Universidade Estadual de Campinas
Instituto de Fisica Gleb Wataghin

Tese de Doutorado

Antonio Augusto Malfatti Gasperini

Estudo do processo de formacao de
nanoparticulas de GeSi em matriz
de silica por técnicas de luz
sincrotron

L"c’/"«%’\% e Mo Zanp ﬂ-g,{/u{- o

(0x 2en !’,,m An )
Este exemplar corresponde & redagao final da Tese de Douto-

rado defendida pelo aluno Antonio Augusto Malfatti Gasperini
e aprovada pela comissio julgadora.

Orientador: Prof. Dr. Gustavo de Medeiros Azevedo (UFRGS)

Coorientadores: Prof. Dr. Angelo Malachias de Souza (UFMG)

Prof. Dr. Eduardo Granado Monteiro da Silva (UNICAMP)

CAMPINAS
2011



FICHA CATALOGRAFICA ELABORADA POR
VALKIRIA SUCCI VICENTE - CRB8/5398 - BIBLIOTECA DO IFGW
UNICAMP

Gasperini, Antonio Augusto Malfatti, 1982-

G214e Estudo do processo de formacéo de nanoparticulas de
(GeSi em matriz de silica par técnicas de luz sincrotron /
Antonio Augusto Malfatti Gasperini. - Campinas, SP :
[5.n], 2011.

Orientadores: Gustavo de Medeiros Azevedo, Eduardo
Granado Monteiro da Silva.

Tese (doutorado) — Universidade Estadual de
Campinas, Instituto de Fisica "Gleb Wataghin™.

1. Nanoparticulas de silicio-germanio. 2. Raios X —
Difracdo. 3. Espalhamento de raio X em incidéncia rasante
para pequeno angulo (GISAXS). 4. Estrutura fina de
absorc¢éo de raio X estendido (EXAFS). |. Azevedo, Gustavo
de Medeiros. |l. Silva, Eduardo Granado Monteiro da,1974-
Ill. Universidade Estadual de Campinas. Instituto de Fisica
“Gleb Wataghin™. V. Titulo.

Informacdes para Biblioteca Digital

Titulo em inglés: Study of the formation process of GeSi nanoparticles embedded in
silica by synchrotron radiation techniques
Palavras-chave em inglés:

Silicium-germanium nanoparticles

A-rays — Diffraction

Grazing incidence small angle x-ray scattering
Extended x-ray absorption fine structure

Area de Concentragdo: Fisica da Matéria Condensada
Titulagao: Doutor em Ciéncias

Banca Examinadora:

Gustavo de Medeiros Azevedo[Orientador]

Leandro Russovski Tessler

Carlos Manuel Giles Antunez de Mayolo

Valmor Roberto Mastelaro

Fabio Furlan Ferreira

Data da Defesa: 29-07-2011

Programa de Pds-Graduacdo em: Fisica



"

UNICARMP o st che Mabcs Gt Watasit ¥

MEMBROS DA COMISSAO JULGADORA DA TESE DE DOUTORADO DE ANTONIO
AUGUSTO MALFATTI GASPERINI — RA 049303, APRESENTADA E APROVADA AQ

INSTITUTO DE FISICA “GLEB WATAGHIN” DA UNIVERSIDADE ESTADUAL DE
CAMPINAS, EM 29/07/2011.

COMISSAO JULGADORA:

/QM%;) < r‘/i(«' oles 4> ,%L e K.
P{({Ej)r. Gustavo de Medeiros Azevedo — DF/ # JUFRGS
= (Orientador do Candidato)

ﬁt’ﬂ”%@/ /K Wzﬁ%ﬁ/\/ |

Prof. Dr. Leandro Russovski Tessler — DFA/IFGW /UNICAMP

(el

Prof. Dt. Catlos Manuel Giles Antunez de Mayolo — DFMC/IFGW /UNICAMP

A@;O ]

Prof. Dr. VaJmor Roberto Mastelato — IF /USP

i&n@ /‘&&m L rving

Prof. Dt. Fabio Futlan Fetreira — CCNH JUFABC







Dedico este trabalho a minha esposa Maya,
pelo amor, carinho e apoio que me concedeu
nesta longa caminhada, e por sua compre-
ensao por todos os momentos em que tive

que me ausentar.






AGRADECIMENTOS

Sei que uma frase — ou mesmo algumas, ou mesmo muitos paragrafos — nao sao su-
ficientes para agradecer por toda a ajuda, apoio e cuidado que recebi nestes anos de
doutorado. Foram muitas pessoas que contribuiram para que a tese chegasse ao fim.
Algumas trabalhando diretamente comigo. Outras, oferecendo sua grande amizade.
Durante todos estes anos, colegas de trabalho viraram amigos, e amigos viraram irmaos.
A todos meus irmaos, amigos e colegas: muito obrigado. Quem acompanhou de perto
sabe que sem ajuda de todos, este trabalho nao chegaria ao fim. Em especial, gostaria
de agradecer:

. em primeiro lugar, a Deus. Foi Ele quem me ensinou e capacitou. A Ele devo toda
minha vida e tudo o que tenho.

. aos meus orientadores, Gustavo Azevedo e Angelo Malachias, pela dedicacao, apoio
e paciéncia com que guiaram este trabalho. E também por tudo que aprendi com eles,
no trabalho e na vida.

a minha esposa Maya, companheira fiel, paciente, carinhosa e amorosa. Muito
obrigado pela compreensao e pelo suporte que me deste nesta jornada.

. ao Gilberto Fabbris, nao apenas pela amizade, mas também pela ajuda incomen-
suravel que recebi em tantos dias de trabalho (e noites de medidas).

. ao Angelo Gobbi e a Maria Helena, pela orientagao, apoio e também pela amizade
que construimos nestes anos juntos.

. ao Guinther Kellermann e ao Eduardo Granado, que me ajudaram bastante durante
a realizacao e organizagao da tese.

ao pessoal do prédio vermelho do LNLS (Milton, Gustavo, Simone, entre tantos
outros), por toda a ajuda que me deram e pela paciéncia que tiveram comigo. Vocés
foram para mim um exemplo de dedicacao e amor ao trabalho.

. ao pessoal do anel: Anna, Douglas, Zambello e aos trabalhadores das linhas de luz
que utilizei durante a tese. Muito obrigado pela paciéncia, ajuda e amizade.

. ao pessoal do CNNano e ao pessoal do prédio amarelo que me ajudaram no desen-
volvimento da tese.

. a todos os técnicos, pesquisadores e professores do LNLS e da Unicamp que estiveram
envolvidos na tese: muito obrigado.

. aos membros da comissao julgadora, pelas sugestoes, criticas, correcoes e por todo

tempo que se dedicaram a leitura da tese.



. e também ao CNPq e ao LNLS pelo apoio financeiro.

Gostaria também de agradecer a todos aqueles que me apoiaram durante estes anos,
nao com o trabalho, mas com a amizade ou com o cuidado especial de familia:

aos meus pais Moacir e Lourdes e minhas irmas Isadora e Carolina, que sempre,
mesmo distantes, estiveram presentes em todos os momentos de alegria e dificuldade;

. & Andrea, Dario, Gisele, Silvinha e a todo pessoal do estudo, que é a minha familia
presenteada por Deus. Em especial & Marta, que sempre esteve pronta para (e disposta
a) nos ajudar em todos os momentos que precisamos (ou nao) de um cuidado especial;

a minha familia que ganhei na Colombia, em especial a Panchis, quem acredito ser
a melhor sogra do universo!

. aos amigos do LNLS: Muriel, Leide, Luciane, Pablo, Jadsom, Marcela, Marcio e ao
pessoal do futebol de sexta;

. aos amigos da Unicamp: Diego, Jackson, e a tantos outros que vieram e ja se foram;

. e a todos os outros amigos que nao inclui explicitamente aqui, mas que conviveram
comigo durante o doutorado.

Muito obrigado!



“Venerar a propria mente € servir a um

deus muito pequeno.”

Mark Baker






RESUMO

Neste trabalho estudamos a formagao e estrutura de nanoparticulas (NPs) de GeSi en-
capsuladas em silica, utilizando técnicas baseadas em luz sincrotron, complementadas
com imagens de microscopia eletronica de transmissao. Obtivemos a forma, o diametro
médio e a dispersao de tamanhos usando espalhamento de raios X a baixos angulos
em incidéncia rasante (GISAXS). A partir dos dados de difragao de raios X (XRD) foi
possivel obter a fase cristalina, o parametro de rede e o tamanho médio dos cristalitos.
Estes resultados serviram como dados de entrada em um modelo para analise através da
técnica de estrutura fina de absorcao de raios X (EXAFS), a qual forneceu informagoes
sobre a estrutura local na vizinhanca dos atomos de Ge. Apesar dos resultados de
cada uma das técnicas acima serem comumente analisados de forma separada, a com-
binacao destas técnicas leva a uma melhor compreensao das propriedades estruturais
das NPs. Através da combinagao dos resultados tivemos acesso a informagoes tais como
a deformacao da rede cristalina (strain), a fracdo de 4tomos em ambientes cristalino e
amorfo, a fragao de atomos de Ge diluida na matriz e a possibilidade de formacao de
estruturas do tipo core-shell cristalino-amorfo. Resultados adicionais como a origem do
strain e a temperatura de solidificagao das NPs, dentre outros, foram obtidos através de
um experimento in situ de absor¢ao de raios X em energia dispersiva (DXAS), inédito
na analise deste sistema. Por fim, utilizamos as técnicas acima citadas para acompa-
nhar a evolugao dos parametros estruturais em amostras tratadas termicamente durante

diferentes intervalos de tempo.
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ABSTRACT

In this work we study the formation and structure of GeSi nanoparticles embedded
in silica matrix using synchrotron-based techniques complemented by TEM images.
Shape, average diameter and size dispersion were obtained from grazing incidence small
angle X-ray scattering. X-ray diffraction measurements were used to obtain crystalline
phase, lattice parameter and crystallite mean sizes. By using these techniques as input
for extended X-ray absorption fine structure analysis, the local structure surrounding
Ge atoms is investigated. Although the results for each of the methods mentioned above
are usually analyzed separately, the combination of such techniques leads to an improved
understanding of nanoparticle structural properties. Crucial indirect parameters that
cannot be quantified by other means are accessed in our work, such as local strain,
possibility of forming core-shell crystalline-amorphous structures, fraction of Ge atoms
diluted in the matrix and amorphous and crystalline Ge fraction. Additional results as
the origin of the strain and temperature of solidification of NPs, among others, were
obtained through an in situ energy dispersive X-ray absorption experiment (DXAS),
unheard in this system. Finally, we use the techniques mentioned above to monitor
the evolution of the structural parameters of samples annealed during different time

intervals.
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Capitulo 1
Introducao

Pequenos aglomerados (também chamados de nanoparticulas — NPs), contendo
desde algumas dezenas até alguns milhares de atomos, apresentam propriedades fisicas
e quimicas que podem ser bastante diferentes das apresentadas por estes mesmos ma-
teriais na escala macroscopica (bulk). Estas diferengas surgem devido a dois efeitos
relacionados ao tamanho destas NPs. O primeiro é a grande fracao de atomos que se
encontram na superficie, o que torna os efeitos de superficie tao importantes quanto os
efeitos de volume. O segundo ¢é o préprio tamanho das NPs, que podem influenciar nas
propriedades opticas e eletronicas destes materiais devido ao confinamento dos porta-
dores de carga (elétrons e buracos). O estudo de sistemas nanoestruturados tem atraido
grande atencao desde que foi observado que a redugao da dimensionalidade oferece uma
via alternativa para manipular e controlar diversas propriedades dos materiais, em con-
traste ao controle tradicional sobre a composi¢cao quimica em materiais macroscépicos.
Assim, NPs podem ser consideradas como novos materiais, e possuem uma infinidade

de aplicagoes em diversas areas, tais como catélise, spintronica e optoeletronica.

Uma importante classe de materiais nanoestruturados é composta por NPs se-
micondutoras ou metdalicas encapsuladas em filmes finos dielétricos. Estes tipos de
materiais possuem aplicacoes em diversas dreas. NPs metélicas encapsuladas em silica,
por exemplo, modificam as propriedades opticas do material dielétrico, dando origem
a efeitos lineares [1] e nao lineares [2, 3, 4, 5] no indice de refragao. Estas propriedades
permitem a fabricacao de dispositivos épticos semelhantes a transistores, onde um feixe
de luz poderia ser controlado por outro feixe de luz. Outra interessante propriedade
desta classe de materiais nanoestruturados é apresentada por NPs semicondutoras do

grupo IV. Semicondutores do grupo IV, quando na forma macroscépica (bulk), ndo sao



bons emissores de luz devido ao gap indireto entre a banda de valéncia e a banda de
conducao. Entretanto, estes materiais possuem uma forte luminescéncia quando na
forma de NPs encapsuladas em dielétricos [6, 7, 8, 9]. Como a preparacao de NPs de
Ge e de Si encapsuladas em silica é inteiramente compativel com a tecnologia microe-
letronica existente, a utilizacao destes materiais poderia abrir a possibilidade de criar
dispositivos Opticos baseados em Si para a geragao, modulacao e processamento de fei-
xes de luz, com grande potencial para aplicagoes em telecomunicacoes e processamento
de dados. Filmes finos contendo NPs podem ser obtidos através de diversos métodos
de preparacao. Estes métodos geralmente consistem em preparar uma solugao sélida
supersaturada dielétrico-semicondutor (ou dielétrico-metal) — através de co-sputtering,
coevaporacao ou implantacao ionica — e promover a separacao de fases através da di-

fusao do soluto induzida por tratamento térmico [7, 8, 9, 10, 11, 12].

Para explorar as potencialidades oferecidas pelos sistemas nanoestruturados, é
necessario um completo entendimento de como as condigoes de sintese afetam as pro-
priedades quimicas e estruturais das NPs. Entretanto, este passo pode ser muito dificil
de ser realizado, visto que a caracterizagao estrutural de NPs nao é uma tarefa simples
[13]. Primeiro porque a ordem de longo alcance, caracteristica de materiais cristalinos,
nao existe mais devido ao tamanho reduzido das NPs. Em segundo lugar porque as
nanoestruturas tendem a ser altamente desordenadas [12, 13, 14, 15] devido ao rear-
ranjo das posigoes dos atomos préximos a superficie e/ou devido as interagdes com
o meio externo — mesmo em NPs coloidais com superficie fortemente passivada [13].
Assim, técnicas experimentais bem estabelecidas desenvolvidas para a caracterizacao
estrutural de materiais bulk possuem aplicacao limitada no estudo de NPs. Em NPs
compostas por mais de um elemento quimico, a determinacao da estrutura é uma tarefa
ainda mais complexa, pois requer o uso de técnicas que possuam seletividade quimica.
Para uma completa caracterizacao de sistemas nanoestruturados é necessario utilizar a
combinacao de varias técnicas que fornecem informagoes sobre a estrutura, morfologia

e composicao quimica.

Neste trabalho nds mostramos a importancia e utilidade da combinacao de técnicas
baseadas em luz sincrotron, como XAFS, GISAXS e XRD, na caracterizacao de nano-
estruturas. Estas técnicas permitem a obtencao de informacoes em diversas escalas
de comprimento, fornecendo um panorama completo das propriedades estruturais do
sistema de NPs em estudo mediante a combinacao de resultados fornecidos diretamente

por elas. Para isto, escolhemos estudar o sistema composto por NPs de Ge,Si;_, en-



capsuladas em silica — sistema modelo — preparadas por co-sputtering de silica com
Ge. Este sistema apresenta muitos dos desafios que estudiosos da area de ciéncia dos
materiais encontram durante a caracterizacao de uma estrutura: composi¢ao quimica
inicial desconhecida, polidispersao de tamanhos, tensoes e deformacoes da rede cris-
talina e ambientes cristalinos e amorfos, apenas para mencionar alguns. Através do
estudo em diversas fases do crescimento das NPs pudemos acompanhar a evolucao
de parametros estruturais em funcao do tempo de tratamento térmico. Este estudo
forneceu informagoes sobre os aspectos intrinsecos e extrinsecos ao método de sintese
utilizado na formacao e nas propriedades estruturais das NPs. Também realizamos
o monitoramento in situ do processo de formacao das NPs que nos permitiu acessar
varios estagios do crescimento das NPs, em contraste com os resultados geralmente
obtidos experimentalmente no estado final das NPs. Este experimento permitiu ob-
ter informacoes sobre a cinética de formacao e crescimento e de solidificacao das NPs.
Apesar deste trabalho ilustrar a potencialidade da combinacao de técnicas na analise
de apenas um sistema de NPs, nds acreditamos que os procedimentos adotados neste
trabalho sao gerais o suficiente para serem aplicados diretamente em outros sistemas

nanoestruturados.

Existem poucos trabalhos reportados na literatura sobre as propriedades estru-
turais, dpticas ou eletronicas de NPs de Ge,Si;_, [16, 17, 18, 19, 20]. Na maior parte
destes trabalhos algumas destas propriedades sao analisadas utilizando técnicas de la-
boratorio, como espectroscopia Raman e microscopia eletronica. Entretanto, nao é do
nosso conhecimento de que técnicas de luz sincrotron como XRD ressonante, GISAXS

ou EXAFS foram utilizadas para a caracterizacao da estrutura de NPs deste sistema.

Este trabalho estd organizado da seguinte maneira: no capitulo 2, nés descreve-
mos o método de crescimento das amostras e as técnicas de caracterizacao utilizadas
durante todo o trabalho. No capitulo 3, descrevemos brevemente os processos termo-
dinamicos envolvidos na separagao de fases de solugoes sélidas e discutimos algumas
teorias baseadas no amadurecimento de Ostwald. No capitulo 4 apresentamos o pro-
cedimento padrao de analise de dados utilizados em todas as amostras utilizadas neste
trabalho. No capitulo 5 apresentamos os resultados obtidos através do experimento
i situ no processo de formacao das NPs, que permitiu acessar informacoes que nao
podem ser fornecidas através de medidas no estado final das amostras. No capitulo 6
apresentamos os resultados obtidos para a série de amostras preparadas neste trabalho,

cujo procedimento de analise foi descrito no capitulo 4. Neste capitulo pudemos obter



informagoes sobre aspectos intrinsecos e extrinsecos ao método de sintese utilizado. No

capitulo 7 apresentamos as conclusoes gerais do trabalho.



Capitulo 2
Técnicas Experimentais

Neste capitulo faremos uma breve descricao das técnicas experimentais utilizadas

durante a preparagao e estudo das amostras contendo NPs de GeSi.

2.1 Preparacao de amostras

Nesta secao descreveremos de uma maneira geral a preparacao das amostras uti-
lizadas neste trabalho, assim como os equipamentos utilizados para sua preparacao.
Como ja mencionado no capitulo anterior, as amostras estudadas contém NPs semicon-
dutoras de GeSi encapsuladas em matriz de silica. A sintese das NPs pode ser dividida
em duas etapas. Numa primeira etapa, um filme fino composto de uma mistura sélida
supersaturada de Ge e SiO,_, é depositado sobre um substrato através da técnica
de sputtering. Em seguida, este filme é tratado termicamente em altas temperaturas
(1050 °C) durante intervalos de tempo variados. Durante este tratamento, os atomos
de Ge adquirem energia suficiente para difundir dentro da matriz, e a mistura sélida
supersaturada comega a sofrer separagao de fases. Como a entalpia de formacao dos
6xidos de Si é energeticamente favoravel em relacao a entalpia de formacao dos 6xidos
de Ge, o Ge tende a se difundir mais facilmente e aglomerar em pequenos clusters,
minimizando, assim, a energia livre total. Os substratos utilizados para o crescimento
dos filmes foram o de Si(111) e a membrana de nitreto de silicio (Si3gN4). O substrato
de Si(111) consiste em um wafer cortado com orientacao (111) com 38 mm de diametro
(1,5 polegadas) por 250 pum de espessura. Para a maior parte dos experimentos, as
amostras crescidas neste substrato foram adequadas, uma vez que os resultados obtidos
nao foram influenciados ou contaminados pelo sinal proveniente do substrato. Porém,

nos experimentos de absorcao de raios X (realizados nas linhas XAFS2 e DXAS), a
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membrana de SigN, [www.silson.com] teve que ser utilizada. Este substrato corres-
ponde a uma moldura de Si(100) de 5 mm x 5 mm, com uma janela de 1,5 mm X
1,5 mm em seu centro, onde esta depositado um filme amorfo de 0,5 um de espessura
de SizgNy (membrana). A amostra é entdo depositada sobre a membrana SizNy, de
forma que os experimentos de absor¢ao de raios X nao sao influenciados de maneira
significativa pelo substrato. Nas préximas secoes explicaremos de maneira geral como
as amostras estudadas foram preparadas. Os detalhes especificos da preparacao das
amostras utilizadas nos diferentes experimentos realizados, quando necessarios, serao

descritos nas secoes referentes aos seus respectivos experimentos.

2.1.1 Sputtering

Sputtering é uma técnica de deposicao de filmes finos que consiste na utilizagao de
um plasma criado a partir de um gés através da aplicacao de campos elétricos intensos,
que possibilita acelerar ions contra um alvo do material a ser depositado. Na colisao com
o alvo, a alta energia dos fons faz com que atomos do alvo sejam ejetados. Estes, por
sua vez, ao encontrarem uma superficie fria (substrato), condensam-se. A deposigao de
filmes por sputtering pode ser dividida em dois tipos: aquele em que ions sao acelerados
através de uma tensao continua — também chamado de sputtering DC — e aquele que
utiliza tensdo alternada — também chamado de sputtering RF (rddio frequéncia). No
sputtering DC, o alvo faz o papel do catodo enquanto que o substrato faz o papel do
anodo. Este tipo de sputtering é indicado para a deposicao de materiais metalicos,
devido ao efeito de acimulo de cargas no alvo durante a deposicao. Se o objetivo
for a deposicao de materiais isolantes ou semicondutores, é mais indicado utilizar o
sputtering RF. Neste tipo de sputtering, a tensao entre o alvo e o substrato é alternada,
nao ocorrendo acimulos de carga no alvo. Em qualquer um dos casos, sao os elétrons
livres acelerados pela alta tensao que ionizam os atomos do gas. Para aumentar a
eficiéncia da ionizacao dos atomos do gas, alguns equipamentos de sputtering possuem
um campo magnético préximo ao alvo (magnetron sputtering). Este campo magnético
serve para aprisionar os elétrons livres préximos ao alvo, aumentando a probabilidade

de colisao entre um elétron e um atomo do gas.

