescimento de Filmes Metalicos e Semicondutores

A analise dos tipos de crescimento podem ser estudadas utilizando potencias mais sofisti-
cados para modelagem de metais ou semicondutores, podemos citar o potencial MEAM [88]
que é o potencial EAM com modifica¢bes para incluir forgas angulares. Com esse potencial

podemos também modelar sistemas covalentes.

6.1.3 Estudo de Transicao de Fase em Silicio

A modelagem das possiveis transicoes de fase em silicio podem ser estudadas simulando
um efeito de uma célula de diamante anvil (DAC) ou equipamentos similares. Uma estrutura
de carbono na forma de diamante é construida de modo a reproduzir um efeito equivalente a

esses equipamentos e reproduzir altas pressoes em determinadas direcoes.

6.2 Conclusao

Como vimos no decorrer do texto, muitos sao os tipos de problemas que podem ser estu-
dados utilizando dinamica molecular. Estudamos problemas que envolveram diversas analises
de crescimento heteroepitaxial, nanoindentacao e nanofios metalicos. As interpretacoes fisicas
dos problemas estudados foram intimeras vezes discutidas e repensadas até chegarmos num

senso comum. No6s focamos nossa atengao no capitulo 4 onde julgamos obter resultados mais
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6.2 Conclusao 66

interessantes. Entre erros e acertos, sem contar os computadores extras que tivemos a dis-
posicao, mais de 300 trabalhos foram submetidos ao cluster do IFGW e ao CENAPAD. Assim
terminamos nossos estudo e esperamos ter convencido os leitores que nos dias de hoje, em
determinadas situacaoes, Dinamica Molecular ¢ um bom método de obtermos respostas para

problemas como discutidos no corpo desse trabalho.
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Apeéndice A

Equivaléncia das Equacoes de Nosé com o
Ensemble Canonico

Agora vamos mostrar que o esquema proposto por Nosé reproduz o sistema canonico
numa temperatura 7. Uma observacao importante é que o hamiltoniano dado na equagao 3.9
é conservado e entao nosso sistema extendido produz um ensemble microcandnico de (f + 1)

graus de liberdade. Isso pode ser visto na equacao abaixo:

=0 (A.1)

dH_Z dH dp; dH@ deps_i_d_H@
dp, dt ds dt

a2 \dp dt dr dt

i

Fazendo (f + 1) = g, definimos uma fungao parti¢ado no ensemble microcanonico dada por:

N
1 — — Pi Lo
Z_m/dps/ds/dp/dré(g ga W+§QS +V +gkgTins —FE|. (A2)

Onde §(x) é a funcao delta de Dirac.
O momento p; é transformado como p; = spy, € o elemento de volume é dado por: dp'dr =

— —
s3Ndp' dr". Agora podemos escrever a equacao A.2 da seguinte forma:

N
1 = [ - / Do, D3
Z—N!/dps/dp /dr/dss (5(% a 2mi32+2Q+V+(f+1)kBTlns E
(A.3)

Mas funcao delta de Dirac tem a seguinte propriedade:

F'(5)0(f(5)) = 6(s — 50), (A4)
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onde sg é o zero da fungao f(s). Tomando f(s) como:
N P2 %
= e Tins — E A.
f(s) ; a 2mi+2Q+V+ng Ins , (A.5)
, 1
f'(s) = ZgksT. (A.6)
Entao 6(f(s)) pode ser escrito como:
s(s — so)
o A7
) =57 A7)
E a fungao partigao fica:
1 —
Z = / dps / dp’ / dr / dss*N6(f(s)) (A.8)
1 — s6(s — s¢)
- d d / d—> d 3N A
wif o [0 for et =
mas sg € a raiz de f(s) que é dada por:
S P2 P
> S+ 2£2+V+gk:BTlnso—E:0. (A.10)
Para resumir as expressoes vamos utilizar:
N 2
H Y ,r) = —= 4+ V. A1l
('7) Z ot (A.11)
Isolando sg encontramos que :
E—H(p\r)—;
l i A12
nso = ST ) (A.12)
E—H(p,r)—3
Q
= . A.13
S0 = exp ST (A.13)
Substituindo o valor de sy na equacao A.9 teremos:
ap, [an [ a7 [as s E- AW - A.l4
7 f v [ oo (e | a19
A funcao delta de Dirac tem a seguinte propriedade:
/f(s)é(s —a)ds = f(a). (A.15)
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Entao podemos integrar:

/dss(3N+1)5 (s —exp

A equacao A.16 pode ser escrita como:

E—H’p’,r—ﬁ E—H’p’,r—ﬁ
/dss(?’NH)é <s—exp W'.r) ~ 3 = |eaxp W.r) ~ 3q

gk}BT
Substituindo A.17 em A.14 temos:
Z L (o (a5 (a7 [asi s A18
_M/ps/p/r/sngT s —exp (A.18)
2
3N +1\ 1 — E—-H{p,r) -5
_ ( gk;T ) ﬁ/dps/dp/ /d7exp( éBT> 29 (A.19)

3N +1\ 1 — E—H(p,r) -5
- (SR w [ [ [ (EE) e

Vamos agora integrar A.20 na variavel p,. A integracao é simples e a fungao particao Z ficara:

E—H(.r)~ g N
gkpT ' '

E—-H{,r) — %
ngT

;3N (%Q

1/2
B

Se escolhermos g = 3N + 1

9 1/2
Z = (k:Z_CT?) exp (E/kpT) Znvyr. (A.22)

Onde Zyyr é a funcao particao do ensemble candnico.