O filme depositado por sputtering possui muitos defeitos de empilhamento, e ge-
ralmente é amorfo. Ele cresce em espessura a medida que mais atomos arrancados do
alvo se condensam no substrato. A taxa com que se consegue arrancar os atomos do

alvo depende de varios fatores, como a massa do atomo que sera ejetado, a massa do



ion que estd bombardeando o alvo e a energia com que o fon colide com o alvo. Se
o alvo for constituido por mais de um tipo de atomo, a deposi¢ao destes atomos no
substrato nao ocorre necessariamente com a mesma eficiéncia. Um exemplo disto é a
deposicao por sputtering de um filme de silica a partir de um alvo de SiO,. O filme de
silica, neste caso, possui estequiometria que depende da tensao RF e da pressao de gas

no interior da camara, podendo ser levemente deficiente em oxigénio ou silicio.

H& muitas possibilidades para a realizagao das deposicoes. Por exemplo, a opcao
de introduzir gases reativos (Oz, N, etc.) durante o processo de deposigao (sputtering
reativo). Isto permite tanto que o material depositado seja substancialmente diferente
do alvo utilizado, possibilitando a deposicao de materiais que nao sejam estaveis em
condigbes normais (para servirem de alvo), quanto uma eventual compensagao de uma
baixa taxa de deposicao de um tipo de atomo através de sua introducao na forma de

gas durante a deposicao.

Pode-se também realizar a codeposicao por sputtering, incidindo plasma sobre dois
ou mais alvos ao mesmo tempo ou dividindo a area de bombardeamento para dois ou
mais materiais. Em qualquer um dos casos, é necessario cuidado para que o substrato
receba a mesma dose em todos os pontos, tornando o filme homogéneo em composicao,
lembrando sempre que as taxas de ejecao e de deposicao dependem de muitos fatores

que podem por vezes nao ser facilmente controlaveis.

A técnica de sputtering é particularmente conveniente para a preparacao de filmes
compostos de solugoes sélidas supersaturadas dielétrico/semicondutor. Este método de
crescimento de filmes permite que a concentragao do semicondutor na matriz dielétrica
seja muito maior que limite de solubilidade dos ions na matriz. Esta técnica apresenta
varias vantagens quando o objetivo é a formacao de NPs encapsuladas em dielétricos. E
possivel produzir filmes com varios microns de espessura, e que possuem concentragoes
de impurezas (dopantes) constantes ao longo da espessura do filme. Além disso, ela é
uma técnica bastante reprodutivel com relagao a concentracao e espessura dos filmes

depositados.

Dentre as desvantagens desta técnica podemos citar a falta de controle da este-
quiometria filme em codeposicoes e em deposicoes reativas. Apesar deste parametro ser
totalmente reprodutivel para duas deposi¢oes em condigoes similares, seu valor absoluto
depende de maneira nao linear com os parametros de deposi¢ao controldveis (pressoes
parciais de gases na deposicao, corrente e tensao da radiofrequéncia, temperatura do

substrato). Se o objetivo final for um filme de estequiometria bem definida, sputtering
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nao é a técnica de producao de filmes mais indicada.

O equipamento de sputtering utilizado para a producao dos filmes usados durante
este trabalho foi um Z-4/00 RF Magnetron Sputtering da Leybold, localizado no Labo-
ratorio de Filmes Finos do LNLS. A figura 2.1 mostra um esquema de como é a camara

deste tipo de sputtering. O alvo a ser bombardeado esta posicionado na regiao inferior

substrato filme

depositado
entra
:5 ~ tensao
N %& RF

\
alvo atomos do alvo

Figura 2.1: Esquema da cAmara do equipamento de sputtering utilizado para a deposicao dos filmes.

da camara !. Na parte superior da camara encontra-se uma peca giratéria onde sao
presos os substratos. Ao ser movida, esta pega permite introduzir (ou retirar) o subs-
trato da posicao para deposicao do material. A distancia entre o alvo e o substrato nas
condigoes de deposigao é de aproximadamente 80 mm. Alguns parametros utilizados
para a deposicao dos filmes utilizados neste trabalho estao mostrados na tabela 2.1.

Para realizar a deposicao dos filmes, a camara é evacuada até uma pressao da ordem

Tabela 2.1: Parametros do equipamento de sputtering utilizados durante a deposicio dos filmes.

Parametros de Deposicao
Pressao de Base 3(1) x 107% mbar Tensao RF 2,05(5) kV
Pressao de Deposicao | 3,6(2) x 1072 mbar Corrente 0,11(1) mA
Distancia alvo-substrato 80 mm Gés para o plasma Ar

de 107% mbar (pressdo de base) e em seguida preenchida com o gds que serd utilizado

como plasma até uma pressao da ordem de 107! mbar. Entdo uma tensdo alternada

'E comum colocar o alvo na regido de cima da cAmara para evitar que pequenos pedacos de filme se
desprendam das paredes do equipamento e eventualmente caiam sobre o alvo, mas na nossa deposigao
colocamos pequenos pedagos de wafer de Ge sobre o alvo, o que impossibilita este tipo de montagem.



(com frequéncia de 13,56 MHz) ¢é estabelecida entre o alvo e o substrato. Imediata-
mente o plasma ¢é ativado, e dé-se inicio ao processo de sputtering. Com o plasma
ativo, o sistema é colocado na tensao e na pressao de deposicao desejados e, finalmente,
se introduz o substrato iniciando assim a deposicao.

Para a deposicao dos filmes desta tese utilizamos um alvo de SiOs manufaturado
pela Leybold, com grau de pureza eletronico (99,9999%). Os substratos utilizados foram
wafers de Si (111) e janelas de SigNy. Eles foram fixados na parte superior da camara de
sputtering usando fita Kapton. O gas utilizado para o plasma foi argonio (Ar) analitico
5.0 da White Martins. A tensao utilizada para as deposicoes em todas as amostras
utilizadas na tese foi de aproximadamente 2,05(5) kV (equivalente a uma corrente de
aproximadamente 0,11 mA). A pressao de deposigao foi de 3,6(2)x 10~3 mbar para todas
as amostras. Para codepositar atomos de Ge juntamente com a silica, foram colocados
sobre o alvo de SiO, quatro pequenas pecas de um wafer de Ge com tamanho de 5 mm
x 5 mm cada uma, equidistantes do centro do alvo (cerca de 20 mm), como mostra a
figura 2.2. Esta drea equivale a aproximadamente 7% da area efetiva do alvo (area que

¢ bombardeada pelo plasma).

(b)

alvo -
\ [ ]

area
efetiva

do alvo base do pégas

alvo de Ge

Figura 2.2: Foto do alvo do sputtering (a) e esquema representando o alvo (b), com as pegas de Ge
distantes aproximadamente 20 mm do centro do alvo. A regiao mais escura do alvo representa a area

efetiva (regido bombardeada pelo plasma).

A sequéncia de deposicao dos filmes preparados para este trabalho é composta
por trés passos, mostrados esquematicamente na figura 2.3 (a). Inicialmente, um filme
de silica pura de 0,3 um a 0,5 um de espessura (ou, no caso das janelas de SizNy, de
1 ou 2 pm) é depositado sobre o substrato. No préximo passo, sao colocadas sobre o
alvo as pegas de Ge. O Ge e a silica sao, entao, codepositados sobre o filme anterior.
Vérias espessuras entre 0,6 a 7 um foram usadas para estes filmes, pois a espessura ideal

depende de qual técnica experimental a amostra estaria sendo produzida. Técnicas de



absorcao de raios X exigem uma espessura maior do que as técnicas de espalhamento ou
de microscopia eletronica. Em compensacao, amostras muito grossas se rompem com
facilidade devido a tensao criada no filme devido ao tratamento térmico. Finalmente,
as pecas de Ge sao retiradas, permitindo a deposicao de uma camada de silica pura
com espessura idéntica a primeira camada. Este tipo de montagem para o crescimento
das amostras faz com que a primeira camada de silica se comporte como uma barreira
impedindo a difusdo dos dtomos de Ge para o substrato de Si (111) (ou para o filme
de SizNy), o que é de crucial importancia para as medidas de absor¢ao de raios X.
J& a camada superior de silica age como uma barreira impedindo a oxidacao do filme
intermediario (rico em Ge) tanto durante o processo de tratamento térmico quanto
durante o manuseio das amostras. A figura 2.3 (b) mostra ainda uma imagem de
microscopia eletronica de uma amostra produzida para este trabalho. Nela, podemos

ver as regioes formadas pela deposicao da silica e da codeposigao da silica com Ge.

substrato
si(tou Si;N, 2° passo
1" passo 3° passo

alvo de SiO; % pecas de Ge @

silica

» silica + Ge
silica + Ge

(a) silica

Figura 2.3: (a): Esquema da deposigao dos filmes produzidos neste trabalho. Acima, a disposigao
do alvo e do substrato durante o sputtering e abaixo um esquema do filme depositado. (b): Imagem
de microscopia eletronica mostrando as diferentes camadas depositadas. As regides I referem-se aos
filmes de silica, a regiao II refere-se & regiao onde o Ge foi codepositado. A regido III refere-se a cola

utilizada para a preparacao das amostras de microscopia eletronica. A barra de escala é de 0,4 pum.

Nos trés passos descritos acima, as mesmas tensoes RF e pressoes de Ar sao
mantidas para que a uinica mudanca feita durante as deposi¢oes seja a introdugao (e
remocao) das pecas de Ge. Os resultados de elipsometria indicaram que as condigoes
de deposicao escolhidas para este trabalho — mostradas na tabela 2.1 — produziam um

filme de silica nao estequiométrica, com leve deficiéncia de O. Entretanto, optamos por
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nao introduzir este gas (O,) durante a deposigao para compensar esta deficiéncia. Ape-
sar dos resultados de elipsometria acusarem uma pequena melhora na estequiometria
da silica quando introduzimos este gas nas proporgoes ideais, a reprodutibilidade da
deposicao dos filmes nao estaria assegurada, pois pequenas variacoes nas pressoes par-
ciais dos gases utilizados apresentam uma forte influéncia na estequiometria do filme.
As deposigoes longas (que chegaram a durar até 10 h para as amostras produzidas para
os experimentos in situ) exigiriam uma grande estabilidade do sistema de sputtering.
Além disso, a existéncia de oxigénio em excesso no filme faria com que parte do Ge
permanecesse oxidado, o que dificultaria a analise dos dados de XAFS.

A escolha da tensao, da pressao e da atmosfera de deposicao foi realizada através
da otimizacao das condicoes de sintese dos filmes, feita com base nos resultados obtidos
através da técnica de elipsometria. Esta técnica, que serd apresentada na proxima
se¢ao, da informacoes sobre o indice de refracao e a espessura do filme que esta sendo
estudado. Para estas caracterizacoes, foram depositados filmes com alguns nanémetros

de espessura crescidos nas mesmas condi¢oes das amostras.

2.1.2 Elipsometria

Elipsometria é uma técnica de caracterizacao que utiliza um feixe de luz pola-
rizada para obter informacoes como a espessura e indices de refracao de filmes finos
e substratos. Por ser rapida e facil de ser implementada, além de nao destrutiva, a
técnica de elipsometria é ideal para ser usada como técnica auxiliar na deposicao de
filmes finos por sputtering, principalmente para a calibracao de taxas de crescimento
dos filmes através da medida da espessura em funcao do tempo de deposicao. Neste tra-
balho, utilizamos esta técnica tanto para a calibracao das taxas de crescimento quanto
para analisar o indice de refracao dos filmes depositados em funcao dos parametros de
deposicao.

A fisica relacionada com a técnica de elipsometria estd na mudanca no estado de
polarizacao que as ondas eletromagnéticas sofrem ao incidirem sobre a interface entre
dois meios que possuem indices de refracao diferentes. Esta mudanca no estado de
polarizacao acontece pois as condigoes de contorno dos campos elétricos e magnéticos na
interface entre os dois meios impoem restricoes sobre a amplitude e fase destes campos
nas ondas refletida e transmitida 2. A figura 2.4 mostra um esquema de como isto

acontece, usando como exemplo o caso do campo elétrico. Se decompormos os campos

2Equagoes de Fresnel. Ver por exemplo [21] capitulo 7 secio 5.
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Figura 2.4: Tlustracdo da luz linearmente polarizada incidindo sobre uma superficie — onde o campo
elétrico E estd representado. Na interface entre os meios, as condigoes de contorno para os campos
elétrico e magnético sao diferentes para as componentes paralela — no desenho representado por £ —
e perpendicular — no desenho representado por E| — ao plano de incidéncia. As ondas transmitida e

refletida, devido a estas condigbes, nao serao mais linearmente polarizadas, mas sim elipticamente.

em componentes paralela e perpendicular ao plano de incidéncia da onda — definido
como o plano que contém as ondas incidente e refletida — veremos que estas condig¢oes
de contorno sao diferentes para estas duas componentes. Isto faz com que uma onda
incidente que seja, por exemplo, linearmente polarizada — estado de polarizacao da onda
obtida em um laser e utilizada nas medidas deste trabalho — passe a ser elipticamente

polarizada quando refletida (ou transmitida) — de onde vem o nome da técnica.

Agora analisemos a figura 2.5 (a). Nesta figura estd representada uma amostra
analisada por elipsometria neste trabalho. Quando a onda incidente encontra a interface
externa do filme fino — entre as regioes I e II na figura — uma parte dela sera transmitida
(feixe B) e outra parte sera refletida (feixe A), com intensidades dadas segundo os
coeficientes de transmissao e de reflexdo de Fresnel [21]. A onda transmitida viajara
pelo filme fino até encontrar a interface entre o filme fino (regiao II) e o substrato
(regiao III). Da mesma forma que acontece na interface externa, parte desta onda serd
transmitida pelo substrato (feixe C) e parte serd refletida de volta (feixe D). Esta onda
refletida na interface com o substrato encontrard novamente a interface externa, e parte
dela serd transmitida (feixe E) e parte serd refletida novamente para o interior do filme
(feixe F'). Da figura, podemos ver que a onda que chega ao detector é a onda resultante
da interferéncia entre os feixes A e E. Esta interferéncia seré construtiva ou destrutiva

dependendo da fase relativa entre estes feixes quando eles se encontram. Esta fase
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relativa depende da diferenca de percurso entre os feixes A e E e dos indices de refracao

do ar, do filme fino e do substrato.

onda ondas
incidente emergentes

. detector
polarizador e Aanalisador
H @ (b) amostra

Figura 2.5: (a): Esquema de uma amostra analisada por elipsometria. (I): ar; (I1): filme fino; (II1):
substrato. Quando a onda incidente encontra a superficie externa da amostra — entre as regioes I e
II —, ela sofre uma transmissao e uma reflexdo. Sempre que um feixe encontra uma interface entre
dois meios diferentes, havera uma onda refletida e uma transmitida. A onda emergente que chega ao
detector do elipsometro é composta pelos feixes A e E representados na figura. A interferéncia entre
estes feixes serd construtiva ou destrutiva dependendo de fatores como a diferenca de percurso entre
os feixes e os indices de refracao do ar (regiao I), do filme fino (regido II) e do substrato (regiao III).

(b): Montagem experimental utilizada nas medidas deste trabalho.

Um experimento de elipsometria consiste em medir a razao das amplitudes dos
campos elétricos paralelo e perpendicular ao plano de incidéncia e a mudanca de fase da
onda resultante da interferéncia entre os feixes A e E a fim de obter informacoes sobre
os indices de refracao e espessura dos filmes finos. Os detalhes dos célculos necessarios
para obter estas informagoes estdo descritos, por exemplo, na referéncia [22], e sua
teoria nao sera apresentada aqui.

A montagem experimental utilizada nas medidas deste trabalho estd mostrada
esquematicamente na figura 2.5 (b). O angulo de incidéncia foi de 70° com a normal
a superficie da amostra. O equipamento utilizado foi um Gaertner L117, que utiliza
um laser de HeNe (A = 0,6328um) e é equipado com um detector de estado sélido, que
converte a intensidade da onda emergente em corrente continua.

Para as andlises realizadas neste trabalho, foram crescidos filmes finos com aproxi-
madamente 0,2 pum utilizando diferentes parametros de deposigao (tensao RF e pressao
de Ar). A otimizagao das condigdes de sintese foi feita com base na andlise do indice
de refracao dos filmes depositados. Esta otimizacao levou em conta dois fatores: que
a deposicao do filme de silica poderia formar um filme com estequiometria diferente de
SiO,, e que o indice de refracao é maior quanto maior for a concentracao de Si no filme.

Para deixar o filme com estequiometria préxima a SiO,, utilizamos a tensao de 2,05
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kV e uma pressao de gés de 3,6 x1072 mbar. Nesta pressao, apesar dos filmes serem
um pouco mais ricos em Si, o plasma formado era bastante estavel, o que é necessario
para as deposicoes longas. Esta pressao e esta tensao foram usadas para a deposicao

de todos os filmes usados neste trabalho.
2.1.3 Tratamentos Térmicos

Como ja mencionado no inicio deste capitulo, os tratamentos térmicos realizados
nas amostras estudadas neste trabalho tém como objetivo a formacao de NPs. Esta
formacao acontece devido a separacao de fase sofrida pela mistura supersaturada de-
positada por sputtering. As altas temperaturas as quais as amostras sao submetidas
induzem a separacao de fase através da difusao dos atomos de Ge, que tem maior
mobilidade que os atomos de Si e se agregam em pequenos clusters a fim de minimi-
zar a energia livre total. Como veremos nos proximos capitulos, estes clusters contém
também atomos de Si provenientes da matriz de silica nao estequiométrica. Os detalhes
da separacao de fases e da dinamica de crescimento das NPs de GeSi serao apresentados
e discutidos no capitulo 3.

As amostras estudadas neste trabalho foram submetidas a tratamentos térmicos
a 1050 °C durante intervalos de tempos que variam desde 10 s até 2 h. As amostras
foram enumeradas conforme o intervalo de tempo de tratamento. A nomenclatura das

amostras est4 mostrada na tabela 2.2.

Tabela 2.2: Nomenclatura das amostras em funcéo do tempo de tratamento térmico. As amostras
foram tratadas a 1050 °C em atmosfera de Ar. Os parametros utilizados para a deposi¢ao dos filmes

estao mostrados na tabela 2.1.

Tempo de tratamento térmico
10s | 20s | 30s | lmin | 2min | 5min | 10min | 15min | 30min | 1h 2h

#1 | #2 | #3 | #4 #5 #6 #HT #8 #9 | #10 | #11

Para os tratamentos térmicos realizados nas amostras foram utilizados dois fornos
diferentes, dependendo do intervalo de tempo do tratamento. Para os intervalos de
tempos curtos (entre 10 s e 15 min), o forno utilizado foi um RTA (Rapid Thermal
Annealing) AG 410 Heatpulse, localizado no Laboratério de Filmes Finos do LNLS. Para
os tratamentos térmicos longos, a utilizacao deste tipo de equipamento torna-se inviavel,

devido ao aquecimento dos componentes eletronicos do equipamento. Portanto, para
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longos intervalos de tempo de tratamentos, utilizou-se um forno tubular comercial da
marca EDGCON, localizado no Laboratério de Quimica de Apoio ao Usuario do LNLS.

Todos os tratamentos térmicos consistiam em rampas de aquecimento — que depen-
diam do equipamento utilizado — seguido de um tratamento a temperatura constante.
Nao foram utilizadas rampas de resfriamento. As amostras eram retiradas dos fornos
apenas quando a temperatura alcancava a ambiente. Isto vale para todas as amostras
preparadas durante a tese, com excecao daquelas preparadas para o experimento in
situ na linha DXAS. Na ocasiao foi utilizado um forno tubular desenvolvido no LNLS.
Para este experimento, especificamente, foram utilizadas rampas de aquecimento e res-
friamento. Além disso, o tratamento era realizado em atmosfera inerte de He, devido a
alta absorcao do feixe pelo Ar no intervalo de energia utilizado no experimento. Mais

detalhes sobre este experimento serao dados no capitulo 5.

Tratamentos Térmicos no Forno Tubular

Para as amostras tratadas durante intervalo de tempo longos, foi utilizado um forno
tubular comercial. Estes fornos oferecem uma 6tima estabilidade térmica, ao custo de
possuirem uma grande inércia térmica. Eles funcionam com taxas de aquecimento bai-
xas — em torno de 10 °C/min — o que torna invidvel sua utilizagdo para tratamentos
térmicos durante intervalo de tempos curtos. A taxa de resfriamento é um pouco maior
—em torno de uns 60 °C/min nos primeiros instantes apés desligar o forno estando este
a altas temperaturas. Isto quer dizer que para um tratamento térmico de 30 min a
1050 °C, o forno fica pelo menos 35 min acima de 1000 °C. Apesar dos processos termo-
dinamicos nao ocorrerem a mesma velocidade de quando a temperatura é a maxima, os
tratamentos utilizando este tipo de equipamento implicam em uma relativa incerteza
no que se diz respeito ao intervalo de tempo do tratamento térmico. Para tratamentos
térmicos com intervalos de tempo de 15 min ou menos, esta incerteza representa uma
grande porcentagem do tempo total do tratamento, o que torna a utilizagao destes for-
nos impraticavel. Porém, para intervalos de tempo de 30 min ou mais, esta incerteza
passa a ser pequena comparada com o tempo total do tratamento. Este argumento
motivou a realizacao dos tratamentos térmicos para intervalos de tempos pequenos no
RTA. O forno foi montado de maneira que os tratamentos térmicos ficassem em fluxo
continuo de Ar mesmo durante o resfriamento, para evitar a oxidacao do filme. A fi-
gura 2.6 (a) representa um gréfico da temperatura do fornoxtempo para os tratamentos

neste forno.
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zados no forno Tubular. zados no RTA.

Tratamentos térmicos no RTA

O RTA é um processador térmico rapido que utiliza radiagao visivel e infravermelha— 21
lampadas halégenas de tungsténio — de alta intensidade para aquecer wafer/amostras
por pequenos periodos de tempo a temperaturas especificas — que podem chegar até a
1200 °C — de maneira precisa. Este equipamento permite aquecer amostras utilizando
rampas de aquecimento de até 120 °C/s. Além disso, ele possui uma 6tima estabilidade
na temperatura. Isto permitiu que o tratamento térmico de 10 s, por exemplo, fosse
realizado com um erro na temperatura menor do que 5°C e um erro no tempo de
tratamento térmico menor do que 1 s em altas temperaturas. A taxa de resfriamento
deste forno, nos instantes subsequentes ao tratamento térmico, é maior do que 100 °C/s
para os primeiros segundos do resfriamento. Devido as altas temperaturas utilizadas nos
tratamentos térmicos realizados para este trabalho, os componentes eletronicos deste
equipamento se aqueciam consideravelmente durante os tratamentos. Por este motivo,
os tratamentos térmicos de 2, 5, 10 e 15 min foram divididos em sucessivos intervalos de
tempo de 1 min. Apds este minuto, o sistema era deixado em resfriamento até abaixo
de 150 °C e entao novamente era realizado uma etapa de 1 min do tratamento térmico.