1
Znvr = <4 / dy / d7 eap[—H' (¢, ) /ksT] (A.23)

Com isso Nosé mostrou que se esperarmos um tempo suficiente as médias estatisticas que
sao arbitrarias em p;/s e r; sdo exatamente a mesma do ensemble canénico. Ou podemos
dizer: A distribuicao microcanonica causada por termos extendido ao sistema é equivalente a

. . o~ N . ., . _
distribuigdo canonica nas variaveis 7, p'.
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Apéndice B

Parametro de Centro Simetria

Uma das medidas muito usadas em nosso trabalho foi o parametro de centro simetria,
denotado por ¢ no texto. Como veremos, a medida de ¢ ¢ um modo de quantificar a quebra de
inversao de uma simetria. Mais especificamente, como explicado na seccao 4.6.1, um stacking
faults, por exemplo, ocorre quando uma quebra na sequéncia de planos ABC para ABA. O
parametro de centro simetria é ttil para visualizar “falhas de empilhamento” em cristais de
alta simetria como fcc e bee. Assim um modo de medir isso é como descrito abaixo:

Para o calculo do conjunto ¢;, 2 = 1,2...N, onde N é o nimero de atomos do sistema e ¢; é o
parametro de centro simetria para cada dtomo, definimos uma constante M que normalmente
assume valores 8 e 12 para redes bcc e fee, respectivamente. O que de fato é feito para definir
M é calcular o nimero de vizinhos mais populosos da configuragao N;, ¢ = 1,2...N e entao
atribuir esse valor a M.

Entao para cada atomo ¢ temos definido um nimero de vizinhos default M, e um valor N;
que representa o numero real de vizinhos para cada dtomo. Agora vamos definir um valor m;

que é dado pelo minimo entre M e N;:

m; = min(M, N;) (B.1)

Um atomo isolado (m; = 0) deve ter perfeita inversdo de simetria porque nao possui
nenhum vizinho, assim, sempre que m; = 0 definimos ¢ = 0. Se m; = 1, o dtomo possui
apenas um vizinho e portanto nao tem nenhuma simetria de imagem, quero dizer, nao existe
nenhum outro atomo com algum tipo de simetria em relagao ao primeiro, assim, entendemos

que nesse sentido essa é a quebra de simetria maxima, e entao para m; = 1 temos ¢ = 1.
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B. Parametro de Centro Simetria 71

O caso mais complicado para definirmos esse parametro obviamente ¢ quando m; > 2. Para

definir ¢ nesse caso vamos utilizar o seguinte procedimento:

1. Ap6s conhecermos cada vizinho de um atomo ¢ ordene os j vizinhos de acordo com suas
distancias d; ao atomo i. Meca o valor de m; para cada um, depois tome o dtomo com

menor valor de m; (guarde ele).

2. Agora, dado d; conforme indentificado previamaente no item 1, escolha entre os (m; —1)

vizinhos a distancia d; que minimiza o médulo da funcao vetorial:

Dj - ‘dl —|— dj|2 (Bz)

Na expressao B.2 estd contida a idéia basica do parametro de centro simetria. Note
que se dispormos de uma rede fcc pefeita cada atomo possui m; = 12, exceto atomos
da superficie. Quando tomamos qualquer d4tomo dessa rede e medimos o valor D; cer-
tamente vamos encontrar zero. Isso porque para cada atomo sempre existe um outro,
simetricamente oposto, que anula o valor da expressao B.2. Mesmo que somemos sobre
todos os possiveis valores para d; no conjunto dos (m; — 1) vizinhos, ainda teremos como
resposta D; = 0. Porém quando existe desvios na rede o valor desse parametro se afasta
de zero e pode assumir valores bem definidos para determinados tipos de defeitos como

stacking faults.

Ap0s feito o passo 2 repita o calculo novamente, agora, retirando do conjunto em andlise
s " , o . , . .

o “4tomo d;” e o d&tomo que minimizou a fungao D;. Para cada dtomo sera necessario

fazer essa conta m;/2 vezes (porque é feita aos pares). Entao definimos o parametro de

centro simetria de modo normalizado da seguinte forma:

m;/2
D
¢ = k=1 Tk (B.3)
2350 1dy]?