Este processo foi feito repetidas vezes até se completar o tempo total de tratamento.

O equipamento de RTA utilizado permite o tratamento térmico com fluxo de
gds. Foi montado o sistema para utilizar um fluxo de 3 1/min durante os tratamentos
e durante o resfriamento do sistema para todos os gases utilizados. A figura 2.7 (b)

representa um grafico da temperatura do fornoxtempo para os tratamentos no RTA.

16



2.2 Microscopia Eletronica de Transmissao

Microscopia Eletronica de Transmissao (TEM) é uma técnica de grande im-
portancia para o estudo de sistemas nanoestruturados. O que torna esta técnica indis-
pensavel neste tipo de estudo ¢é a capacidade de gerar imagens do sistema no espaco
real, o que permite a obtencao de dados cruciais para a interpretacao de resultados
experimentais e para a elaboracao de modelos utilizados em técnicas que utilizam raios
X. Esta técnica, porém, nao se limita a informacoes dadas apenas no espago real, pro-
vendo também informacoes cristalograficas e espectroscopicas, sendo isto possivel gracas
as diversas formas de interagao entre os elétrons e a matéria.

Nesta secao nao iremos nos aprofundar para explicar a fisica por tras desta técnica.
Recomendamos, ao leitor interessado, a referéncia [23], que é base para os cursos de
microscopia eletronica da Unicamp. Aqui apresentaremos de maneira bem simples os
aspectos mais importantes para o entendimento dos resultados obtidos para o nosso
trabalho através desta técnica.

A técnica de TEM consiste em incidir um feixe eletronico de intensidade uniforme
sobre a amostra em estudo e analisar o perfil de intensidade do feixe que atravessa a
amostra®. O feixe emergente é magnificado através de lentes magnéticas e focalizado
num anteparo fluorescente — ou numa camera CCD — permitindo que o usudario veja
neste anteparo uma imagem que representa o perfil de intensidade do feixe transmitido.
E este perfil nao homogéneo que contém todas as informagoes quimicas e estruturais da
amostra. Assim como na microscopia éptica convencional, este perfil de intensidade é
uma func¢ao bidimensional — projecao — que representa o objeto tridimensional — amostra
— em estudo. Cabe ao usuério a interpretagao correta da imagem. O que dificulta a
interpretacao das imagens de microscopia eletronica, como mencionado antes, ¢ a grande
quantidade de interagoes elasticas e inelasticas — tanto como particula quanto com onda
— entre os elétrons e a matéria.

O perfil da onda emergente de um dado ponto da amostra depende de dois fa-
tores: da quantidade de eventos de espalhamento que ocorrem no caminho percorrido
pelo feixe e da interferéncia — construtiva ou destrutiva — entre as diferentes ondas emer-

gentes naquele ponto*. Para interpretar este perfil é necessario quantificar os processos

3Isto é verdade apenas numa maneira simplificada. H4 modos de deteccdo em que se utiliza os
elétrons retroespalhados, secundarios ou até mesmo os raios X fluorescentes da amostra devido a
excitagao pelos elétrons.

4Quando estdo dentro da amostra, os elétrons sentirdo um potencial atdomico atrativo, que faz o
vetor de onda dos elétrons variar um pouco com relacao ao vetor de onda eletrénico no vacuo. Os
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fisicos responséveis pelo espalhamento dos elétrons e entender como estes o influenciam.
Para as amostras estudadas neste trabalho, as principais contribuicoes para o perfil de
intensidade emergente vem do espalhamento Rutherford e da difracao de elétrons pe-
las NPs cristalinas. O espalhamento Rutherford é fortemente dependente da densidade
eletronica do atomo espalhador e da espessura da amostra. E este o espalhamento
responsavel pelo contraste entre as NPs — de GeSi, com alta densidade eletronica — e
a matriz — de silica, com baixa densidade eletronica. Como os elétrons espalhados a
altos angulos nao participam da formagao da imagem final, a intensidade dos feixes
eletronicos que passam através de uma NP serd menor na imagem. A figura 2.8 ilustra

este fenomeno.

Figura 2.8: Imagem de microscopia eletronica  Figura 2.9: Imagem de microscopia eletronica

mostrando a interface entre os filmes de silica e de
silica com NPs. A amostra € espessa nesta regiao,
o que faz com que muitas NPs fiquem sobrepostas
uma as outras, impossibilitando a identificacao da

forma e a obtencao da distribui¢ao de tamanhos.

no modo bright field de uma regiao fina da amos-
tra. A forma e a distribuigdo de tamanhos pode
ser facilmente obtida destes tipos de imagens,
apesar de haver, em alguns poucos pontos, a so-

breposi¢ao de uma ou mais NPs.

Ja a difracao de elétrons no TEM resulta do espalhamento elastico coerente dos
elétrons pela estrutura cristalina do material. A teoria da difracao de elétrons é muito

parecida com XRD®. Uma das diferencas praticas entre elas é o comprimento de onda

novos vetores de onda eletrénicos podem ser obtidos resolvendo-se a equagdo de Schroedinger para
o potencial atomico. Desta forma, a intensidade da onda emergente dependerd também das fases
relativas dos feixes espalhados dentro da amostra.

5Uma das principais diferencas entre elas estd na secao de choque de espalhamento. Na teoria de
difragao de raios X, geralmente considera-se apenas um espalhamento entre o féton e um elétron para
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da radiacao — ou de Broglie, no caso dos elétrons — incidente. Enquanto que em XRD
o comprimento de onda é da ordem do espacamento entre planos atomicos — aproxi-
madamente 1 A—, o comprimento de onda de Broglie dos elétrons em TEM é da ordem
de 1072A°. Por este motivo, a difracio de elétrons em TEM ocorre para angulos muito
pequenos — da ordem de dezenas de mrad. Logo, mesmo quando difratados, os elétrons
ainda participam da formagao da imagem final. As defini¢bes dos fatores de estrutura
para a difracao de elétrons e para XRD sao andlogas, de forma que é possivel comparar
qualitativamente os padroes de difracao das duas técnicas. Pode-se observar o padrao
de difragao de elétrons na tela fluorescente simplesmente variando-se a intensidade das
lentes magnéticas, de modo que o plano focal da lente objetiva sirva de objeto para
ser focalizado no anteparo (ver figura 2.10). Em nosso trabalho, a difracao de elétrons
foi pouco utilizada para a caracterizacao das NPs, servindo apenas para corroborar
qualitativamente com os dados de XRD.

Para aumentar o contraste entre as NPs e a matriz, as imagens podem ser obtidas
no modo bright field. Este modo consiste em permitir apenas a passagem do feixe que
nao sofre — ou quase nao sofre — desvios angulares no padrao de difragao com relacao
ao feixe incidente, formando a imagem apenas com ele. Neste modo, as NPs aparecerao
mais escuras no perfil de intensidade do que nas imagens normais. Isto ocorre porque as
NPs possuem densidade eletronica maior e, portanto, espalharao mais elétrons e a mais
altos angulos. Assim, estes elétrons nao participarao da confeccao da imagem final. As
NPs cristalinas aparecem ainda mais escuras pois os elétrons difratados também nao
participam mais da confeccao da imagem final. Apesar deste modo fazer com que a
imagem final perca toda a informacao com relagao a cristalinidade das NPs, ele é um
6timo recurso para a visualizacao delas e para a obtencao de sua forma e distribuigao
de tamanhos [24]. A figura 2.9 mostra uma imagem no modo bright field.

Em muitos trabalhos encontrados na literatura, a forma e a distribuicao de tama-
nhos de NPs encapsuladas geralmente sao obtidas através desta técnica. Contudo, a
obtencao da distribuicao de tamanhos através das imagens possui algumas dificuldades,
principalmente com relagao a reprodutibilidade. A capacidade desta técnica de “enxer-
gar” NPs pequenas é fortemente dependente da espessura da regiao onde se obtém a

imagem. Enquanto que nas regioes finas ¢ facil a observacao das NPs, mesmo quando

a interpretagao do padrao de difragao — teoria cinemética da difragdo — enquanto que na microscopia
eletronica deve-se considerar vérias interagoes entre os elétrons e a rede cristalina — difragao dindmica.
Deste modo, as amplitudes dos feixes eletronicos difratados sao mais complexas de serem calculadas.
6Para uma tensido de 300 KeV (Energia cinética dos elétrons E. = 300 KeV), como a usada nos
experimentos deste trabalho, temos % =E2+ %gLCQEC o que implica em \ ~ 0,01968 A.
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Figura 2.10: Esquema da formacio das imagens no TEM. No modo de imagem, usa-se a primeira
imagem da amostra (formada entre a lente objetiva e a lente intermedidria) como objeto para a lente
intermedidria (modo representado no desenho da direita). O resultado disto é a formagao de uma
imagem do espaco real da amostra na tela fluorescente. O modo bright field utiliza a abertura da
objetiva para selecionar apenas o feixe direto na composi¢ao da imagem final, como mostra a insercao
desta figura. Variando-se a intensidade da lente intermediaria, é possivel selecionar o primeiro padrao
de difragdo (também formado entre a lente objetiva e a lente intermedidria) como objeto para esta
lente (modo representado no desenho da esquerda). O resultado disto é a formagao de uma imagem

do padrio de difracao de elétrons da amostra na tela fluorescente. (Adaptado da referéncia [23])

o arranjo atomico nao estd orientado com o feixe eletronico, nas regioes mais espessas

elas ficam ofuscadas pelo ruido produzido pela matriz amorfa [24]. Além disso, como a
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imagem final é a projecao em duas dimensoes da amostra, onde a dimensao colapsada
¢é aquela percorrida pelo feixe eletronico, duas NPs sobrepostas nesta direcao resultam
em uma imagem onde elas parecem ser apenas uma NP de forma e tamanhos variados
- ver figuras 2.8 e 2.9. Um bom exemplo é mostrado através das simulacoes realizadas
na referéncia [25]. Estes tipos de efeitos podem comprometer os resultados de distri-
buicao de tamanhos obtidos através desta técnica. Esta técnica possui ainda outras
desvantagens, como ser uma técnica destrutiva, requerendo uma preparagao especial
das amostras para a realizacao das medidas, além de fornecer informacgoes apenas de

uma regiao muito pequena da amostra.

Os resultados obtidos através desta técnica nao se limitaram a distribuicao de
tamanhos das NPs — resultado também obtido através da técnica de GISAXS. Através
das imagens, obtivemos outras informacgoes importantes sobre as amostras em estudo,
como serd visto na se¢ao 4.1.1. O equipamento utilizado para a obtencao das imagens foi
um HRTEM JEM 3010 URP disponivel para usuarios no Laboratério de Microscopia
Eletronica (LME) do LNLS. Este equipamento opera com um filamento termoi6nico
de LaBg e com tensdo de aceleracdo de 300 kV, com resolucdo méxima de 1,7 A. As
amostras foram preparadas para analise em cross-section, utilizando o laboratorio de

preparagao de amostras pertencente ao LME.
2.3 XAFS

A técnica XAFS — do inglés X-ray Absorption Fine Structure (estrutura fina de
absorcao de raios X) — baseia-se no estudo do coeficiente de absorc¢ao de raios X para
energias proximas a uma borda de absor¢ao de um elemento de interesse. Ela fornece
informagoes sobre o ambiente quimico e sobre as estruturas eletronica e de empaco-
tamento atomico ao redor dos atomos absorvedores, provendo uma maneira pratica e
relativamente simples de determinar a estrutura de curto alcance para materiais orde-
nados e desordenados.

Para um bom entendimento desta técnica, iremos dividir esta secao em varias
subsecoes. Primeiro, iremos fazer uma descricao geral da técnica, onde os principais
aspectos e 0os mecanismos fisicos por tras da mesma serao apresentados. Em seguida,
iremos descrever a instrumentacao necessaria para a realizacao das medidas XAFS, em
especial, abordando as linhas XAFS2 e DXAS do LNLS, onde foram feitos os expe-
rimentos deste trabalho. Faremos também, depois, uma descrigao mais profunda da

técnica, apresentando algumas equacoes e formulagoes necessarias para seu entendi-
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mento. Finalmente, iremos apresentar os softwares utilizados para a andlise de dados e

para a simulacao dos espectros de XAFS.

2.3.1 Descrevendo XAFS

Um experimento de XAFS consiste em medir o coeficiente de absor¢ao de um
material em fungao da energia de um feixe de fétons incidente. Este coeficiente esta
relacionado com a probabilidade de que os fétons sejam absorvidos enquanto atravessam

o material, e é definido matematicamente através da lei de Lambert-Beer
I(E) = I(E)e B (2.1)

onde p(E) é o coeficiente de absor¢ao, = é a espessura da amostra e [o(E) (I(E))
¢ a intensidade do feixe incidente na (transmitido pela) amostra na energia E. O
coeficiente de absorcao para qualquer elemento pode ser aproximado como uma fungao
monotonicamente decrescente para a maior parte do espectro de energia. Porém, em
algumas energias, ocorre um aumento abrupto neste coeficiente. Isto acontece quando
os fétons incidentes possuem energia suficiente para causar uma transi¢ao eletronica
de uma camada interna para um estado desocupado dentro do atomo — excitacao —
ou para o continuo — ionizagao. Estes aumentos abruptos no coeficiente de absorgao
sao chamados de bordas de absorcao. Estas bordas sao classificadas de acordo com
o nivel quantico do elétron ejetado. Assim, quando estudamos a borda K (ou L) de
um elemento, estamos arrancando elétrons da camada deste elemento cujo niimero
quantico principal é n=1 (ou 2, no caso da L). Neste trabalho, utilizamos esta técnica
para estudar apenas uma borda de absor¢ao — a borda K do Ge (11103 eV).

Se olharmos com mais cuidado para as bordas de absorcao, veremos que o com-
portamento do coeficiente de absorcao depois” dos saltos nao é monotonicamente de-
crescente com a energia. Ele possui pequenas oscilagoes em torno de um valor médio
que estendem-se até cerca de 2 keV além da borda de absorcao e sao o objeto de estudo
da técnica XAFS. A figura 2.11 mostra um exemplo de como é o coeficiente de absor¢ao
do Ge proximo a borda K. O coeficiente de absor¢ao é a manifestagao macroscopica
da secao de choque de interacao entre os fétons e a matéria. Na regiao dos raios X, os
fotons interagem quase que exclusivamente com os elétrons. Portanto, quando fazemos
uma medida do coeficiente de absor¢ao de uma amostra estamos medindo a secao de

choque de interacao entre fétons e elétrons. Como ilustracao, a figura 2.12 mostra a

“Em alguns casos hd também picos antes da borda de absorcdo.
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Figura 2.11: Coeficiente de absorcao (1) do Ge
em fungao da energia para energias préximas a
borda K do Ge.

gia suficiente para arrancar um elétron desta ca-

Quando o féton possui ener-

mada, hd um aumento abrupto no seu coeficiente

de absorcao. As oscilacoes apds a borda, alvo da

e}

<101 BordasL (L, L, eL))

S 1 ¢

5 Famk Ge  Z=32

E 4 E

8197

o 4Thomson Absorgéo

= 3

o 3 Fotoelétrica Total

2 1

O 13

o 10 3

_g {Compto Producéo de pares

] ’

» 1

1072 . - ol ol - ™ J J - -~
1keV 1MeV 1GeV

Energia

Figura 2.12: Segdo de choque da interagao en-
tre fotons e o dtomo de Ge em funcgao da ener-
gia. Para a regiao dos raios X, a interacao domi-
nante é a absorcao fotoelétrica, algumas ordens
de grandeza maior que as interagoes de espalha-

mento Compton ou Thomson. Um barn equivale

técnica XAFS, também podem ser vistas. a 10728 m?2.

segao de choque de interagao dos fétons com o atomo de Ge em funcao da energia dos
fotons. Dela, vemos que na regiao dos raios X — entre 1 keV e 100 keV — a secao de
choque de absorcao fotoelétrica é algumas ordens de grandeza maior do que as segoes
de choque de espalhamento Thomson ou Compton. Podemos considerar entao que o
resultado de uma medida do coeficiente de absorcao nesta faixa de energia ¢é essencial-
mente proporcional a secao de choque da absorcao fotoelétrica. Assim, a estrutura fina
presente na medida do coeficiente de absorcao de um material é um efeito existente de-
vido as variagdes com a energia da secao de choque de absorcao fotoelétrica. Portanto,
podemos nos limitar ao estudo deste fendmeno para entendermos este comportamento
do coeficiente de absor¢ao. A vantagem de nos limitarmos apenas a este estudo é que
podemos encontrar formalmente a dependéncia de sua secao de choque com a energia

e correlaciona-la com parametros atomicos e estruturais.

Podemos interpretar as oscilagoes qualitativamente da seguinte maneira: quando
o elétron é arrancado do atomo, sua funcao de onda propaga-se pelo material como
uma onda esférica com comprimento de onda que dependera da energia cinética deste
fotoelétron. Se nao houvesse outros atomos ao redor do atomo absorvedor — atomo
em que seu elétron de carogo absorveu o féton — o elétron simplesmente seria ejetado

dele, e o coeficiente de absor¢ao nao teria oscilagoes XAFS. Entretanto, como hé outros
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atomos ao redor do atomo absorvedor, o fotoelétron pode ser espalhado pelos potenci-
ais atomicos dos atomos vizinhos. As oscilagoes XAFS sao o resultado da interferéncia
construtiva ou destrutiva destas ondas — a emergente e as espalhadas em um ou mais
atomos — na posicao do dtomo absorvedor®. As figuras 2.13, 2.14 e 2.15 ilustram este

fenomeno. FEstas interferéncias construtivas (ou destrutivas) dependerdao do compri-

espalhamento espalhamento
simples duplo

@ " atomos

vizinhos —_—

HEE A N espalhamentos
. ’, multiplos
' - A
Atomo . 3 . »° Y /
absorvedor W ”N

@ )) e

_

fotoelétron espalhamento
triplo

1 .
% Figura 2.14: Tlustracdo dos varios caminhos
H que o fotoelétron pode percorrer antes de retor-

)

L+ [/ fotoelétron nar ao atomo absorvedor. Ao ser ejetado do
.-+" espalhado atomo absorvedor, o fotoelétron pode ser espa-
lhado uma — espalhamento simples — ou mais —
Figura 2.13: Tustracdo do efeito fotoelétrico  espalhamentos miiltiplos — vezes antes de retor-
e do espalhamento do fotoelétron pela interacao nar a este dtomo. As setas indicam a direc@o
do mesmo com os atomos vizinhos. Para melhor de propagacao do fotoelétron. Para melhor visu-
visualizagao, o dtomo absorvedor estd em azul e alizacao, o dtomo absorvedor estd em azul e os

0s atomos vizinhos estao em vermelho. 4tomo vizinhos estao em vermelho.

mento de onda do fotoelétron e ocorrerao sempre que a diferenca de fase entre as ondas
emergente e espalhada for 2mn (ou 27(n + 1/2)) com n inteiro. A diferenca de fase
dependera da diferenca de percurso entre as ondas emergente e espalhada somadas as

mudancas de fase devido aos potenciais atomicos dos dtomos absorvedor e espalhador?.

8Esta afirmacio estd demonstrada com equacao 2.7.

9 Ao interagir com o potencial dos 4tomos absorvedor e espalhador, a funcao de onda eletronica sofre
um desvio de fase. Uma vez que o fotoelétron ird interagir duas vezes (pelo menos) com o potencial do
atomo absorvedor, uma em sua saida e uma em seu retorno, este desvio de fase serd da forma 2§ + ¢,
onde ¢ é o desvio de fase devido & interagao do fotoelétron com o atomo absorvedor e ¢ é o desvio de
fase total devido a interacao do fotoelétron com os outros atomos que o espalharam.
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A figura 2.15 mostra esquematicamente este efeito, para o caso — nao fisico — onde a
diferenca de fase devido aos potenciais atomicos sao iguais a zero. E importante per-
ceber que o fotoelétron pode ser espalhado varias vezes antes de retornar ao atomo
absorvedor, como ilustrado na figura 2.14. Quando ha apenas um espalhamento do
fotoelétron até o mesmo retornar ao atomo absorvedor, este espalhamento é chamado
simples. Quando ha mais espalhamentos do fotoelétron — espalhamentos duplos, triplos,

etc. — eles sao chamados de espalhamentos multiplos.

interferéncia . o
consirutiva interferéncia
destrutiva

A=R/325

interf?réncia
construtiva

___energiado
fotoelétron

comprimento
\J *+—de onda—"—

A=R/35

Figura 2.15: Tlustragao do efeito da interferéncia construtiva ou destrutiva entre as ondas emergente
e espalhada, dependendo da fase relativa entre elas. Na figura, estd mostrado um caso nao fisico onde
o desvio de fase devido & interacao entre o fotoelétron e os potenciais atomicos dos atomos absorvedor

e espalhador ¢ igual a zero.

O espectro XAFS é dividido em duas regioes, chamadas de XANES — do inglés X-
ray Absorption Near Edge Spectroscopy (espectroscopia de absorc¢ao de raios X préxima
a borda), que estende-se desde a borda de absorgao até aproximadamente 50 eV depois
dela — e de EXAFS — do inglés Extended X-ray Absorption Fine Structure (estrutura
fina de absorgao de raios X estendida), que vai desde aproximadamente 50 eV até 2000
eV depois da borda. A fisica que descreve as duas regices é a mesma. O que diferencia
as duas regides sao as aproximacoes utilizadas para a interpretacao do espectro. As
principais diferencas entre as duas regioes responsaveis por sua divisao estao relaciona-

das & energia cinética do fotoelétron'’. Na regiao de XANES, o fotoelétron é ejetado

10A energia cinética do fotoelétron (Ef) é igual a diferenga entre a energia do féton absorvido (E)
e a energia de ligagdo do elétron (Ep), ou seja Ex = F — Fj.
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com baixa energia cinética (Ex S 30 —50 eV), enquanto que na regiao de EXAFS ele é
ejetado com alta energia cinética (Ex < 30 — 50 eV). Isto leva a diferentes implicagoes.
Quando o fotoelétron é ejetado com baixa energia cinética, ele serda mais sensivel a de-
talhes do potencial coulombiano resultante da interacao entre os atomos da vizinhanca,
e seu espalhamento resultara de sua interacao com o potencial molecular resultante da
reconstrucao dos orbitais eletronicos das camadas mais externas. A medida em que a
energia do elétron aumenta, os detalhes do potencial coulombiano nos intersticios entre
os atomos nao sao mais importantes pois a energia cinética dos fotoelétrons ¢ muito
maior que pequenas variagoes do potencial nestes locais. Desta forma, seu espalhamento
pelos atomos vizinhos sera dominado pela interacao dele com os elétrons de caroco e
com os nucleos destes dtomos.