Note que essa expressao contém a soma de todas os possiveis D; para cada atomo conforme
explicado acima. Desse modo é possivel medir o quanto de desvio ocorreu numa rede fcc ou

bce.
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B. Parametro de Centro Simetria 72

Essa medida fica bastante clara quando a calculamos em redes com defeitos, que em certo
sentido obdecem uma regra matemaética, dessa forma, muitos defeitos possuem definicao pre-
cisa, mais uma vez tomamos como exemplo o caso do stacking faults como discutido na secgao
4.6.1. Isso faz com que o parametro de centro simetria assuma valores bem definidos nes-
ses defeitos, tornando-o distinguivel de efeitos de temperatura e assumindo diferente valores

conforme tipos de defeito e derformagoes.
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Apeéndice C
O Método de Ackland-Jones

E comum queremos saber em qual ou quais estruturas um determinado sistema se encontra
durante o crescimento epitaxial ou ap6s uma transicao de fase. Para analisarmos as estruturas
que emergiram apés a deposicao de Cu/Ag, Cu/Au e Pd/Au nés ultilizamos um método
recentemente relatado em [72]. Esse método usa como principio a fungao de distribuigao
angular para distinguir estruturas bce, fcc e hep. Ackland e Jones construiram um algoritmo
aproximativo que compara a distribuicao angular de rede cristalinas perfeitas e redes com

distorcoes geradas em simulacoes.

Conforme publicado em [72] a Tabela C.1 mostra a distribuigdo de frequéncias angulares
das redes fcc , bee e hep. Para que o método possa nao somente indentificar estruturas perfeitas
mas também determinar estruturas com pequenas distorcoes causadas por tensoes e efeitos de
temperatuta, sao definidos parametros de desvios dos valores esperados para redes perfeitas
(0). Esses parametros foram escolhidos por Ackland e Jones de modo a incluirem na andlise
redes com desvios de um cristal perfeito de até 10% de diferenca das distancias interatomicas.

Observe na Fig. 4.3 (Cap. 4) que cada distribui¢do tem uma particularidade que permite
distinguir um cristal de outro. Para um cristal perfeito uma simples medida de x( (ver Tabela
C.1) seria suficiente para destinguir fcc, hep e bee. Infelizmente na maioria dos casos nao
tratamos com cristais perfeitos, pequenas mudangas na estrutura podem causar diferentes
valores da distribuicao angular. Uma rede bcc possui xo = 7, porém, pode apresentar yo = 6
ou até mesmo xo = 5 se alguns vizinhos forem perdidos. Isso nos leva a fazer uma analise

mais detalhada da situagdo. Podemos diferenciar a estrutura bee das estruturas fec/hep pela
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Tabela C.1: Defini¢do das oito regides angulares ; e o cdlculo das frequéncias angulares para redes bcc, fcc e hep.
Também é mostrado o caculo de ¢ que auxilia na determinac@o das estruturas

cosO;;,(Menor) cos0;;,(Maior) bce  fce  hep
X0 -1.0 -0.945 7 6 3
X1 -0.945 -0.915 0 0 0
X2 -0.915 -0.775 0 0 6
X3 -0.775 -0.705 36 24 21
X4 -0.195 0.195 12 12 12
X5 0.195 0.245 0 0 0
X6 0.245 0.795 36 24 24
X7 0.795 1 0 0 0
Obee 0.35x4/ (X5 + X6 + X7 — Xa)
Sop 0.61]1 — x6/24]
0fec 0.61(|x0 + x1| + x2)/6
Onep (Ixo =3[+ Ixo + xa + x2 + x5 — 9]) /12

analise de x4. Note que a razao entre x4 e g das estruturas fcc e hep é 1:2 e razao entre
X4 € X6 para a estrutura bee é 1:3. Além disso o algoritimo incorpora outros detalhes. Por
exemplo; se a particula tem yg =7 e N = 14, a estrutura muito provavelmente sera bcc, aqui
N é o numero de vizinhos, considerando na contagem os segundos vizinhos também.
A maior dificuldade encontra-se entao em distinguir a rede fcc da hep. Observe que somente
X2 nao € uma boa medida para distinguir fcc de hep. Isso porque pode haver uma sobreposicao
de x3 da estrutura bce com y3 da estrutura fec, levando ha um enganosa determinacao de
uma estrutura hep. Para resolver este problema analisamos a medida de (o, xo+ X1+ X2) que
para fcc é (6,6) e para hep é (3,9). O algotitmo proposto por Ackland e Jones para distinguir
as estruturas segue abaixo:
(i) Avaliar a separagao média quadrdtica ri = 2?21 r7,/6 para as seis particulas mais
préoximas a i.
i) Encontrar Ny vizinhos com r7; < 1.45r5 e Ny com r7; < 1.55r¢.
i17) Calcular o cosseno do angulo de ligagao, cosb, i, entre todos os No(Ny—1)/2 vizinhos.

(

(

(1v) Determinar os x; a partir do cosseno do angulo de ligagao.

(v) Atribuir como desconhecido qualquer atomo com Ny < 11 ou xo > 0.
(

vi) Se xo = 7, particula bee, se xo = 6, particula fee, se xo = 3, particula hep.
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(vii) A partir dos cossenos nos angulos previamente ja calculados definir desvios, §, da
distribuicao angular esperada.

(viii) Se nenhum ¢ < 0.1 a estrutura é desconhecida.

(1z) Se Opee < dcp € 10 < Ny < 13 atribua bec.

() Se Ny > 12 a estrutura nao é atribuida. Se 6pe, < dfc implica estrutura hep e

dfee < Onep implica em estrutura fec.
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