Numa descricao mais quantitatival’ podemos considerar a absorcao fotoelétrica
como uma transicao entre dois estados quanticos — o inicial, onde temos um féton e
um elétron de uma camada interna, e o final, onde temos um fotoelétron, um buraco
e nenhum féton. Usamos entao a regra de ouro de Fermi para encontrar a secao de

choque de absorc¢ao fotoelétrica em funcao da energia E:

o(E) oc | (iIHIf) I, (2.2)

onde (i| representa o estado inicial, |f) representa o estado final e H o termo de in-
teracao. Descrever o estado inicial é simples: uma vez que o elétron da camada interna
estd bem ligado ao nicleo, sua funcao de onda pode ser considerada aquela para um
elétron na camada interna de um atomo isolado. O termo de interacao H ¢é do tipo p" f_l',
onde p é o operador momento do elétron e Aéo potencial vetor do féton. O estado
final, contudo, sera um estado onde o fotoelétron sera afetado pela presenca dos outros
atomos, pois ele interage com os atomos vizinhos. Assim, o escreveremos como a soma
das ondas emergente — devido ao dtomo absorvedor (|fy)) — e espalhadas — devido aos

atomos vizinhos (JAf)). Sendo assim, o coeficiente de absor¢ao dado por 2.2 torna-se:

(folH]7)

o) o 1A P {1+ [ HIAS) i

+C.C.+0 {(Af)2}} . (2.3)

onde C.C. representa o complexo conjugado do termo entre colchetes e O {(Af)?}

representa o termo proporcional a | (i|H|Af) |2. Podemos escrever a equagao acima da

HNeste ponto ndo iremos fazer uma descricdo matemética rigorosa, pois ndo é o objetivo desta secao.
Apenas apresentaremos os aspectos mais relevantes para o bom entendimento da técnica.
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forma

o(E) = oo(E) [1+ x(E)] , (2.4)

onde 0y(FE) representa a absorgao devido ao dtomo absorvedor isolado — sem a presenga
dos dtomos vizinhos — e x(FE) representa a variacao do coeficiente de absor¢ao devido

a presenga dos dtomos vizinhos. Invertendo a equagao 2.4 para isolar y(F) temos

o(E) — 0o(E)

X(E) = o E) ,

(2.5)
que é a maneira que se define o sinal de XAFS!2. Portanto, podemos dizer que o sinal

de XAFS pode ser escrito até primeira ordem em |A f) como
X(E) o GIHIAS) - (2.6)

Podemos trabalhar um pouco na equacao 2.6 para demonstrar — ao menos qua-
litativamente — porque o sinal de XAFS corresponde a interferéncia construtiva ou
destrutiva da funcao de onda eletronica na posicao do dtomo absorvedor. Para isso,
escrevemos o termo de interacao H como p- A. Para os propositos desta demonstracao,
ele se reduz a um termo proporcional & e**", onde k é o vetor de onda do fotoelétron.
Ja o estado inicial, que é um estado eletronico de caroco, pode ser aproximado como
uma fungao delta de Dirac centrada em r = 0 (d(r)), visto que para os estados 1s os
elétrons possuem uma distancia média ao nicleo préxima de ag/Z, onde ag é o raio de
Bohr e Z o nimero atomico. A variacao do estado final devido aos atomos vizinhos —
funcao de onda espalhada |Af) — serda chamada simplesmente de Wes,(r). Colocando

todos estes termos, escrevemos a equagao 2.6 como

X(F) /5(r)eikrlllesp(r)dr = Ve (0) | (2.7)

ou seja, o sinal XAFS é proporcional a amplitude da funcao de onda do fotoelétron na
posicao do atomo absorvedor.

Para ir além disso, é necessario fazer alguns comentarios. As ondas espalhadas

12A maneira que se define usualmente o sinal de EXAFS numa medida é y(E) = %&()}E), onde

Apo(Ep) é a diferenca entre o comportamento médio do coeficiente de absorgdo antes e depois da
borda na energia Fy. Isto porque as quantidades medidas durante os experimentos estao relacionadas
com o coeficiente de absorcao, e ndo com a se¢ao de choque. As implicagoes dessa definicdo podem ser
encontradas na referéncia [26].
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pelos atomos vizinhos — |Af) — possuem diversas contribui¢oes, pois, como mostrado
na figura 2.14, o fotoelétron pode ser espalhado diversas vezes antes de retornar ao
atomo absorvedor. Entao, |Af) pode ser escrito como um somatério das contribuigoes
no nimero de espalhamentos. Assim, |[Af) =3 02 [Afi) = |Af1) + [Af) + [Afs) + ...,
onde o indice 7 indica o nimero de espalhamentos que o elétron sofreu antes de retornar
ao atomo absorvedor (1=simples, 2=duplo, 3=triplo, etc). O motivo de escrever |Af)
desta maneira é simples: na regiao de EXAFS, onde o fotoelétron possui alta energia
cinética, a probabilidade de ocorrer espalhamentos simples é muito maior do que a
probabilidade de ocorrer espalhamentos multiplos. Além, disso, quanto maior a ordem
do espalhamento, mais improvavel ele se torna. Isto quer dizer que a contribuicao das
ondas espalhadas pelos atomos pode ser aproximada pelo termo de espalhamento sim-
ples junto com uma pequena contribuicao — perturbacao — dos termos de maior ordem
— geralmente apenas o termo de espalhamento duplo ¢é levado em conta. Entretanto,
na regiao de XANES, a probabilidade de ocorrer qualquer uma das ordens de espalha-
mento — tanto multiplo quanto simples — sao parecidas, e todos os termos da série sao
relevantes. Isto faz com que as equagoes 2.5 e 2.6 sejam usadas, na pratica, apenas
para a regiao de EXAFS. Para a regiao de XANES, devido ao grande ntimero de possi-
bilidades de espalhamento, nao é possivel parametrizar uma equagao que descreva esta
regiao. A solucao é simular a secao de choque através do célculo da matriz de transicao
entre o estado inicial e os estados finais possiveis e compara-la diretamente com o sinal

experimental.

Na préxima secao iremos apresentar a intrumentacao necessaria para a realizacao
de medidas XAFS dando énfase naquela utilizada para neste trabalho nas linhas XAFS2
e DXAS do LNLS e, em seguida, apresentaremos as secoes de andlise de dados de
EXAFS e de XANES.

2.3.2 Instrumentacao

Para obter informagoes quantitativas da estrutura de um material através da
técnica de XAFS, é necessario uma boa medida do coeficiente de absor¢ao p(E). Como
o sinal de XAFS é apenas uma pequena parte da absorcao total, é necessario que o
coeficiente seja medido com uma 6tima razao sinal/ruido. Para a regido préxima a
borda de absorcao, isto nao é um grande problema: as variacoes do sinal sao maiores,
o erro estatistico é baixo e influencia muito pouco o sinal experimental. Entretanto,

a amplitude do sinal de XAFS cai rapidamente com a energia. Para a parte final do
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espectro, ele é pouco intenso, de forma que se a razao sinal /ruido nao for alta, torna-se
dificil extrair o sinal de XAFS do coeficiente de absorcao para estas energias.

Isto nao seria um grande problema se o intervalo medido em energia nao tivesse
influéncia sobre a anédlise de dados. Porém, como veremos adiante, quanto maior o
espaco em energia medido, melhor é a resolucao espacial da técnica EXAFS. Portanto,
para obtermos resultados quantitativos do espectro XAFS na regiao de EXAFS, é ne-
cessario a medida do coeficiente de absor¢ao em um grande intervalo de energia. Além
disso, nas regioes proximas a borda, o sinal XANES pode variar muito rapidamente com
a energia. Isto faz com que o passo em energia para a realizacao das medidas XAFS
precise ser pequeno (tipicamente de 0,5 eV). O alto fluxo de f6tons necessarios para
adquirir o espectro XAFS em um grande intervalo de energia usando pequenos passos

em energia faz com que esta técnica seja quase exclusivamente utilizada em sincrotrons.

Fontes de Luz Sincrotron e o LNLS

Fontes de luz sincrotron sao instalagoes compostas basicamente por um acelerador de
elétrons intergrado a um anel de armazenamento. O acelerador é utilizado para injetar
elétrons que viajam a velocidades relativisticas no anel de armazenamento. Este consiste
em um caminho de vacuo com forma poligonal, onde em cada vértice existe um dipolo
magnético que faz com que os elétrons sejam desviados de forma a realizar o percurso
dentro do anel de armazenamento. Ao serem desviados pelos dipolos, os elétrons emitem
um alto fluxo de fétons em um grande espectro de energia na direcao tangencial ao
seu movimento. Esta radiagdo — conhecida como luz sincrotron — é utilizada para a
realizacao de experimentos.

Um esquema da fonte de luz sincrotron existente do LNLS, localizada em Campi-
nas, Sao Paulo, estd mostrado na figura 2.16. No LNLS, os elétrons, que sao adquiridos
de um finalmento de tunsgténio, passam por um acelerador linear (LINAC), que os
acelera até una energia de 120 MeV. Ao final deste acelerador linear, os elétrons sao
transferidos para um pequeno anel (chamado Booster), onde o mesmo é acelerado até
a energia de 470 MeV. Em seguida, o feixe eletronico passa para o anel de armazena-
mento, que o acelera até a energia de 1370 MeV, que é a energia final do feixe eletronico.
Quando os elétrons passam através dos dipolos magnéticos, os mesmos sofrem uma de-
flexao devido a forca de Lorentz. Esta forca faz o papel de forca centripeta, que muda a
trajetéria de forma que os elétrons passem para a outra se¢ao reta. Ao serem desviados,

estes elétron emitem radiagao em uma grande faixa de energia, como mostra o grafico
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Figura 2.17: Tlustragao da emissao de radiacao
nos dipolos. Vindo de um dos trechos retos (1)
do anel, o elétron (em azul) encontra um dipolo
magnético (3). Ele sente a forga de Lorentz que

Figura 2.16:

sincrotron nacional.

o acelera centripetamente de forma a sair por ou-

Tlustragao da fonte de luz

1) Acelerador linear (LI-
NAC); 2) Sincrotron injetor (Booster); 3) Anel

de armazenamento; 4) Dipolos; 5) Caminhos de

vécuo (levam a luz sincrotron as estagoes experi-

mentais); 6) Estagdo experimental.

tro trecho reto. No trajeto em que se encontra
acelerado, ele emite radiacdo na direcao de sua
propagacao instantanea (representado pela linha
vermelha). Esta radiacao é levada até as estagoes

experimentais através dos tubos de vécuo (2).

2.18. Esta radiacao é emitida na diregao de propagacao do elétron. A figura 2.17 mostra
um esquema deste processo. Um caminho de véacuo é utilizado para levar a radiacao as
estacoes experimentais — linhas de luz — que a utilizam para os experimentos. O anel
do LNLS possui 12 dipolos e 14 estacoes experimentais abertas a usuarios. As linhas
de luz utilizadas para as medidas de XAFS foram a XAFS2 e a DXAS, situadas nos
dipolos DO8B e DO6GA, respectivamente. Elas serao explicadas de forma bem resumida

nas subsecoes seguintes.

Linha XAFS2

A linha XAFS2 do LNLS foi utilizada para a maioria dos experimentos de XAFS rea-
lizados neste trabalho. Esta linha trabalha com uma faixa de energia que vai desde 4
keV até aproximadamente 17 keV. Um esquema da linha é visto na figura 2.19. Ao sair
do dipolo, o feixe branco — composto por fétons de vérias energias, como o espectro da

figura 2.18 — encontra um conjunto de fendas que permite a passagem apenas do feixe
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Figura 2.18: Gréfico da emissao de radiagao nos dipolos em fungio da energia calculado utilizando

os parametros do LNLS. (Calculado através do programa Spectra.)

3 revestido de Rh. Este espelho é colocado a um

que iluminard um espelho cilindrico!
angulo muito pequeno, abaixo do angulo de reflexao total do feixe. Ele tem a funcao
nao somente de colimar o feixe branco na direcao vertical, mas também a de eliminar
harmonicos de maior energia, devido a dependéncia do angulo de reflexao total com a
energia do feixe!?. Em seguida, o feixe branco chega & um monocristal de Si orientado
na diregdo (111), que seleciona uma energia especifica através da lei de Bragg, aqui

escrita em funcao da energia do feixe:

nhc

E= 2dsend ’ (2.8)

’

onde F ¢é a energia do feixe selecionado, h é a constante de Planck, ¢ é a velocidade
da luz, d a distancia interplanar do plano (111) do Si (= 3,136 A), 6 é o angulo de
ataque entre o feixe branco e o cristal de Si e n é a ordem da reflexao'®. Sendo assim,
as energias que satisfizerem a condicao acima serao difratadas, todas as outras serao

absorvidas pelo monocromador. Um segundo monocristal é colocado logo em seguida,

130 raio deste espelho é da ordem de vérios quilémetros.

1 Quanto maior a energia do feixe incidente, menor é o angulo de reflexdo total. Assim, selecionando
o angulo entre o feixe branco incidente e o espelho, podemos controlar a energia méaxima do feixe branco
que ira refletir no espelho. Energias maiores que este limite irdo penetrar no espelho, sendo absorvidas
e, portanto, nao participarao da composi¢ao do feixe branco incidente no monocromador. Este tipo
de arranjo é chamado de filtro passa-baixa.

155 6 um ndmero inteiro positivo que aparece na lei de Bragg. No caso do Si(111), n nido pode ser
igual a 2 pois a reflexao 222 nao é permitida para a estrutura diamante do Si. O préximo harménico do
Si(111) é a reflexdao 333 (n=3), que permite a passagem do feixe com energia 3 vezes maior que aquela
que serd utilizada no experimento. No caso da borda K do Ge (~ 11 keV), isto pode ser desconsiderado
pois em ~ 33 keV o fluxo de fétons produzido pelos dipolos do LNLS é muito baixo.
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Figura 2.19: Esquema da linha XAFS2 do LNLS: 1) Fonte de Radiagdao (Dipolo D08B); 2) Fendas
do feixe branco; 3) Espelho cilindrico; 4) Feixe branco (policromético); 5) Monocromador de duplo
cristal de Si(111); 6) Feixe monocromatico; 7) Espelho toroidal; 8) Camara de ionizacdo antes da
amostra (para medir Iy(FE), ver texto); 9) amostra; 10) Camara de ionizagdo depois da amostra (para
medir I(E), ver texto). Insercao: funcionamento do monocromador. Ao variar o angulo 6 entre o feixe
branco (policromético) e o primeiro cristal de Si(111), selecionamos apenas uma energia, dada pela

equagao 2.8.

paralelo ao primeiro, com o intuito de recolocar o feixe difratado na direcao da amostra
(a altura de saida do feixe é constante). A inser¢ao na figura 2.19 mostra a disposigao
dos dois monocristais que formam o monocromador da linha XAFS2. Em seguida, o
feixe, agora monocromadtico, passa por um espelho toroidal que tem a finalidade de
focalizar o feixe na amostra. Antes de chegar a amostra, porém, o feixe monocromatico
atravessa um detector de intensidade — camara de ionizacao — que serd explicado mais
adiante. As varreduras em energia sao realizadas variando-se o angulo de ataque 6 entre

o feixe branco e o monocromador.
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Linha DXAS

A linha DXAS foi utilizada em um experimento onde o crescimento das NPs foi acom-
panhado in situ através da medida do coeficiente de absorcao. Esta linha trabalha com
uma faixa de energia que vai desde 4 keV até aproximadamente 14 keV. Um esquema

da linha esta apresentado na figura 2.20. Ao sair do dipolo, o feixe branco atravessa

Figura 2.20: Esquema da linha DXAS do LNLS: 1) Fonte de Radiagdao (Dipolo DO6A); 2) Fendas
do feixe branco; 3) Espelho cilindrico; 4) Feixe branco; 5) Policromador Dispersivo (monocristal de
Si(111) curvado); 6) Feixe policromatico selecionado (convergente na amostra); 7) Amostra; 8) Tela
fluorescente. Insercdo: funcionamento do policromador dispersivo da linha DXAS. Ao variar o dngulo
0y entre o feixe branco e o monocristal de Si, selecionamos a energia central da banda de energias que
ird convergir na amostra. As energias maxima e minima da banda passante serd determinada pelos

angulos 0. e 0.

um conjunto de fendas que delimitam este feixe branco para que o mesmo ilumine um
espelho revestido de Rh, assim como na linha XAFS2. Este espelho serve tanto para a
remocao de harmonicos (filtro passa-baixa) quanto para a focalizagao do feixe na verti-

cal. O feixe branco incide entdo em um monocristal de Si(111) que encontra-se curvado,
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como mostra a insercao da figura 2.20. Desta forma, o angulo de ataque do feixe branco
no monocristal varia de forma continua. O feixe ira, entao, difratar em varios angulos e
em varias energias sempre que o angulo de ataque e esta energia satisfizerem a condicao
de Bragg da equagao 2.8 (com n=1). O feixe, composto por varios comprimentos de
onda, saird do monocristal de Si de forma a convergir os raios X difratados em um
ponto — foco — onde é colocada a amostra. Variando-se o angulo 6, da figura 2.20 e os
angulos 6. e 6 pode-se variar a energia maxima e minima da banda passante que sera
difratada. O feixe focalizado na amostra sairda da mesma de forma divergente, sendo
coletado por uma tela fluorescente. Os fétons de luz visivel desta tela sao captados, por

fim, por uma camera CCD, que faz a conversao de fétons visiveis para intensidade.

Este tipo de arranjo experimental torna possivel a medida de um espectro de
XAFS instantaneamente. Assim, nao é mais necessario variarmos a energia ponto a
ponto e medirmos a intensidade dos feixes incidente e transmitido — como é realizado
nas medidas da linha XAFS2. Isto permite medidas de XAFS in situ, visto que o espec-
tro de XAFS que demoraria em torno de 1h para o caso da XAFS2, leva apenas alguns
segundos para ser obtido. Contudo, ha varias desvantagens neste tipo de arranjo. A
primeira desvantagem ¢é a impossibilidade de se medir a intensidade do feixe incidente
(Io(F)). Como veremos adiante, a medida desta grandeza ¢ muito importante para a
técnica de XAFS. Para o nosso caso isto nao é tao preocupante, visto que podemos
aproximar a intensidade Io(E) como aquela para o caso sem amostra, ou seja, retirando
o porta amostras e medindo a intensidade do feixe. Isto nao é bem verdade para o
caso de medidas em que ha absorcao devido ao porta-amostras, como por exemplo,
quando é feito medidas usando celas de pressao, pois o feixe passa através dos diaman-
tes e através do porta-amostras, e pode ser absorvido ou difratados por eles. Outra
desvantagem ¢ a falta de calibracao da energia. Os espectros sao colhidos por uma
camera da forma intensidadex posicao (intensidadex pixel). Deve-se converter isto para
intensidade xenergia. Para tanto, é necessario medir uma amostra padrao da forma
intensidade xenergia e sobrepor a este espectro uma medida desta mesma amostra da
forma intensidadexpixel. Como o monocristal permanece parado durante todo o ex-
perimento nesta linha, pode-se fazer a conversao de pixel para energia nas amostras a
serem analisadas usando a conversao usada na amostra padrao. O procedimento con-
siste basicamente em aproximar a escala em energia como uma funcao quadratica na

escala em pixels utilizando para isto as oscilagoes da amostra padrao.

Como este arranjo nao permite a colocacao de um segundo monocristal, ao variar
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a energia central do espectro — ou equivalentemente o 6y da insercao da figura 2.20 —
todo o braco onde se encontra a amostra e os detectores (tela fluorescente e a camara
CCD) deve ser deslocado para um novo angulo (= 26, com relacao ao feixe branco
proveniente do dipolo). O texto desta secao foi baseado na referéncia [27], que trata da
linha DXAS do LNLS.

Na proxima secao iremos apresentar o modos de deteccao do coeficiente de ab-

SOrcao.

Métodos de Medida do Coeficiente de Absorcgao

Ha varias maneiras de se medir o coeficiente de absorcao. A maneira mais simples e
intuitiva de medir o coeficiente de absorcgao estd baseada em sua definicao — equagao 2.1.
Desta equagao, vemos que, se medirmos a intensidade incidente Io(E) e a transmitida
I(E) podemos encontrar o produto p(E)z, que é conhecido como absorbancia, através
de

W(E)z =1In {1;((5))} . (2.9)

O coeficiente de absorgao, neste caso, é proporcional a absorbancia. Este modo de
deteccao é conhecido como modo de transmissao, pois a intensidade I(F) do feixe de
fotons é aquela que atravessa a amostra. Por ser um processo de primeira ordem —
depende apenas da absorcao fotoelétrica — este modo de detecgao é mais comum e mais
utilizado para andlise de EXAFS, pois ele fornece a melhor razao sinal/ruido. Este
tipo de arranjo experimental é visto na figura 2.21 (a). Discutiremos como é realizada
a medida das intensidades Iy(E) e I(E) um pouco mais abaixo. Quando, porém, o
elemento em estudo estd muito diluido na amostra, os efeitos de espalhamento e de
absorcao dos outros elementos da amostra comecam a contribuir grandemente com o
coeficiente de absorcao total. Assim, a afirmac@o no inicio desta secao, com base na
figura 2.12, que a absorc¢ao fotoelétrica do elemento em estudo é dominante na regiao dos
raios X, nao é mais valida. E necessario, entao, encontrar outro método para a medida
da secao de choque de absorcao fotoelétrica, de modo a eliminar a contaminacao do
sinal pelas outras interagoes da radiacao com a matéria. Para isto, podemos fazer uso
da medida de um efeito secundario da absorcao fotoelétrica, isolando este efeito dos
outros.

H4 dois principais efeitos secundérios de decaimento que ocorrem apds a excitacao
do atomo quando seu elétron de caroco absorve o foton. O primeiro é a emissao de um

foton — fluorescéncia —, no qual um elétron de uma camada mais externa preenche o
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Figura 2.21: Modos de deteccio do coeficiente de absor¢ao na linha XAFS2. 1) Feixe monocromético;
2) Camaras de iornizacao; 3) Amostras; 4) Detector de Fluorescéncia Gel5. (a): Modo de transmissao.
A intensidade do feixe antes e depois de atravessar a amostra é medida usando para isto um camaras
de ionizagdo (ver abaixo). (b): Modo de fluorescéncia. A intensidade do feixe antes da amostra é
medida por uma camara de ionizagao, enquanto que a intensidade dos fotons fluorescentes é medida
através de um detector que discrimina nao apenas a intensidade mas também a energia dos fétons

incidentes (ver texto).

nivel de caro¢o desocupado emitindo um féton com energia bem definida (ver figura

2.22 (a)). Na regiao dos raios X duros (E 2 2 keV), este processo é o mais efetivo.

continuo continuo
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Figura 2.22: Efeitos secunddrios de decaimento de um &tomo sem um elétron de carogo. (a):
Decaimento por emissao fluorescente. (b): Decaimento por emissdo para o continuo de um elétron de

uma camada interna (emissao Auger). (Adaptado da referéncia [28].)

O segundo é o efeito Auger, onde um elétron de uma camada mais externa preenche
o nivel de carogo desocupado e um segundo elétron é emitido para o continuo (ver
figura 2.22 (b)). Este processo é o mais efetivo para a regiao dos raios X moles (E < 2
keV). Qualquer um destes processos de segunda ordem, mesmo sendo pouco intensos,

16

podem ser usados para a medida do coeficiente de absorcao'®. Para estes processos,

16Tais processos provém informacoes sobre a secio de choque de absorcao fotoelétrica, e nao sobre o
coeficiente de absorc¢ao, pois o coeficiente de absorcao leva em conta todos as interagoes da radiagao com
a matéria, enquanto a fluorescéncia e a emissao de elétrons Auger dizem respeito somente a absorgao
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o sinal obtido pelos detectores é proporcional ao coeficiente de absor¢ao. No caso da
detecgao pelo modo de fluorescéncia (o modo de deteccao utilizando elétrons Auger nao

foi utilizado neste trabalho), este sinal pode ser escrito como

é ﬂel-(E)
I;(E) aIO(E)TQEeL%t () + g By (2.10)
e, portanto, ( )
I, (F
pu(E) o« ]z(E) : (2.11)

onde I;(FE) é a intensidade medida para a fluorescéncia. Na equacao 2.10, fuer(E)
(feot (E'f)) representa o coeficiente de absorgdo total da amostra na energia £ (Ef).
el (E) — chamado na equacao 2.11 acima apenas de pu(FE) — representa o coeficiente
de absorcao do elemento em estudo na energia E. &, ¢é a probabilidade de ocorrer
um evento de fluorescéncia do elemento em estudo e r% e ¢ sdo fatores geométricos!'”
[29]. Como 0t (E) representa o coeficiente de absorgao total, nele estd incluido o termo
ter.(E), ou seja, fior(E) = piel. (E) 4 famos. (E), onde fames.(E) representa o coeficiente de
absorcao dos outros elementos da amostra. O motivo de usar o modo de fluorescéncia
apenas para amostras diluidas esta no fato de que em amostras com grande concentracao
do elemento em estudo, fe (E) representa uma grande fracao de pyoi(E) e portanto a
fracao envolvendo estes fatores na equacao 2.10 torna-se independente de E. Porém,
quando o elemento estd diluido, o (E) varia muito pouco com a energia (puo(F) fica
dominado por fiames.(F)), de forma que a fracao em 2.10 torna-se proporcional & fie (E).
No nosso caso, a amostra, além de diluida, era pouco espessa. Desta forma, os efeitos de
atenuacao das oscilacoes XAFS nao sdo representativos, e I;(E) torna-se proporcional
a e (E). Mais abaixo discutiremos como é realizada a medida de /;(E) para o modo
de fluorescéncia .

O arranjo experimental para este tipo de medida esta mostrado esquemativamente
na figura 2.21 (b). Neste trabalho foram realizadas medidas tanto no modo de trans-
missao quanto no de fluorescéncia, sendo que o modo de fluorescéncia foi muito mais

utilizado devido a baixa concentracao de Ge nas amostras. Nos experimentos da linha

fotoelétrica. Porém, historicamente, na técnica XAFS, estes termos sao considerados equivalentes,
apesar de nao serem.

17 A representa a area do detector e r é a distancia da amostra ao detector. g é a razio entre o seno
do angulo entre o feixe incidente e a amostra e o seno do angulo entre a superficie da amostra e o
detector. Nas nossas medidas, estes dois angulos eram de aproximadamente 45°, de forma que esta
razao valia 1.
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DXAS o modo de fluorescéncia nao é possivel de ser realizado, pois a amostra é ilumi-
nada com fétons de todas as energias ao mesmo tempo. Nesta linha é possivel medir
apenas no modo de transmissao, diferindo daquele representado na figura 2.21 (a), pois
as intensidades nao sao medidas através de camaras de ionizagao.

Na proxima se¢ao mostraremos como ¢é feita a medida da intensidade dos feixes

incidente e transmitido e a intensidade do sinal de fluorescéncia.

Métodos de Medida da Intensidade dos Feixes

Camaras de Ionizacao:

Para qualquer um dos modos que se deseje usar para a obtencao do sinal de XAFS
¢ necessario a medida da intensidade do feixe antes de interagir com a amostra (Ip(E)).
Para medir esta intensidade, é necessario que o detector nao tenha apenas uma resposta
linear em funcao da intensidade do feixe mas também que absorva apenas uma pequena
fracao dele. Felizmente, isto é facilmente obtido utilizando-se uma camara de ionizacao.
Este tipo de detector consiste em um capacitor de placas paralelas preenchido com gas
entre as placas. Quando o feixe passa por entre as placas parte do gas ¢é ionizado. Os
elétrons produzidos pela ionizagao (fotoelétrons e elétrons secundérios) sao capturados
pelo terminal positivo do capacitor e o sinal convertido em corrente. Esta corrente,
que é proporcional ao numero de fétons do feixe, serd convertida em intensidade. E
importante perceber que as camaras de ionizacao fornecem apenas uma medida da
intensidade do feixe que a esta atravessando. Tais detectores nao fornecem qualquer
informacao sobre a energia deste feixe.

Camaras de ionizagao sao utilizadas para a medida da intensidade Ip(E) na linha
XAFS2 tanto para o modo de transmissao quanto para o modo de fluorescéncia. Nas
medidas no modo de transmissao nesta linha, usa-se também uma camara de ionizagao
para a obtencao da intensidade I(E) do feixe (equacao 2.9) depois da amostra. Em
especial, esta segunda camara de ionizacao serve nao somente para a medida da intensi-
dade depois da amostra (I(F)), como também para a medida da intensidade Iy(E) para
uma amostra de referéncia, geralmente colocada imediatamente depois desta camara e
medida ao mesmo tempo que a amostra em estudo. Uma terceira camara de ionizacao é
utilizada para medir a intensidade transmitida I(FE) desta amostra padrao. O objetivo
de medir ao mesmo tempo a amostra e a referéncia é calibrar a energia do feixe. Apesar
da calibracao da energia sempre ser feita no inicio dos experimentos, o constante movi-

mento dos motores do monocromador pode fazer com que a calibracao seja perdida. O
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mesmo serve para as medidas por fluorescéncia, mas neste caso isto s6 é possivel se a
amostra que estd sendo estudada permite a passagem do feixe através dela (o que nao

é o caso de amostras depositadas sobre um substrato espesso).

Detector de Ge 15 elementos:

Ja para a obtencao da intensidade [;(E) (equacao 2.11) na linha XAFS2, no
modo de fluorescéncia, é necessario um detector que seja sensivel a energia dos fétons.
Isto porque queremos medir a quantidade de eventos que resultem na emissao de fluo-
rescéncia de um elemento especifico e de uma borda especifica (o qual emite em uma
energia especifica). Emissao de fluorescéncia de outros elementos ou outros processos
que resultem no espalhamento elastico ou inelastico dos fétons incidentes nao sao dese-
jados. Assim, nao sé a intensidade dos fotons fluorescentes é importante, mas também
a discriminagao de sua energia é necessaria. Isto é feito utilizando um fotodetector
de estado sélido. Estes tipos de detectores usam uma juncao do tipo P-I-N, onde a
regidao do semicondutor intrinseco (I) é sensivel aos raios X. Quando um féton chega
até a regiao intrinseca, ele produzird pares elétron-buraco que serao carregados pelo
campo elétrico desta regiao até os eletrodos P e N. A carga gerada, que é proporcional
a energia do féton absorvido, é convertida, depois, para um pulso de tensao por um pre-
amplificador sensivel a cargas. O resultado disto é um sinal que pode ser convertido em
contagensxenergia. A figura 2.23 mostra um grafico da intensidade xenergia para uma
medida utilizando este tipo de detector. A emissao da linha K, do Ge esta em 9875 eV.
Considerando que a largura desta linha devido a resolucao em energia do detector é de
aproximadamente 150 eV, fecha-se uma janela nesta regiao de energia (no software do
detector) para que a contagem utilizada para [;(FE) seja somente aquela compreendida
pelo pico desta emissao. Como sao produzidos usando materiais semicondutores com
pequeno gap entre bandas (detectores de Ge ou Si), estes tipos de detectores preci-
sam ser resfriados a baixas temperaturas para evitar a geracao de portadores de carga
através da ativagao térmica. Neste trabalho foi utilizado um detector de estado sélido

de Ge'8, de 15 elementos.

Detector da linha DXAS:

Como o feixe que atinge a amostra na linha DXAS é policromético, a medida

180 detector utilizado para os experimentos foi o Ge-15 elementos produzido pela Canberra
(www.canberra.com). Estes detectores utilizam a jungao P-I-N de Ge, possuindo 15 canais (15 jungoes
P-I-N, equivalente a 15 pequenos detectores).

39



Ge Keq

1 \ Ge K

1 sikeeKg

W

o 4 6 8 10 12
Energia (KeV)

P Feixe
espalhado

Intensidade (u. a.)

Figura 2.23: Gréfico da intensidade dos fétons detectados em funcao da energia dos mesmos para
o detector de fluorescéncia Gel5 (ver nota de rodapé). No software do detector, fecha-se uma janela
em energia, como ilustrado na figura, para que a leitura da intensidade I(FE) seja proporcional &

intensidade da linha de fluorescéncia K, do Ge.

da intensidade do feixe em funcao da energia nao pode ser feita da mesma maneira
que na linha XAFS2. Da figura 2.20 vemos que a posicao em que os feixes chegam
até o detector depende do angulo em que eles incidiram sobre o monocristal de Si(111)
curvado. Assim, os fétons chegarao ao detector em uma posicao definida, que dependera
apenas de sua energia. Para medirmos a intensidade como funcao da energia do feixe,
basta utilizar um detector com resolucao espacial, como uma camera CCD. A figura 2.24
mostra um esquema da obtencao do sinal XAFS obtido nesta linha. A dire¢ao x desta
figura estd relacionada com a energia do feixe incidente (ver figura 2.20). Para fazer
a medida da intensidade do feixe de raios X, usa-se uma tela fluorescente de fésforo,
que emite luz visivel proporcional ao numero de fétons de raios X incidentes. Esta luz
visivel é, entao, captada por uma camera CCD, localizada no topo da torre da figura
2.25 e o sinal transformado em intensidade. Para evitar a saturacao da camara CCD,
a tela fluorescente fica a um angulo de 20° com o feixe incidente. Isto faz com que o
feixe, na direcao vertical, fique espalhado em uma area maior na tela fluorescente. A
figura 2.24 mostra uma imagem da camera CCD desta linha e um esquema da obtengao
do sinal. A intensidade total é considerada integrando-se a contagem dos pixels na
diregao vertical y (pois pixels na mesma posigdo em x representam a mesma energia do
feixe incidente). A camera CCD fornece, portanto, uma medida de intensidade x pixel,

que precisa ser convertida em intensidade x energia através do procedimento ja descrito
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Figura 2.24: Vista frontal do detector da
DXAS. 1) Feixe policromético; 2) Amostra; 3) vista lateral

Tela fluorescente (como ela é vista pela CCD); 4)

Intensidade integrada em fungao da posicao que
o feixe atinge a tela fluorescente. A esquerda, I igura 2.25: Vista lateral do do detector da

quando a amostra estd posicionada e a direita DXAS. 1) Feixe policromdtico; 2) Tela fluores-

para a medida do Io(E); 5) Perfil de intensidade ~ cente; 3) Lentes dpticas; 4) CCD; 5) dewar.
vertical do feixe. (Adaptado da referéncia [27])

anteriormente.

A CCD fornece a medida da intensidade I(E) depois da amostra. Para obter o
sinal XAFS, deve-se medir a intensidade Io(£) sem a amostra e transformar em u(E)z
através da equacao 2.9. Como vimos mais acima, esta equacao leva em conta todos os
processos de interagao do feixe com a amostra, e serve bem para amostras que possuam
um bom sinal. Para o nosso caso, onde a amostra estava diluida, tivemos que aumentar
o valor da absorbancia aumentando a espessura = da amostra (jd que ndo hé a opgao
de fazer medidas por fluorescéncia). Isto fez com que os filmes depositados para os
experimentos nesta linha fossem muito mais espessos que os preparados para as outras

técnicas.

Arranjo Experimental Utilizado

As medidas deste trabalho foram realizadas na borda K do Ge (11103 eV). As me-

didas na linha XAFS2 foram feitas utilizando um criostato de ciclo fechado de He,
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que permite medir o sinal XAFS em temperaturas entre 20 K e 350 K na amostra.
Foram realizadas medidas em transmissao para amostras padrao de Ge cristalino, Ge
amorfo e GeOs. Todas as outras medidas (com excegao daquelas realizadas na DXAS)
foram realizadas no modo de fluorescéncia. O intervalo de energia medido estendia-se
desde aproximadamente 300 eV antes da borda até aproximadamente 1500 eV depois
da borda para as amostras cristalinas e 200 eV antes da borda até 1250 eV depois da
borda para as amostras contendo NPs. Na linha DXAS utilizou-se uma banda passante
de aproximadamente 660 eV (entre 0. e 0-). As medidas nesta linha foram realizadas
utilizando um forno tubular desenvolvido no LNLS. As medidas foram realizadas entre
a temperatura ambiente e 1050 °C, utilizando rampas de aquecimento e resfriamento.
Nao foi necessario a eliminagao de harmonicos nas medidas devido ao baixo fluxo do
anel na energia de 33 keV.

Nas proximas segOes iremos nos aprofundar um pouco mais na andlise de dados
de EXAFS. A maneira que é feita asimulacao do espectro de XANES estd mostrada no
apéndice B.

2.3.3 Anadlise de EXAFS

A equagao 2.7, a principio, é uma aproximagao simples que relaciona o sinal
XAFS com a amplitude da fungao de onda espalhada na regiao do atomo absorvedor.
Contudo, na regiao de EXAFS, onde as oscilagoes XAF'S sao predominantemente devido
aos espalhamentos simples, ela pode ser usada para encontrarmos a secao de choque de
absorc¢ao fotoelétrica em funcao de parametros estruturais. Nesta regiao, a equagao 2.7

pode ser escrita como!”

SQN,672JJ2.1<2672R7~/>\(1<) |f(k)|
X(k> _ Z 0" 5 J
kR

sen(2kR; + ¢;(k) + 26(k)) - (2.12)

Esta equagao é conhecida como equagao padrao de EXAFS. Nesta equacao, x (k)
estd relacionado com y(F) das equacoes 2.4 a 2.7 através da relagao entre k e E dada
por
2m(E — Ey)

72

onde m é a massa do elétron, Fy é a energia de ligagao do elétron com o dtomo (energia

k= : (2.13)

YA derivacdo analitica ndo serd feita nesta secdo. Ela pode ser encontrada, por exemplo, na re-
feréncia [30].
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da borda de absorgao), e h é a constante de Planck dividida por 27. Na equacao 2.12, ha
varios parametros estruturais e atomicos. O somatério é feito nos diferentes caminhos
de espalhamento. Os parametros estruturais sao dados por N;, R; e 0;, que representam
o niumero de coodenacao, a distancia interatomica média e a largura da distribuicao
de distancias (desordem estrutural) da camada j?°. J4 os parametros atomicos e de
espalhamento sio dados por f;(k) = |f;(k)|e*®), 26(k), A(k) e SZ. f;(k) representa
a amplitude de espalhamento complexa. Esta amplitude depende do ntimero atomico
Z do atomo responsavel pelo espalhamento do fotoelétron, o que faz de EXAFS uma
técnica sensivel a vizinhanga quimica do dtomo absorvedor. 2§(k) é o desvio de fase
sofrido pelo fotoelétron devido ao potencial atémico do atomo absorvedor. A(k) é o livre
caminho médio do fotoelétron, e representa a probabilidade do fotoelétron nao sofrer
um espalhamento inelastico — através de sua interagao com outros elétrons, fonons, etc.
— em seu trajeto. Por fim, S2 leva em conta a perturbacao sentida pelos outros elétrons
do atomo devido a ejecao do elétron de caroco.

Da equagao 2.12 vemos que o sinal de EXAFS ¢é o resultado de um padrao de
interferéncia entre varias ondas — cada uma representando um caminho de espalhamento
— que possuem diferentes amplitudes e fases. A amplitude de cada uma destas ondas
depende do numero de coordenacao da camada (através de N;), do tipo de dtomo
que compoe esta camada (através de |f;(k)|) e da distancia até o atomo central. Ela
serda menor quanto mais longe esta camada de coordenacao estiver do atomo absorvedor,
devido aos termos exp [~2/i/Ax)| e 1/Rr2. Estes termos fazem com que a técnica de EXAFS
sonde o ambiente quimico apenas numa regiao muito préxima ao atomo absorvedor —
num raio nao muito maior do que aproximadamente 5 a 8 A-o que a torna uma técnica
essencialmente local. Além destes termos, a amplitude das ondas depende da largura
da distribuicao de distancias através do termo exp [—20?-/{;2} . O'j2- ¢é conhecido como fator
de Debye-Waller (fDW) de EXAFS, e contém informagoes estruturais e da dinamica
vibracional do material em estudo. A fase de cada uma das ondas depende basicamente
da distancia média entre o dtomo absorvedor e a camada de coordenagao (através do
termo 2kR;), acrescido de um pequeno desvio devido a interacao do fotoelétron com os

potenciais atomicos dos dtomos absorvedor (26(k)) e espalhador(es) (¢;(k)).

20Tsto para o caso do espalhamento simples. Para o caso do espalhamento miltiplo, N ; Tepresenta a
multiplicidade do espalhamento, R; representa a metade da distancia percorrida pelo fotoelétron e o;
a largura da distribuicao de distancias para este caminho. Os parametros atomicos e de espalhamento
também devem ser considerados efetivos para o caso dos caminhos de espalhamento multiplos. No
caso, |f;(k)| representa a amplitude de espalhamento efetiva e ¢;(k) é o desvio de fase total sofrido
pelo fotoelétron.
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A equacao 2.12 nos mostra que é possivel relacionar a estrutura em torno do
atomo absorvedor com a variacao com a energia do coeficiente de absor¢ao para energias
proximas a borda do elemento em estudo. O ajuste dos dados experimentais através
da equacao de EXAFS permite a obtencao de parametros estruturais como os ntimeros
de coordencao, distancias interatomicas e desordens estruturais, além de informacoes

sobre a dinamica vibracional do material.

Fator de Debye-Waller de EXAFS — fDW

A amplitude total da onda espalhada na regiao do atomo absorvedor depende da fase
relativa entre as ondas espalhadas pelos outros atomos. A principio, pode-se pensar que
a fase relativa entre estas ondas é zero para a mesma camada de coordenacao, se consi-
derarmos que a mesma possui apenas um tipo de atomo (¢;(k) igual) e que os mesmos
estao equidistantes da posigao de equilibrio do atomo absorvedor (2kR; iguais). Porém,
isto nao é verdade. Apesar de todas as ondas possuirem o mesmo desvio de fase devido
a mudanca do potencial sentido pelos fotoelétrons, os intervalos de tempo envolvidos
nos processos de propagacao e espalhamento do fotoelétron sao da ordem de 10716 s,
muito menores do que o perfodo das vibracoes atomicas, que sao da ordem de 1073 s.
Isto quer dizer que o fotoelétron, ao ser espalhado, experimenta a posicao instantanea
dos dtomos absorvedor e espalhador(es) no momento em que ele absorve o féton. O
efeito desta desordem devido as vibragoes térmicas — chamado de desordem térmica e
caracterizado por um fDW dependente da temperatura o?(T) — experimentado pela
técnica de EXAFS é acrescido a desordem devido a posicao de equilibrio dos atomos

— chamado de desordem estatica ou de rede, e caracterizada por um fDW constante

2

o de- Devido a dependéncia com a temperatura da amplitude das vi-

na temperatura o
bragoes atomicas, a técnica de EXAFS é capaz de fornecer informagoes sobre a dinamica
vibracional do sistema através da obtencao da distribuicao de distancias (instantanea)
em funcao da temperatura da amostra. Neste trabalho, os experimentos de EXAFS
foram realizados em temperaturas muito menores do que a temperatura de Debye do

Ge de modo que a contribuicao para o f DW devido a desordem térmica é minima.

A Transformada de Fourier de x(k)

Como dito anteriormente, o sinal de EXAFS pode ser entendido como uma soma de
varias contribuicoes onde cada uma destas contribui¢oes depende de varios parametros

estruturais, atomicos e de espalhamento. O ajuste do sinal de EXAFS utilizar a equagao
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2.12 pode, portanto, a principio, fornecer os varios parametros estruturais dos varios
caminhos de espalhamento. Contudo, o ajuste dos dados desta maneira nem sempre é
util, pratico ou correto. Como o sinal de EXAFS é uma soma de varias ondas, o ajuste
deste sinal requer um grande niimero de parametros. Entretanto, o teorema de Nyquist
[31] determina que o nimero maximo de parametros livres que podem ser otimizados
num ajuste de dados de EXAFS é dado por

2AKAR
—+

™

numero de parametros livres = Nyjyre = 2, (2.14)
onde Ak é o intervalo em k de x(k) obtido experimentalmente utilizado nas andlises
de EXAFS (que depende da energia méxima medida de x(E)) e AR é o intevalo em
R utilizado nos ajustes. Muitas vezes, o numero de parametros livres para o ajuste
serd menor do que o nimero de parametros necessarios para ajustar a estrutura total
do material. Isto porque seria necessario incluir todas as camadas de coordenacao na
analise de dados além de todos os caminhos de espalhamento multiplos. Para evitar
este tipo de problema, é realizada uma filtragem nos dados de EXAFS para a extragao
apenas das frequéncias em x(k) referentes aos primeiros caminhos de espalhamento.
Para realizar este procedimento, primeiro devemos extrair o sinal y(k) a partir dos
dados experimentais, fazendo uso das equagoes 2.5 e 2.13. De 2.5, vemos que o sinal de
EXAFS é igual a diferenga entre a secao de choque de absorgao fotoelétrica com e sem
a presencga dos dtomos vizinhos (espalhadores). Uma vez que nao é possivel fazer uma
medida desta grandeza sem a presenga dos outros atomos, o valor de oo(E) é obtido a
partir dos dados experimentais através de um procedimento que serd visto mais adiante.
Depois, o sinal é transformado de E para k através da equacao 2.13. Este procedimento
estd mostrado na figura 2.26 (a) e (b). Realizamos, entao, uma transformada de Fourier
do sinal y (k) experimental convoluido com uma fungao (w(k)) que tem valor zero nas
regioes onde o sinal de EXAFS nao pode ser obtido experimentalmente — baixo k,
por causa do XANES, e alto k£ devido a razao sinal/ruido. Esta fungao w(k) esta
mostrada na figura 2.26 (b) em vermelho. O resultado desta operagdo é uma funcao
X(R) que possui picos localizados em posicoes dadas por R; — v;, onde R; é a metade
da distancia média percorrida pelo fotoelétron desde sua saida até o retorno ao atomo
absorvedor e ¢; ¢ um desvio de fase que estd relacionada a (k) da equagao 2.12. A
fungao Y(R) representa uma pseudo-fungao de distribuigao radial, e estd representada
na figura 2.26 (c). Cada pico representa um caminho de espalhamento — geralmente

eles estao sobrepostos — que se encontra a uma distancia R igual a metade da distancia
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Figura 2.26: Esquema para obtengao do sinal de EXAFS. (a): o(F) obtido experimentalmente (linha
preta) juntamente com o valor calculado para o¢(F) (linha vermelha). (b): Sinal de EXAFS extraido
dos dados experimentais através da equagdo 2.5 (linha preta) juntamente com a janela (fungéo w(k),
linha vermelha) utilizada para a realizagdo da transformada de Fourier. (c¢): Transformada de Fou-
rier da fungdo x(k)w(k) (linha preta). Os picos nesta fungéo representam os diferentes caminhos de
espalhamento do fotoelétron. Geralmente, estes caminhos estdo sobrepostos. A janela em R (funcao
W (R), linha vermelha) é utilizada para a extracdo do sinal de EXAFS referente a(s) camada(s) de co-
ordenacao selecionada(s). (d) Sinal de EXAFS referente a(s) camada(s) de coordenagao selecionada(s)

pela funcao W (R). Este espectro é obtido através da transformada de Fourier da fungao x(R)W (R).

percorrida pelo fotoelétron. Da mesma forma que no passo anterior, multiplica-se entao
X(R) por uma janela (fungao W (R)), agora no espaco R, referente a regiao de interesse
A fungao W(R)

estd mostrada na figura 2.26 (c¢) em vermelho. Faz-se, por fim, a transformada de

para a analise dos dados (camadas de coordenagao de interesse).

Fourier inversa na fungao x(R)W (R). O resultado é uma fungao chamada de x(q), que

representa a contribui¢do para o sinal de EXAFS da(s) camada(s) selecionada(s) por
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W(R). A figura 2.26 (d) mostra esta funcdo para a regidgo R limitada pela janela W (R).

Este procedimento permite a extracao do sinal de EXAFS apenas das camadas de
coordenacao que serao estudadas, o que reduz consideravelmente o nimero de variaveis
utilizadas no ajuste. Devido ao critério de Nyquist, este é o procedimento padrao de
andlise de EXAFS. A comparacao dos dados experimentais com os simulados pode ser
feita tanto no espago R quanto no espago q. Os programas utilizados durante a andlise

de dados de EXAFS serao mostrados nas proximas segoes.
2.3.4 Programas Utilizados

Ha diversos programas para a reducao e analise de dados de XAFS disponiveis.
Em nosso trabalho, utilizamos os programas do pacote IFEFFIT para a reducao e
analise dos dados e o programa FEFF para a obtengao dos parametros atomicos e de
espalhamento utilizados para a anélise de EXAF'S e para o calculo da matriz de transicao
para a simula¢do do XANES. O programa IFEFFIT (do inglés Interative FEFF Fit) é
um programa acionado a partir de linhas de comando que utiliza os calculos do pro-
grama FEFF para extrair os parametros de ajuste dos dados de EXAFS. Para tornar o
programa I[IFEFFIT um pouco mais amigavel ao usuario, foi criada uma interface grafica
para ele. Esta interface grafica é composta por dois programas principais, chamados de

Athena e Artemis. Estes programas serao explicados resumidamente abaixo.

Athena

O programa Athena utiliza o p(F) experimental como dado de entrada para a extracao
do sinal de EXAFS x(F). Um dos passos intermediarios fornece o u(FE) normalizado
que é utilizado para a simulagao na regiao do XANES. A sequéncia do tratamento
dos dados neste programa (explicado de forma bem resumida) é a seguinte: Primeiro,
os dados brutos da amostra em estudo sao carregados na forma de u(E) x E (figura
2.11), juntamente com os dados da referéncia (se houver). Calibra-se entao a energia
do espectro. Para isso, encontra-se graficamente o maximo da derivada na regiao da
borda de absor¢ao da amostra de referéncia e desloca-se o espectro para fazer com que
a energia do maximo da derivada seja igual a energia da borda de absor¢ao. O mesmo
deslocamento é aplicado na amostra estudada. Se houver mais de uma medida da
mesma amostra na mesma temperatura, pode-se fazer a soma dos espectros, pois isto
melhora a estatistica. Depois, estes dados sao normalizados, para que independam do

fluxo de fétons antes ou depois da amostra. O procedimento de normalizacao consiste
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em subtrair dos dados experimentais uma reta na regiao que fica antes da borda de
absor¢ao e um polinomio de grau 3 na regiao depois da borda de absor¢ao. Depois
disso, a diferenca entre o sinal das regides antes e depois da borda é normalizada para
1.

Para o estudo da regiao de XANES, o tratamento de dados é feito até este ponto,
pois com os sinais normalizados é possivel determinar mudancas nesta regiao. Na regiao
de EXAFS, é necessario encontrar o sinal x (k). Para tanto, é necessario a subtracao do
po(E), equivalente macroscépico de oo(F) da equacao 2.7. Este procedimento é feito
através de uma rotina, chamada Autobk, implementada no programa Athena. Esta
rotina utiliza uma curva do tipo spline de aproximacao que serve para remover a parte

do espectro que seria relacionada a absorgao do dtomo isolado (uo(E)).

O sinal de EXAFS é obtido, entao, com a ajuda das equagoes 2.4 e 2.5, onde
faz-se a correspondéncia o(E) — u(FE). Este passo é implementado diretamente no
programa. O resultado desta operacao é o sinal x(k), mostrado na figura 2.26 (b). Com
esta funcao, podemos aplicar diversas janelas w(k), de acordo com o interesse para a
obtencao de Y(R), como j& explicado anteriormente na figura 2.26. Geralmente, todo o
espectro de x(k) é utilizado neste processo. Obtido y(R), podemos selecionar apenas
algumas camadas de coordenagao nesta fungao aplicando a janela W (R) de acordo com
o interesse na andlise. Como dito na se¢ao da andlise de dados de EXAFS, x(R) ¢ uma
pseudo-funcao de distribuicao de distancias. Os picos deta fungao representam os varios
caminhos de espalhamento que o fotoelétron pode percorrer antes de retornar ao atomo
absorvedor, e a posicao em que se encontram equivale a metade da distancia percorrida
pelo fotoelétron (corrigida pela mudanca de fase ¢;(k)). Como nao pode haver dtomos
localizados muito proximos dos outros — digamos, a uma distancia menor do que 1,3
A nos materias estudados neste trabalho, por exemplo —, o sinal encontrado a baixo
R em x(R) é um artificio matematico que provém da extragao de po(F) realizada de
maneira inadequada. Desta forma, é utilizado no programa um parametro Rgxg que
funciona como uma frequéncia de corte para x(R). A spline é escolhida de forma que a
area entre R = 0 e R = Rpkg em Y(R) seja minimizada. No nosso trabalho, Rp¢ foi
utilizado com um valor de aproximadamente 1,3 A. Este parametro deve ser escolhido
de maneira que o mesmo nao influencie na primeira camada de coordenacao. Quando
o sistema estudado apresenta ligagoes com dtomos leves (C, O, N), deve-se ter muito

cuidado na escolha deste parametro.
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Artemis

No programa Artemis, faz-se a andlise de dados de EXAFS. Ele tem como dados de
entrada o sinal x(k) proveniente do programa Athena, assim como os parametros das
janelas w(k) e W(R), além do Rpkg. Este programa, antes de ser rodado, chama dois
outros programas. O primeiro é o Atoms, que gera uma lista de posi¢oes atOmicas
utilizada pelo FEFF para os calculos dos parametros atomicos e de espalhamento ab
initio. Quando a amostra é cristalina, os parametros de entrada do Atoms sao o grupo
espacial, os parametros de rede da estrutura e as posicoes atomicas. Ja para uma
estrutura amorfa (ou desconhecida), deve-se escolher uma estrutura que represente
bem o sistema. Entao, o programa FEFF (que sera explicado abaixo) é rodado e
os parametros A(k), f;(k), 6(k) e ¢;(k) para todos os caminhos de espalhamento sao
obtidos (apenas f;(k) e ¢;(k) variam para caminhos de espalhamento diferentes). Por
fim, os parametros que se escolham para ajustar (N;, R;, GJQ-, S2, Ey) sao obtidos através
de um ajuste que utiliza o método de Levemberg-Marquartd (variagao do método de
minimos quadrados nao linear) para minimizar a diferenga entre o espectro calculado e

o medido.

FEFF

FEFF é um programa que calcula os parametros atomicos e de espalhamento ab initio
para clusters de atomos. Para a analise do XANES, FEFF calcula as matrizes t,, e
Gy para a inversao da matriz (1 — Gy ), t,), como mostrado no apéndice B. Para
EXAFS, FEFF calcula estas matrizes para a obtencao dos fatores de espalhamento
atomico f,(k) = |f.(k)**®| = t,. A principal aproximacdo utilizada pelo programa
FEFF para o calculo das matrizes é a aproximagao de Muffin-Tin [32] do potencial
interatomico. Este tipo de aproximagao nao é muito adequada para a regiao de XANES,
contudo, ela é suficiente na regiao de EXAFS. Para corrigir a obtengao do potencial
interatomico na regiao de potencial constante no intersticio entre os atomos para a
regido de XANES, o programa FEFF utiliza o modelo de Mattheiss [33] para gerar
uma superposicao dos potenciais atomicos. E utilizado um loop auto-consistente para a
obtengao da distribuicao de cargas que gerard o potencial interatomico utilizado para o
célculo da fungao de Green [33]. Recomendo fortemente ao leitor interessado procurar
a referéncia [34] sobre o programa FEFF.

Apresentamos nesta se¢ao a técnica de XAFS. Passaremos agora para as técnicas

de espalhamento de raios X (Difragdo de Raios X e Espalhamento de Raios X a Baixos
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Angulos em Incidéncia Rasante).

2.4 Técnicas de Espalhamento de Raios X

As técnicas de espalhamento de raios X utilizadas neste trabalho foram a difracao
de raios X — XRD, do inglés X-Ray Diffraction — e o espalhamento de raios X a baixos
angulos em incidéncia rasante?* — GISAXS, do inglés Grazing Incidence Small Angle
X-Ray Scattering. Estas duas técnicas baseiam-se no espalhamento elastico coerente de
fotons de raios X — espalhamento Thomson — diferenciando-se apenas na regiao do vetor
de espalhamento ¢ analisada durante o experimento. Em XRD, estamos interessados
em vetores de espalhamento tais que 27/|q seja da ordem do espagamento entre planos
atomicos. Para o caso do Ge, o espacamento estudado esta compreendido entre 1,7 e 3,0
A para a regido do espaco ¢ acessada em nossos experimentos. Ja em GISAXS, estamos
interessados em vetores de espalhamento tais que 27/|q seja da ordem do tamanho
das NPs estudadas neste trabalho, que no nosso caso estdo entre 10 e 60 A. Esta
diferenca no médulo do vetor de espalhamento ¢ faz com que estas técnicas fornecam
informacgoes bem diferentes uma da outra. Antes de explicarmos individualmente cada
técnica, daremos uma breve introducao sobre o espalhamento elastico coerente dos
fotons de raios X na abordagem da teoria eletromagnética cléssica, necessaria para o

entendimento destas técnicas.

2.4.1 Introducao

Como ja dito na secao anterior, quando um feixe de fétons de raios X atravessa
um meio, ele interage quase que exclusivamente com os elétrons ali presentes. Na abor-
dagem da teoria eletromagnética classica, o feixe de raios X é uma onda eletromagnética
que possui os campos elétrico e magnético perpendiculares a diregao de propagacao do
feixe. Ao passar pelos elétrons, o campo elétrico destas ondas ira exercer uma forca
sobre eles que os fara acelerar. O processo de espalhamento pode ser descrito como
uma ressonancia dos elétrons com frequéncia igual aquela dos raios X que estao pas-
sando através deles — efeito antena. Estes elétrons, ao ressonarem, reemitirao ondas
secundarias — com o mesmo comprimento de onda da radiagao incidente — para todas
as direcoes. Estas ultimas irao interferir com as outras emitidas por outros elétrons. O

resultado final é uma superposi¢ao de varias ondas, cujas fases relativas dependerao da

2INeste trabalho utilizamos a técnica de SAXS em geometria de incidéncia rasante (GISAXS). As
abordagens tedricas destas técnicas (SAXS e GISAXS) sdo semelhantes, com pequenas diferencas
devido a refracao do feixe na interface do filme (aEI)r(l)ostra).



diferenca de percurso entre as ondas espalhadas por diferentes elétrons.
Para facilitar o entendimento do fendomeno de espalhamento de raios X, primeiro
apresentaremos a contribuicao para o espalhamento dos elétrons presentes em apenas

um atomo e, em seguida, consideraremos o espalhamento devido a varios atomos.

Espalhamento de Raios X por um Atomo

Quando um feixe de raios X incide sobre um atomo, cada elétron emite uma onda
secundaria com amplitude A, e fase relativa A¢ que depende de sua posicao no interior
do dtomo. A amplitude final de espalhamento do feixe de raios X pelo dtomo (A ) é

igual a soma das contribuicoes do espalhamento de todos os elétrons do atomo, ou seja,
Nel.

Ag. =Y Ae® (2.15)
i=1

onde Ng. é o numero de elétrons do atomo. O efeito do espalhamento de raios X por

um atomo esta esquematizado na figura 2.27.

Figura 2.27: Espalhamento de raios X por um atomo. A medida que 20 aumenta, a diferenca entre
os percursos AD e C'B torna-se maior, e a diferenga de fase entre estas ondas aumenta. A diferenga

de percurso entre as duas ondas serd dada por k-7 - kg - 7.

Da figura 2.27, vemos que a amplitude da onda resultante dos espalhamentos nos
diferentes elétrons de um atomo dependera do angulo de espalhamento 26. Quando
20 vale zero, as ondas espalhadas por todos os elétrons estarao em fase, e a amplitude
final sera proporcional a amplitude da onda espalhada por um elétron multiplicada pelo
ntimero de elétrons do dtomo. A medida em que aumentamos o angulo 26, aumentamos
também a diferenca de percurso entre as ondas espalhadas em diferentes elétrons. Esta

diferenca de percurso causa uma diferenga de fase entre estas ondas. A diferenca de
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fase A¢ entre duas ondas espalhadas em diferentes elétrons que estao a uma distancia
7 um do outro pode ser encontrada com a ajuda da figura 2.27. Ela esta relacionada
27d

com a diferenga de percurso ¢ entre as ondas antravés da relagao A¢ = ==, onde A é o

comprimento de onda da radiagao. A diferenca de percurso entre as duas ondas valera

~ ~ ~ ~

§=CB—AD = —ky-7— (—k-7) = (k — ko) - 7, (2.16)

onde k (ko) é o versor (|k| = |ko] = 1) que aponta na direcdo da onda espalhada

(incidente), de forma que a diferenga de fase A¢ fica
Ap="0 200 (2.17)

Para encontrar a amplitude final, somamos as contribui¢oes de todos os elétrons do
atomo (equagao 2.15). Para facilitar, fazemos a conversao [Z (elétrons)] — [ | (densidade

de cargas)|?2. Definindo o vetor de espalhamento ¢ como

271'(]{? - ]{50)

e (2.18)

q" =
podemos escrever que a resultante do espalhamento de todos os elétrons do dtomo (que

serd chamado de fy(q)) vale

fo(@) = %/pe(v?)ei‘ﬁdf. (2.19)

Aqui, p.(7) é a densidade eletrénica na posi¢ao 7 e e é a carga do elétron. fo(¢) pode ser
interpretado como a razao entre a amplitude da radiacao espalhada pela distribuicao
de cargas p(r) do dtomo e a amplitude da radiacdo espalhada por um elétron nas
mesmas condigdes (A.). Quando escrevemos fo(¢) desta maneira, assumimos que a
onda resultante é esférica e que ela se propaga a partir do centro do objeto espalhador

(dtomo). Assim, a amplitude da radiacdo elasticamente espalhada na dire¢ao do vetor

22Na abordagem cléssica, a superposicao das ondas espalhadas em diferentes elétrons depende apenas
da posicao dos mesmos no interior do a&tomo. J4 na abordagem da mecanica quantica, nao conseguimos
determinar as posicoes destes elétrons, apenas conhecemos os orbitais os quais estes elétrons pertencem.
Assim, para calcular corretamente a contribuigao para o espalhamento de todos os elétrons, devemos
considerar a densidade de cargas ao invés da posicao dos elétrons no interior do atomo.
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unitdrio k por um &tomo j qualquer vale®
AL (@) = Actp(@) - (2.20)

A fungao fo(q) pode ser considerada uma fungao que depende apenas do médulo
do vetor de espalhamento (|g]). Isto se deve ao fato de que é uma boa aproximagcao
considerar a densidade eletronica p. () como uma funcao apenas de |7]. A fungao fo(|q])
para o Ge estd representada na figura 2.28. Dela vemos que quanto maior o angulo 26 de
espalhamento, menor é o poder espalhador do atomo. O médulo de ¢ esta relacionado

com o semi-angulo de espalhamento 20/2 através de

4mrsen?9/2
g = (2.21)

que pode ser deduzida da equacao 2.18 e com a ajuda da figura 2.27.

w
o
1

f (elétrons)
3

A
(@]
1

0 . t - y - : y . "
8
q (A" [26]—

Figura 2.28: Fator de espalhamento atomico fo(|g]) para o 4tomo de Ge. Os valores foram retirados
da referéncia [35]. Quanto maior o angulo de espalhamento 26, menor o poder espalhador do dtomo.

23Nés consideramos aqui que a polarizacio do feixe incidente é perpendicular ao plano de espalha-
mento gerado pelos versores ke l%o. Portanto, a aceleragao dos elétrons sera maxima para todos os
angulos de espalhamento. Caso o feixe seja polarizado de outra forma (ou nao polarizado), deve-se
multiplicar a intensidade observada I (como veremos adiante) pelo fator de polarizagdo apropriado
para o caso [35].
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Fator de Espalhamento Atémico e sua Dependéncia com a Energia

O termo fy(q), definido na equagao 2.19, é conhecido como fator de espalhamento
atomico, e representa a intensidade com que o atomo espalha raios X. Sua dependéncia
em ¢, como a descrita pela equacgao 2.19, nao leva em consideracao aspectos quanticos,
relativos a transigoes eletronicas que sao consequéncia dos niveis discretos de energia dos
elétrons nos atomos. Para a maior parte do espectro de energia dos raios X incidentes,
o fator de espalhamento atomico pode ser descrito como o da equacao 2.19. Contudo,
quando a energia dos fétons de raios X incidentes se aproxima a uma das bordas de
absor¢cao do atomo espalhador dos raios X, o fator de espalhamento atomico — que
serd chamado a partir de agora de f(q) — precisa ser corrigido por um termo dispersivo
(f'(F)) e um termo de absorcao (f”(E)) — chamados de termos de dispersao ressonante.
Estes termos possuem valores que, na maior parte do espectro de energia, podem ser
desprezados, mas quando a energia esta proxima a borda de absor¢ao, eles devem ser

levados em conta. Assim
H@ E) = fol@) + f/(E) +if"(E) . (2.22)

O termo fy(q), como pode ser visto da equagao 2.19, nada mais é do que a transformada
de Fourier da densidade eletronica do dtomo (p(7)). A dependéncia com o vetor de
espalhamento ¢ é calculada a partir de funcoes de onda Hartree-Fock e podem ser
encontradas em tabelas de cristalografia internacionais em fungao de senf/x = 4/4r [35,
36]. J4& as corregoes no fator de espalhamento atomico total, f'(E) e f(E), sao obtidas
através do calculo de fungoes de onda auto-consistentes de Dirac-Hartree-Fock [37, 38].
O grafico da figura 2.29 mostra estes dois termos calculados para o Ge para energias

proximas a sua borda de absorcao, extraidos do programa Hephaestus, parte do pacote
de programas do IFFEFIT.

Contudo, quando a energia estd muito proxima a borda, os cédlculos tedricos ge-
ralmente falham, pois consideram apenas o caso de um atomo isolado. Neste caso, para
obter valores mais reais das correcoes f'(E) e f”(F), deve-se adotar o procedimento
que sera descrito mais adiante na secao correspondente a analise de dados de XRD

ressonante (segao 2.4.2).

A dispersao ressonante pode ser muito 1til quando se quer resolver uma estru-
tura composta por diferentes elementos. Por exemplo, quando realizamos medidas em

diferentes energias, uma distante da borda de absorcao e outra préxima a borda de
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Figura 2.29: Gréafico de f/(E) e f”(F) teéricos para o Ge. Dados obtidos do programa Hephaestus.

absorcao de um dos elementos da estrutura, o poder espalhador deste elemento cuja
energia do feixe estd proxima a energia da borda ird mudar, e a contribuicao no espa-
lhamento devido a ele pode ser encontrada. Este efeito foi utilizado para a obtencao da

estequiometria das NPs através das medidas de difracao de raios X.

Espalhamento de Raios X por um Conjunto de Atomos

A amplitude de espalhamento devido a varios dtomos, da mesma forma que no caso
dos elétrons dentro do atomo, dependera da fase relativa entre as ondas espalhadas
neles. De forma analoga, a diferenca de fase entre as ondas espalhadas por dois atomos
separados por uma distancia 7; pode ser escrita como

2m(k — ko) - 75
e R T gy (2.23)

Para encontrar a amplitude final de espalhamento de um conjunto de dtomos,

Ap =

devemos somar o espalhamento de todos os atomos do conjunto. Levando em conta a

diferenca de fase e utilizando a equacao 2.20 chegamos a

A@ =30 A @ = A Y L@ (2.24)

Quando o material em estudo é cristalino, podemos fazer uso da simetria de translacao
do cristal para escrever o vetor posicao r; como 7; = 7 ' = R, + 77}, onde R, é o vetor

da rede que especifica a posicao da n-ésima célula unitaria e 7; é a posi¢ao do j-ésimo
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atomo na n-ésima célula unitaria. Assim, a soma da equacao 2.24 pode ser dividida em
uma soma no numero de células unitarias e em uma soma dos atomos dentro da célula

unitdria. Assim, a equacao 2.24 torna-se

soma na rede soma na célula

——

Ald) = AT ST (@ (2.25)

O termo

F@ =S K@ (2.26)
J
é conhecido como fator de estrutura de XRD, e possui informacgoes sobre a estrutura

do material em estudo, como a composigao quimica (através de f;(q)) e posicao dos

atomos (através de 7;) no interior da célula unitaria. Ja o termo

S(@) =Y elthn (2.27)

¢ conhecido como funcdao de forma de XRD, e depende do formato e do tamanho do
cristal.

A amplitude de espalhamento calculada acima nao pode ser medida diretamente
num experimento. A quantidade mensurével, a intensidade I(¢) da radiacao espalhada,
é proporcional ao quadrado da amplitude do campo elétrico (proporcional & energia

armazenada no campo), e é dada por

1(q) = A(DAQ)" (2.28)

onde A(q)* é o complexo conjugado de A(q).
Agora passaremos as secoes correspondentes as técnicas de espalhamento de raios
X utilizadas neste trabalho, que sao XRD e GISAXS.

2.4.2 Difracao de Raios X (XRD)

A técnica de XRD — do inglés X-Ray Diffraction (difracdo de raios X) — é a mais
bem estabelecida técnica de caracterizagao estrutural, utilizada principalmente quando
o material estudado possui estrutura cristalina. Para materiais cristalinos, esta técnica
fornece informacoes sobre o empacotamento atomico, bem como a identidade quimica

e posicao dos atomos dentro de uma célula unitaria. Devido a sua grande versatilidade,
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XRD pode ser usada também para a caracterizacao estrutural de materiais amorfos
[35] e nanoestruturados [13]. Porém, as informagoes obtidas para estes materiais sao
bastante restritas e devem ser interpretadas com muito cuidado.

Em um experimento usual de XRD mede-se a intensidade do feixe difratado em
funcao do angulo de espalhamento 26. Este angulo de espalhamento esté relacionado
com o médulo do vetor de espalhamento ¢ através da equacao 2.21. Quando fazemos
uma medida de XRD, portanto, estamos fazendo uma varredura em ¢2*. A intensidade
da difracao pode ser obtida através da equagao 2.28. Substituindo a equagao 2.25 nesta

equacao obtemos
1@) = 43 3 TS f(@ fy(@)e ™57 (229)
n,n’ Js3’

Utilizando a equagao 2.26 e escrevendo FF™* = |F|?, a equagao 2.29 torna-se

1) = A§|F|Qzei¢(én—ﬁzn,) ' (2.30)

n,n’

— —

Para resolver a equacao acima, escrevemos os vetores R, e R,, em termos dos vetores

primitivos da rede d, dy e ds:
Rn = 7’1,16_1:1 + ngag + Tl3673 s (231)

onde nq, ny e nz sdo numeros inteiros referentes a n-ésima célula unitaria. A soma em

n (e em n') na equagao 2.30 passa a ser nos indices ny, ny e ng (nf, nh e nf). Assim

Ny No N3
42 2 in1q-ax inaG-ds in3q-as
I1(q) = AZ|F| E e E e E e X

ni n2 n3

N1 No N3
—inl q-a@ —inhq-a —inkq-a:

g e MmTa E e a2 E e s (2.32)
nj ng ng

onde consideramos Ni, Ny e N3 células unitarias nas direcoes dos vetores primitivos ay,

a e ds, respectivamente. Os somatdérios da equacao 2.32 sao séries geométricas e sua

24 Apesar do semi-angulo de espalhamento € estar relacionado apenas com o médulo do vetor de
espalhamento ¢, a diregao deste vetor estd compreendida no plano formado pelos versores kg e k, de
modo que a varredura pode ser considerada no vetor de espalhamento ¢.
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soma ¢ dada por

N ENGE

Y eEmn = (2.33)
etidda; _ 1

nj

Identificando os produtos
Nt — 1\ [em™* —1\  sen® Nz /2
eir —1 emiw—1 ) sen2x/2 ’
a equacao 2.32 toma a forma

sen? NG - &’1/2) (sen2 Nog - &'2/2) (sen2 Niq - 63/2) (23

sen? - dy/2 sen? G- dy/2 sen? G- dz/2

1@ = A4FP

Para melhor interpretar a equacao acima, a figura 2.30 mostra um grafico da
sen? Nz/2
sen? z/2

para x = mm, com m inteiro. Do grafico vemos que esta fungao vale praticamente zero

funcao y = para N = 10 e para N = 20. Esta funcao tem valor méximo y = N2

para qualquer valor de x exceto na vizinhanca de x = mm, onde ela possui valor maximo.

Retornando a equacao 2.34, a condi¢ao x = mm implica em

(?' 51 =m1 2T
J- dg =mgy 27 (235)
q_" 63 =ms 2 .

Portanto, para haver picos de difragdo em 1(§) é necesséario que as trés condigoes das
equacgoes 2.35 — chamadas de equagoes de Laue — sejam satisfeitas simultaneamente.
Para resolver as equacgoes 2.35, construimos uma rede no espago reciproco cujos vetores

primitivos — que serao chamados de 51, by e 53 — satisfazem a condicao®
Eii : gj =27 5ij s (236)

onde d;; ¢ a funcao delta de Kronecker. Os vetores da rede reciproca podem ser escritos

CcOomo
G = hby + kby + lbs (2.37)

. . .. , T 2 o X a. I 2 Az Xa
Z5Para construir os vetores primitivos da rade reciproca, escrevemos b, = %, 0 = %

—

e b3 — 27 ((71:1 Xd;})

) de forma que a equagao 2.36 é satisfeita.
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Figura 2.30: Gréfico da funcdo sen? Nz/sen? x para N = 10 (linha vermelha) e N = 20 (linha
preta). Esta funcdo possui picos para valores de z iguais a multiplos inteiros de 7, e possui valores

essencialmente iguais a zero para quaisquer outros valores de z. (Adaptado da referéncia [35].)

onde h, k e [ sao nimenos inteiros conhecidos como indices de Miller. Os vetores
G da rede reciproca satisfazem as equacoes 2.35. Em outras palavras, somente se ¢
for igual a um vetor da rede reciproca a intensidade difratada por um cristal sera
diferente de zero. Assim, uma medida XRD em funcao do angulo de espalhamento
260 representa uma varredura do vetor de espalhamento ¢, e os picos que aparecem no
difratograma aparecem em posicoes onde o vetor de espalhamento é igual a um vetor
da rede reciproca.

Para o desenvolvimento realizado acima, consideramos o espalhamento de apenas
um cristal. Quando consideramos que ha muitos cristais na amostra, e que os mesmos
estao aleatoriamente orientados no interior dela, a varredura em 20 passa a ser equiva-
lente a uma varredura no médulo do vetor de espalhamento, ou seja, em |¢]. Assim,
uma medida de XRD conterda picos sempre que o modulo de ¢ for igual ao médulo de

um vetor da rede reciproca.

Anilise dos Dados de XRD Convencional (Nao Ressonante)

Geralmente, a andlise de dados de XRD ¢ feita através da simulagao de um difratograma
a partir de um modelo da estrutura da amostra no espaco real. Este método de ajuste
dos dados, conhecido como método de Rietveld [39, 40], permite realizar o refinamento

de estruturas cristalinas, além de prover o tamanho médio de cristalito, deformacoes
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da rede, analise quantitativa de fases e determinacao de orientacoes preferenciais. Para
tanto, ele necessita de varios parametros de entrada, como as fases presentes na amostra
responsaveis pelo espalhamento, as estruturas de empacotamento das células unitarias
destas fases além das posicoes e identidade quimica dos atomos que compoem as células.
E necessirio também a utilizagao de varios outros parametros para a convergencia
do ajuste como, por exemplo, parametros referentes as fungoes de perfil de pico, de
assimetria de pico e background. A grande desvantagem deste método para inferir
resultados em sistemas nanoestruturados ¢é a utilizagao de uma grande quantidade de
parametros de ajuste utilizados para ajustar o perfil dos picos, muitos deles possuindo
pouco significado fisico nestes sistemas.

Apesar deste método ser bastante utilizado na literatura, optamos por nao utiliza-
lo neste trabalho. Primeiro porque o método de Rietveld é usado para corroborar a
estrutura cristalina, ja conhecida para o nosso caso. A estrutura cristalina a qual
as NPs cristalinas se condensam é a mesma apresentada pelo Ge e Si bulk — e ligas
entre eles —, que é a estrutura de grupo espacial Fd3m (estrutura do diamante). Além
disto, como veremos mais adiante, esta é a unica fase cristalina presente nas amostras
dentro do nosso limite de deteccao. Em segundo lugar, a utilizacao deste método seria
restrita devido ao baixo nimero de picos de difragao — apenas trés para o intervalo em
¢ acessado experimentalmente. Por fim, o sistema em estudo apresenta um background
nao uniforme proveniente do espalhamento da matriz amorfa e das NPs amorfas que
impede a obtengao de informagoes quantitativas em nosso sistema.

As informagoes obtidas através de XRD, para sistemas nanoestruturados, estao
basicamente relacionadas com a posicao e com a largura do pico no difratograma. A
posicao do pico de difracao depende do parametro de rede médio das nanoestruturas. O
parametro de rede da estrutura, por sua vez, depende da composicao quimica das NPs
e da deformacao da rede induzida pelo strain. O parametro de rede médio esperado
para uma liga de Ge,Si;_, pode ser aproximado (desconsiderando as deformagoes de

rede que o sistema pode estar submetido) através da equacao [41]
afl . =5,43140,200z + 0,0272° (2.38)

onde x é a concentracao de Ge na liga e o indice sd significa que desconsideramos a
deformagao de rede. Esta equagao foi obtida através do ajuste de dados experimentais
em ligas de GeSi, e representa uma pequena correcao empirica na le: de Vegard, que

relaciona o parametro de rede de uma liga do tipo A, B;_, com os parametros de rede
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de A ede B daforma as,p,_, =xas+ (1 —z)ap, onde aa,p, , é o parametro de rede
da liga A, B1_,, aa (ap) é o parametro de rede de A (B) e = é a concentragao de A na
liga. A diferenca entre a lei de Vegard e a equagao 2.38 estd mostrada na figura 2.31.

A deformacao da rede sofrida pela NP, no caso estudado neste trabalho, depende da

5.70 —r 7T

5.65 1 4

5.60 4

5.554 4

5.50 4 4

Parametro de Rede (A)

5.454 <

540 T T T T * T v T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Concentragdo de Ge

Figura 2.31: Parametro de rede esperado em funcido da concentracio de Ge em ligas de GeSi. Em
preto, o parametro de rede esperado pela lei de Vegard. Em vermelho, a equagao 2.38, ajustada de

dados experimentais de ligas de GeSi (referéncia [41]).

interagao entre as NPs e a matriz. Varios estudos [12, 15, 42] mostram que NPs de Ge
encapsuladas em matrizes de silica possuem distancias interatomicas menores do que as
distancias entre primeiros vizinhos do material bulk. A discussao sobre a deformacao de
rede sofrida pelas NPs sera realizada no capitulo referente as discussoes sobre a andlise
de dados de XRD. De maneira geral, a deformagao da rede cristalina das NPs pode ser
compressiva — o que diminuiria o parametro de rede e, consequentemente, deslocaria
os picos de difragdo para valores maiores de |¢| — ou expansiva — que deslocaria os
picos para valores menores de |¢'| ao aumentar o parametro de rede. Matematicamente,

podemos escrever que o parametro de rede médio observado para as NPs o' vale
NP d NP, NP
a = af}ezSil_z + 5 a ) (239)

6NP

onde aSGdezSilfw ¢é dado pela equacao 2.38 e é o termo relacionado a deformacao de

rede. Invertendo a equagao 2.39 acima obtemos para a deformagao da rede

NP __ sd ex; esperado
NP _ a aGezSil—z o a P — a P
SNP = - , (2.40)
CLNP asxp
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esperado ¢ o parametro de rede esperado

onde a®P é o parametro de rede experimental e a
para uma liga com concentragao x de Ge. A equagao 2.40 sera utilizada para a obtengao
do valor da deformagao da rede sofrida pelas NPs.

Ja a largura total dos picos de difracao Aqio depende do tamanho médio do
dominio cristalino das NP, da resolucao intrumental e de um possivel gradiente do
parametro de rede entre diferentes NPs. Considerando-se um perfil de pico predomi-
nantemente Gaussiano — o qual é observado experimentalmente — a largura esta relaci-
onada com as contribuicoes de cada um destes efeitos de alargamento de pico através
de

Aq‘?ot = Aq% + AQi2nst + Agﬁ ) (241)

onde Agp € a contribuicao para o alargamento do pico devido ao tamanho finito do
cristal, Aqgpst esta relacionado ao alargamento instrumental e Agq com um possivel
gradiente do parametro de rede.

A distribuicao de tamanhos dos dominios cristalinos afeta o perfil dos picos de
XRD tanto através do valor médio quanto através da largura da distribui¢ao. Porém,
simulagoes por computador de picos de difracao considerando uma distribuicao Gaussi-
ana para o tamanho das NPs mostram que a largura a meia altura do pico de difracao
é pouco sensivel?® A largura da distribuicao de tamanhos, quando comparado com a
influéncia do tamanho médio da distribuicao. Assim, podemos considerar que a largura
a meia altura do pico de XRD em um sistema policristalino nao é influenciada pela
largura da distribuicao de tamanhos.

Para entender como o tamanho médio dos nanocristais afeta a largura do pico
de difracao, utilizamos a funcao graficada na figura 2.30. Pode-se demonstrar que a
largura a meia altura dos picos desta fungao pode ser aproximada como sendo Az ~ 7/N.
Recordando da defini¢ao de = (z = 94/2 para o caso unidimensional onde ¢ é o médulo
do vetor de espalhamento e a é o parametro de rede do cristal) entdo Ax = ald/2 de
modo que a largura a meia altura do pico de difracao devido ao tamanho finito do
cristal vale

Ao =", (2.42)

onde D = Na é o tamanho do cristal. Se considerarmos que o tamanho médio de

26Quando a largura da distribuicio vale 50% do valor médio da distribuicdo, a diferenca na largura a
meia altura do pico de difragao considerando e desconsiderando a largura da distribuicao de tamanhos
é menor do que 5%. A técnica é, portanto, para o caso de NPs orientadas aleatoriamente, pouco
sensivel a largura da distribuicao de tamanhos. Em nanoestruturas epitaxiais — monocristalinas e
perfeitamente orientadas — a sensibilidade & distribuicdo de tamanhos é muito maior.

62



cristalito D seja o unico responsavel pelo alargamento dos picos de difracao, podemos
utilizar a equacao 2.42 para encontrar este tamanho médio.

Outro efeito responsavel pelo alargamento dos picos de difragao é a resolugao
experimental. Contudo, a resolucao instrumental é importante apenas quando os ex-
perimentos sao realizados utilizando amostras padrao ou com grande cristalinidade.
Nesses casos, os picos de difracao sao bastante intensos e estreitos, e a largura dos picos
¢ dominada pela resolucao instrumental. A contribuicao da resolucao intrumental no
alargamento dos picos de difragao para o caso estudado neste trabalho é vérias ordens de
grandeza menor do que a dos outros efeitos, de forma que ela pode ser desconsiderada.

Por fim, o iltimo efeito responsavel pelo alargamento dos picos de difragao con-
siderado neste trabalho esta relacionado com um gradiente do parametro de rede entre
diferentes NPs ou mesmo dentro de uma mesma NP. Como o parametro de rede de-
pende da concentragao dos elementos na NP e da deformagao da rede cristalina, este
gradiente poderia ser causado por uma distribuicao de concentragoes dos elementos
nas NPs e por gradientes de campos de tensoes sentido pelas NPs. Entretanto, uma
vez que os tamanhos das NPs estudadas neste trabalho sao muito pequenos, a contri-
buicao deste termo seria apenas uma pequena fracao para o alargamento dos picos de
difragao, mesmo quando o gradiente de deformacao e a variagao da composicao entre
NPs sao consideravelmente altos. Uma vez que nao ha motivos para que o gradiente
de deformacao e a variacao da composicao sejam grandes para diferentes NPs, descon-
sideramos a contribuicao deste termo frente a contribui¢ao do tamanho das NPS.

A posicao e a largura dos picos de XRD para as andlises do capitulo foram en-

contradas através de uma ajuste Gaussiano destes picos.

Anadlise dos Dados de XRD Ressonante

Uma medida de XRD ressonante consiste em medir o difratograma de uma amostra em
duas ou mais energias diferentes do feixe incidente e que pelo menos uma ou mais destas
energias seja proxima a borda de absor¢ao de um dos elementos presentes no material.
Efetuando uma medida nas proximidades de uma borda de absor¢cao do elemento em
questdo, as corregoes real (f’) e imaginaria (f”) do fator de espalhamento atémico
(f = fo+ f +if") tornam-se muito grandes, e o elemento passa a espalhar raios X com
intensidade diferente. Como dito anteriormente, as corregoes real e imaginaria referem-
se a mudanga na secao de choque do atomo devido ao efeito de absorcao e sao fungoes da

energia do féton incidente. A andlise dos difratogramas tomados em diferentes energias
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permite quantificar a concentracao do elemento em estudo na amostra.

Nos experimentos realizados neste trabalho, foram escolhidas duas energias. Em
11097 eV — chamada de energia F;, proxima a borda de absor¢ao do Ge, que é 11103
eV, sem que haja um aumento excessivo do background devido a fluorescéncia — e 11003
eV — chamada de energia F,, relativamente distante da borda do Ge. Na andlise dos
difratogramas, foi considerada a presenca de Si nas NPs, em adicao ao Ge. Ambas
energias utilizadas nos experimentos estao muito distantes da borda K do Si — borda de
maior energia —, que fica em 1839 eV. Nestas duas energias, a mudanca na intensidade
dos picos difratados correspondem unicamente a mudanca do poder espalhador do Ge

(fge), pois o fator de espalhamento do Si (fs;) permanece constante.

Para encontrar a concentracao de Ge nos nanocristais, escrevemos a intensidade
do pico de XRD como proporcional ao médulo quadrado do fator de espalhamento

atomico médio, ou seja,
I oc (f)? o (CGe foe + O fai) (2.43)

onde fae (fsi) e CSF (CFF) sdo o fator de espalhamento atoémico do Ge (Si)* e a
concentragao de Ge (Si) na NP, respectivamente. Ao escrever a intensidade desta forma,
assume-se que nao ha correlacao entre a posicao e identidade quimica dos atomos na
rede cristalina da NP. Esta correlacao sé acontece em redes atomicamente ordenadas.
Para as energias F; e Fy do feixe incidente, as intensidades I; e I dos picos de difracao

podem ser escritas como
I o< (CG) faen + C' fsin)® e (2.44)

L < (Cge faen + C§ fsin)? (2.45)

onde fge(siy(z) representa o fator de espalhamento do Ge (Si) na energia Ey (FEj).

Dividindo a equacao 2.44 pela equagao 2.45 e assumindo que, para estas energias,

fsin = fsi2 = fsi, temos
ﬁ — (ngfGe;l + CngSOQ (2 46)
Iy  (C& faen + CFF fsi)? '

27Lembramos que o fator de espalhamento atémico é um ndmero complexo, de forma que para os
calculos deve-se considerar o médulo quadrado do fator de espalhamento atéomico médio.
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e, portanto, como CxL + CRF =1,

-1
ng _ (1 + fGe;2\/[_1 - fGe;l\/[_2> . (247)

fs(VI = VTh)

I e I sdo as intensidades (drea sob as curvas) dos picos de difragdo nas energias E;
e E5. A equacao 2.47 acima foi utilizada para a obtengao da concentracao de Ge nas

NPs através de XRD ressonante.

O fator de espalhamento atomico f(q; E) possui valor dado pela equagao 2.22. Os
valores de fy em fun¢ao do médulo do vetor de espalhamento ¢, como dito anteriormente,
estao tabelados. Para um dado pico de XRD com indices de Miller hkl, ele pode ser
calculado encontrando-se o médulo de G da equagao 2.37. Os termos de dispersao
ressonante f'(E) e f”(F) também sdo calculados teoricamente. Quando a energia do
feixe incidente esta muito préoxima a borda de absorcao do elemento em estudo, os
calculos tedricos falham, pois consideram apenas o caso de um atomo isolado. Para
obter valores mais reais das correcoes f'(E) e f”(E) nas amostras estudadas, adotamos
o seguinte procedimento: primeiro, realizamos uma medida de fluorescéncia de raios
X da amostra na vizinhanca da borda de absorcao do Ge. Este tipo de medida é
semelhante aquela realizada pela técnica XAFS. O motivo desta medida é a obtenc¢ao do
termo f”(F) experimental. Este termo estd diretamente relacionado com o coeficiente
de absor¢ao p(FE) (f"(E) é proporcional a p(F)). Assim, extraimos da medida de
absorcao o u(F), o qual é multiplicado por um fator de escala e transladado veticalmente
até que esta fungao se sobreponha com o calculo tedrico de f”(E) mostrado na figura
2.29. Entao, o calculo tedrico de f”(F), para as energias em que p(E) foi medido,
é substituido pelo f”(FE) experimental (u(E) escalado e transladado). Este processo
permite a obtencao de valores mais reais da corregao f”(E) nas energias préximas a
borda, regiao do espectro onde este termo é relevante. Para encontrar o termo dispersivo
f'(E), utilizamos o fato de que f”(E) e f'(E) nao sado independentes. Estes termos estao
correlacionados através das relagoes de Kramers-Kronig. Depois de adquirido f”(E),
obtemos f'(E) através da equacao abaixo, avaliada através de uma integral numérica

0o apn(,
Fl(w) = /0 Sf—_(“;zdw', (2.48)
onde w é a frequeéncia do feixe de raios X. O resultado deste procedimento é visto

na figura 2.32. Além de compensar os desvios da teoria, este procedimento leva em
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Figura 2.32: Gréfico f”(FE) experimental (circulos vermelhos) e de f/(E) (circulos pretos) obtido
através da relagao de Kramers-Kronig 2.48. As linhas azuis representam as duas energias utilizadas

nos experimentos de XRD ressonante.

consideracao fatores experimentais como a resolugao em energia do monocromador.

2.4.3 Espalhamento de Raios X a Baixos Angulos
em Incidéncia Rasante (GISAXS)

As técnicas de SAXS — do inglés Small Angle X-Ray Scattering (espalhamento de
raios X a baixos angulos) — e GISAXS — do inglés Grazing Incidence SAXS (SAXS em
incidéncia razante) — sdo baseadas no estudo do perfil de intensidade de um feixe de
raios X espalhado em angulos muito pequenos, geralmente menores do que 4°. Com
este perfil de intensidade é possivel estudar as caracteristicas morfoldgicas e de em-
pacotamento de particulas na escala mesoscépica, como forma, tamanho, orientacao,
distancia média entre particulas, etc. Em contraste com as técnicas de microscopia
eletronica ou de varredura por sonda, as técnicas de espalhamento de raios X sao ca-
pazes de provar um numero extremamente grande de particulas. Isto permite obter
informagoes morfolégicas muito mais precisas do ponto de vista estatistico. Além disso,
os experimentos podem ser realizados em diferentes ambientes, permitindo a observagao
— indireta — in situ de fenomenos fisicos e reagoes quimicas que levam a formacao de
particulas. E possivel, ainda, com a utilizacdo de uma fonte de Luz Sincrotron — que
permite a utilizagao continua do espectro de radiagao —, realizar medidas de espalha-
mento ressonante em uma borda de absorcao de um dos elementos do material, obtendo

assim informagoes sobre a composicao quimica no interior das estruturas em estudo.
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Nesta secao, apresentaremos os conceitos basicos da técnica de SAXS, dando
énfase ao GISAXS que utiliza a geometria de incidéncia rasante para a obtencao do
perfil de intensidade do feixe espalhado. A teoria de SAXS e de GISAXS difere em
poucos pontos, devido a mudanca no vetor de onda dos feixes incidente e espalhado
causado por sua interacao com o substrato — para o caso de particulas crescidas sobre
um substrato — e/ou a matriz — para o caso das particulas estarem encapsuladas. As
principais diferencas serao explicadas aqui de forma resumida. Ao leitor interessado,
recomendamos as referéncias [43, 44, 45] — para teoria de SAXS — e [46, 47| — para teoria

de GISAXS —, bases para o texto aqui escrito.

SAXS e GISAXS: Caracteristicas e Diferencas

A principio, a unica diferenca entre SAXS convencional e GISAXS é a geometria em
que o feixe de raios X incide sobre a amostra. Esta diferenga, porém, é responsavel
por diversos efeitos resultantes da interacao do feixe com a amostra, como o efeito da
reflexao e da refragao do feixe incidente. Além disso, a diferente geometria de incidéncia
faz com que estas técnicas possuam caractericticas apropriadas para diferentes tipos de
amostras.

Em SAXS convencional utiliza-se a geometria de transmissao para a realizacao
das medidas. O feixe incidente atinge perpendicularmente a superficie da amostra. A
figura 2.33 (a) mostra a geometria utilizada nos experimentos de SAXS. A regiao da
amostra iluminada pelo feixe sera dada pelos tamanhos horizontal e vertical dos feixes
na amostra e pela espessura da amostra. O mdédulo do vetor de espalhamento (|q])
depende apenas do semi-angulo de espalhamento # — assim como no caso de XRD —
através da equacgao 2.21.

Para GISAXS, o feixe incide sobre a amostra em angulos muito pequenos, geral-
mente menores do que 1°. A figura 2.33 (b) mostra a geometria utilizada nos experi-
mentos de GISAXS. A regiao da amostra iluminada pelo feixe sera dada pelo tamanho
vertical e horizontal do feixe na amostra e pela profundidade de penetracao dos raios
X na amostra. Como a amostra é colocada em incidéncia rasante, o tamanho vertical
do feixe na amostra pode cobrir uma area muito grande de sua superficie. Além disso,
como a profundidade de penetracao do feixe de raios X na amostra depende grande-
mente do angulo de incidéncia «; (ver figura 2.33), esta técnica pode provar diferentes
profundidades da amostra, permitindo realizar medidas da rugosidade em interfaces

internas de filmes ou de particulas encapsuladas no interior de filmes finos. Estas ca-

67



ITT

Figura 2.33: Geometria dos experimentos de SAXS e de GISAXS utilizados neste trabalho. (I)
Amostra; (II) Feixe transmitido; (III) Detector. (a): Geometria de SAXS. O feixe incidente atinge
perpendicularmente a superficie da amostra. (b): Geometria de GISAXS. A amostra é posicionada
em uma configuracao em que o feixe incidente a atinja quase paralelamente sua superficie. O detector,
em ambos os casos, é colocado na direcao perpendicular do feixe transmitido, a uma certa distancia
(dag)- O vetor de espalhamento ¢ é dado por k- Eo. Outro parametro importante, utilizado para a

determinacao do angulo de espalhamento, é a distancia amostra-detector (daq).

racteristicas fazem desta técnica uma o6tima ferramenta para estudar a morfologia e o
empacotamento de particulas que se encontram na superficie de substratos ou encap-
sulados em regides préoximas a superficie. No caso de particulas depositadas sobre um
substrato espesso — ou, no nosso caso, particulas encapsuladas em um filme depositado
sobre um substrato espesso —, GISAXS pode ser utilizado sem exigir a preparagao da

amostra para utilizar SAXS convencional — por transmissao.

Entretanto, a intensidade espalhada pela amostra na geometria de incidéncia ra-
sante contém contribuicoes nao somente do espalhamento a baixos angulos das particulas
presentes nela. No padrao de intensidade 2D medido experimentalmente também ha
contribuicao devido ao espalhamento difuso de superficies e interfaces presentes no filme
em estudo. Portanto, quando o objetivo é obter a intensidade espalhada somente pe-
las particulas presentes na amostra, deve-se subtrair a contribuicao para a intensidade
espalhada devido aos outros efeitos. O procedimento utilizado para o tratamento dos
dados sera visto mais adiante. A reflexao especular do feixe incidente na superficie da
amostra — com angulo de incidéncia «; geralmente compreendido entre 0,2 e 1° — se
encontra dentro da regiao em ¢ acessada experimentalmente. Isto pode ajudar bastante
a determinar certas condigoes experimentais, como informar o angulo de incidéncia «;

com bastante precisao.
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Vetores de Espalhamento para SAXS e GISAXS

O vetor de espalhamento de SAXS — em geometria de transmissao — pode ser obtido
através da medida do angulo de espalhamento 26 e utilizando a equagao 2.21. Para

encontrar o angulo de espalhamento 26 vemos da figura 2.33 (a) que

(2.49)

onde d,q ¢ a distancia entre a amostra e o detector e dpy ¢ a distancia, medida no
detector, entre o ponto onde se quer obter o médulo do vetor ¢ e o ponto onde o feixe

direto atinge o detector.

Agora analisaremos o vetor de espalhamento para a geometria de incidéncia ra-
sante, visto na figura 2.33 (b). Este vetor geralmente é decomposto em trés componen-
tes. A primeira, perpendicular & superficie da amostra, é chamada de ¢, (ou q;). As
outras duas sao paralelas a superficie da amostra, e sao chamadas de ¢, — que € a direcao
do feixe incidente projetado na superficie da amostra — e g, — que ¢ direcao perpendicu-
lar ao feixe incidente, projetada na superficie da amostra — de modo que gy = \/¢2 + ¢2
¢ a componente do vetor de espalhamento projetada no plano da superficie da amostra.

Em termos dos angulos mostrados na figura 2.33 (b), temos que

0a ) cos(af)cos(26) — cos(w)
G=k—Fky= g | = Tﬂ cos(ay)sen(20) ; (2.50)
s sen(oy) + sen(ay)

onde k = 27r/,\lz; e ko = QW/A/%O, com k e ko dados nas figuras 2.27 e 2.33.

O objetivo de decompor o vetor de espalhamento desta maneira ¢ facilitar a in-
terpretacao das mudancas sofridas por ele devido a interacao do feixe incidente com a
superficie da amostra. Quando estudamos um sistema onde as particulas se encontram
encapsuladas em um filme, deve-se levar em conta os efeitos da refracao do feixe in-
cidente — proveniente do ar — na superficie externa do filme. Ao propagar do ar para
o material, o feixe de raios X sofre um desvio devido a diferenca entre os indices de
refracao dos dois meios — indice de refracao do ar n,, = 1 e indice de refracao do filme
Nfime = 1 — 0 — i, com ¢ e § > 0. Como o indice de refracao do filme é menor do que

o indice de refracao do ar, o feixe curva-se em direcao a superficie do filme, chegando
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as particulas encapsuladas no interior do filme em um angulo a2 dado por

real
sena*™ &2 y/senZa; — 20cos?q; (2.51)

equacao a qual é obtida através da lei de Snell. Para o caso estudado neste trabalho,
onde o indice de refracao da silica — em 8000 eV, energia utilizada nos experimentos
de GISAXS - é caracterizado por § = 7,21 x 107 ¢ B = 9,45 x 107® e o angulo
de incidéncia a; utilizado foi de 0,5°, af*® ~ 0,45°. Estes angulos estdo mostrados
esquematicamente na figura 2.34 (a). Ao ser espalhado pelas particulas no interior do
filme, o feixe encontra a superficie externa do filme, novamente sofrendo refracao nesta

interface. O angulo a}eal ¢ dado em fungao do angulo experimental ay como

sena}eal ~ y/sena; — 20cos?ay . (2.52)
Estes angulos estao mostrados esquematicamente na figura 2.34 (b).

g
e

(a) b K71
o

| real real
I - Pty II

~~
S~

Figura 2.34: Vetores de onda e angulos reais e aparentes devido & refracdo do feixe incidente e
espalhado na interface entre o ar (regido I) e o filme (regido II). (a): feixe incidente (b): feixe espalhado.
Todos os processos de espalhamento — para o caso estudado em nosso trabalho — ocorrem dentro do
filme e, portanto, os dngulos de incidéncia e de espalhamento medidos nao sao os mesmo que os angulos

de incidéncia e de espalhamento reais.

Estas correcoes nos angulos incidente e espalhado devem ser introduzidas na
equacao 2.50 e levadas em conta no momento da extracao das curvas de intensidade de
GISAXS. Este é o motivo de escrever o vetor de espalhamento em termos da equacao
2.50. Todos os processos de espalhamento, no caso das NPs encapsuladas, ocorrem
no interior do filme. Os angulos reais de incidéncia e de espalhamento nao podem ser
obtidos de forma direta, apenas através dos angulos incidente «; e de espalhamento ay
experimentais. Introduzindo-os na equacao 2.50, vemos que a correcao para o vetor
de onda g — relacionado com ¢, e ¢, — é da ordem de J (que para grande parte dos
materiais vale 107%), de modo que podem ser desconsideradas. J4 para q; — relacio-

nado com ¢, —, essas correcoes podem ser muito mais relevantes. Elas dependerao dos
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angulos «;, ay e de 0. Para o caso em que o angulo de incidéncia «; ¢ menor do que
o, ~ V26 (a. é conhecido como angulo critico), tem-se o fenémeno da reflexao total
do feixe incidente?®. Neste caso, apenas uma onda evanescente — cuja intensidade cai
rapidamente até praticamente zero em alguns angstrons — é observada imediatamente
abaixo da superficie da amostra. Quando «; > «., a profundidade de penetracao do
feixe cresce rapidamente com o aumento de «;.

Outro fator que depende da refracao é o coeficiente de transmissao de Fresnel??,
que ¢é resultado das condigoes de contorno dos campos elétrico e magnético do feixe de
raios X na interface entre o ar e o filme. Este coeficiente corrige a intensidade incidente
e espalhada devido a interacao do feixe na interface entre dois meios quando o feixe esta
incidindo na interface em um angulo muito préximo ao angulo critico de reflexao total.
Neste trabalho, procuramos estudar a intensidade espalhada em angulos cuja influéncia

deste coeficiente pode ser negligenciada.

Caracteristicas Gerais do Espalhamento a Baixos Angulos

Para saber de quais fatores o espalhamento a baixos angulos depende, devemos en-
tender como varia a amplitude espalhada em termos das caracteristicas estruturais e
morfologicas do objeto em estudo. Para isto, escrevemos a amplitude de espalhamento

por um conjunto de dtomos (equagao 2.24) em termos de sua densidade eletronica p(7)

—

A = A, / (P (2.53)

onde a integral é feita sobre o volume do conjunto de atomos. Consideremos agora uma
particula retirada deste material. Para escrever a amplitude de espalhamento desta
particula, definimos uma fungao s(7) — conhecida como fator de forma — que possui

valor igual a 1 se 7 esta dentro da particula e 0 se ele estd fora. Assim, A(g) para esta

280s efeitos de reflexdo total ou parcial em superficies externas e internas desempenham um impor-
tante papel para o caso de particulas depositadas sobre um substrato ou no interior de camadas finas
depositadas sobre um substrato. Neste caso, a intensidade final devido ao espalhamento das particulas
deve ser corrigida com termos que levam em conta a reflexao do feixe incidente e/ou espalhado nestas
superficies. A teoria que descreve este processo é conhecida como Distorted Wave Born Approximation
(DWBA), e nada mais é que a aplicagdo de teoria de perturbagio de primeira ordem no processo de
espalhamento. Nas amostras estudadas neste trabalho, apenas o espalhamento simples — primeira or-
dem de espalhamento, teoria conhecida como Born Approzimation (BA)— precisa ser levado em conta,
pois o ndo hé particulas na superficie do filme e a maior parte da populacao de NPs estd afastada de
interfaces internas.

290 coeficiente de reflexdo, para o caso estudado neste trabalho, ndo tem influéncia nos dados.
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particula vale

AQ) = A, / p(7)s(P)eTTd T | (2.54)

—0o0
onde agora a integral pode ser feita sobre todo o espaco. Para resolver a equacao acima,
notemos que A(q) ¢ a transformada de Fourier do produto de duas fungoes, p(7) e s(7).

Assim, pelo teorema da convolugao, podemos escrever A(g) como

—

A(Q) = /_ h R(K)S(T— k)dk | (2.55)

onde R(q) e S(q) representam, respectivamente, a transformada de Fourier de p(7) e
s(7) e k é a varidvel de integracdo.

Consideremos a funcao S(¢). Se s(7) possuir valores diferentes de zero em uma
regido com tamanho D da ordem de dezenas de angstrons, S(q) terd valor diferente de
zero apenas em regioes de |¢] da ordem de 27/p, ou seja, para valores muito pequenos
do seu argumento. Isto implica que A(q) terd valor diferente de zero somente quando
|7 — E\ é da ordem de DL, ou seja, quando k = .

Agora, analisemos a fungao R(q). Assumindo que p(7) = p, onde p é uma cons-
tante, sua transformada de Fourier R(§) pode ser considerada praticamente como uma
funcao delta de Dirac em torno de seu argumento. Para o caso mais geral, onde
p(7) contém periodicidades de comprimento L da ordem alguns angstrons — ordem
das distancias interatomicas —, R(q) possuird vérios picos. Porém, todos estes picos,
com excessao do localizado em ¢ = 0, est@o localizados em valores de |g] ~ 27/ > 27/p,
ou seja, em valores de ¢ onde S(q) vale praticamente zero.

Assim, como R(§) atua como uma funcao delta de Dirac em k = 0, A(q) ¢é pro-
porcional a S(g), e a fungao p(7) ndo tem influéncia no formato da amplitude de espa-

lhamento. Algumas conclusdes podem ser tiradas da analise que fizemos aqui:

1. O espalhamento a baixos angulos é praticamente independente da ordem de curto
alcance dos atomos. A amplitude de espalhamento é proporcional a densidade
média p da particula, nao dependendo se o arranjo atomico é cristalino ou amorfo

(pois independe de p(7), apenas do seu valor médio p).

2. A amplitude de espalhamento A({J) de uma particula depende somente do seu

formato® S(g), chamada de funcio de forma — equivalente & definida para XRD

39Veremos mais adiante que, de uma maneira geral, esta amplitude, para um conjunto de particulas,
dependera da distribuicao de formas, tamanhos e orientacoes das particulas no interior da amostra,
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na equacao 2.27.

3. Se o tamanho D que caracteriza s(r) for muito grande, S(¢) possuird valores
diferentes de zero apenas em regides muito pequenas no espaco ¢, as quais podem
nao ser acessiveis experimentalmente por estar em posicoes angulares préximas

ao feixe direto3!.

Espalhamento por uma Particula Imersa em um Meio Homogéneo

A amplitude de espalhamento de uma particula imersa em um meio homogéneo pode
ser encontrada através da equagao 2.53, onde a integral é calculada sobre todo o volume

que compoe o sistema particula-meio®?

— amostra —, assumido ser muito maior do que
as dimensoes da particula. A amplitude de espalhamento final pode ser expressa como
a soma das contribuigoes da particula e do meio homogéneo. Escrevendo a amplitude
final em termos dos fatores de forma s,(7) da particula e s,,,(7) do meio homogéneo, a

amplitude de espalhamento final serd dada por

A@ = A [ (07150 + P50 (7 77 (2.56)

onde p,(7) é a densidade eletronica da particula na posicao r’e p,,,(7) = po € a densidade
eletronica — considerada constante — do meio homogéneo. Se a particula possui fator
de forma por s,(7), entao o fator de forma do meio homogéneo sera dado por s, (7) =
1—s,(7) com 7" pertencente ao dominio que compde o sistema particula-meio. Colocando

isto na equacao 2.56 e rearranjando os termos, ficamos com

A(Q) = A, / (pp(7) — po) 5,(F)eT7d T + A, / po€ITd T . (2.57)

A segunda integral acima contribui para a intensidade espalhada a baixos angulos
para valores de ¢ cujo médulo é da ordem de 27/p, onde D representa o tamanho
do sistema particula-meio. Como consideramos que o tamanho D do sistema é muito
grande, esta contribuicao sera diferente de zero em angulos muito pequenos, que nao sao
acessados experimentalmente. Logo, a Unica contribui¢ao sera a da primeira integral,

que pode ser interpretada como o espalhamento a baixos angulos de uma particula com

além da correlagao entre suas posigoes.

31Consequentemente, posicoes angulares cobertas pelo beamstopper no arranjo experimental.

32 Aqui estamos considerando que o volume irradiado pelo feixe de raios X é igual ao volume que
compoe o sistema particula-meio.
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densidade eletronica p(7) — po, ou seja, com densidade eletronica dada pela diferenga
entre as densidades eletronicas da particula e do meio. Concluimos, entao, que um meio
com densidade eletronica constante nao contribui para o espalhamento a baixos angulos
na regiao em ¢ acessada experimentalmente, e que particulas encapsuladas nestes tipos
de meios contribuem com a amplitude de espalhamento com um termo proporcional a

diferenca das densidades eletronicas. Assim,

A = A, / (0a(7) — p0) 5p(F)ETdT (2.58)

Espalhamento por Varias Particulas

Generalizando a equagao 2.58 para o caso de um sistema composto por varias particulas
as quais possuem fator de forma sg)(F') e que estao encapsuladas em um meio homogéneo

de densidade pg ficamos com

AD = 4.3 [ () = ) sy ar (2:59)

onde o somatorio é feito no nimero de particulas e pjo(F) ¢ a densidade eletronica da
particula 7 no ponto 7. Como s{,(f’) possui valor diferente de zero somente se 7 estiver
dentro do dominio da particula j, podemos escrever a equacao acima em termos do
vetor 7’ tal que 7' = 7; + 7, onde 7 representa a posi¢do do centro da particula j.
Admitindo que a densidade eletronica das particulas sao todas iguais e possuem valor

médio dado por p, podemos escrever a equagao 2.59 como
A(Q) = AeApZe@Fj /sé(Fl)ei‘TF/dF’ ) (2.60)
J

onde Ap = p — pp. A integral acima corresponde a transformada de Fourier de sg(f’)

definida anteriormente como a fungao de forma S7(§), ou seja:

’

SU(q) = /s;(F’)eiq‘F di’ . (2.61)

Assim,

A(Q) = AeApZ 7SI (q) . (2.62)

J
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Intensidade Total Espalhada

A intensidade total espalhada para um sistema formado por particulas aleatoriamente
orientadas é dada pelo produto (A(7)A*(q)), onde ( ) representa a média tomada para
todas as orientacoes possiveis das particulas. Em termos de 2.62 a intensidade é dada

por

@) =N <Z Sﬂ‘@s*j’@eim—@'>> 7 (2.63)

onde N é uma constante que leva em conta todos os termos constantes durante o
experimento, como a intensidade do feixe incidente, o volume irradiado da amostra, o
nimero de NPs, a diferenca da densidade eletronica entre as NPs e a matriz, etc. [46]

e S*'(q) é o complexo conjugado de S7'(q). Isolando o termo j = j' temos

o= (it (5 saaen ).

Ji3'#d

O primeiro termo da equacao acima pode ser interpretado como a intensidade
espalhada devido a presenca de cada uma das particulas do sistema, enquanto que o
segundo termo ¢é o termo de interferéncia — ou correlacao — entre particulas. Quando
estudamos um sistema diluido de particulas, a intensidade espalhada sera dada apenas
pelo primeiro termo desta equagao, ou seja pela contribuicao do espalhamento individual
de cada particula. Neste caso, o segundo termo da equagao 2.64 possui valor igual a
zero. Isto ocorre quando a distancia 7; — 7 entre as particulas mais préximas é grande
o suficiente para que a média dos termos €7 77") vale zero para todos os valores de §

acessados experimentalmente.

Para sistemas que possuem correlagao diferente de zero, o segundo termo da
equacao 2.64 nao pode ser desprezado. Nestes casos, os dois termos da equagao 2.64
devem ser levados em conta. Contudo, na pratica, isto nao pode ser feito, visto que
seria necessario o conhecimento das posicoes e do fator de forma de todas as particulas
estudadas. Como a morfologia nao é conhecida de forma exata, algumas hipéteses sobre
o sistema devem ser feitas. As duas principais aproximagcoes utilizadas para resolver a
equagao 2.64 sao conhecidas como Decoupling Approximation [48] e Local Monodisperse

Approzimation [49], e estdao explicadas resumidamente abaixo.
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“Decoupling Approximation”

Decoupling Approzimation [48] (DA) — que pode ser traduzida como “aproximagao de
desacoplamento” — é uma aproximacao que supoe que as orientacoes e os tamanho das
particulas estao descorrelacionadas com suas posicoes, como mostra esquematicamente

a figura 2.35 (a). Desta forma, podemos substituir o produto das fun¢des de forma das

@ “ _O© (b) o° @ 0@ @ e
Qo Q OO

QOQ © @@ [°°° QQ e @ o Q

Q @ O OO QQ OOOOO

@
© QO OOO QQO OOOOQO

dominios onde o feixe é coerente

Figura 2.35: (a): Aproximacdo de desacoplamento — DA. A posi¢io e o tamanho das NPs estao
completamente descorrelacionadas. (b): Aproximacao de monodispersao local de tamanhos — LMA.
A posicao e o tamanho das NPs estao completamente correlacionadas: dentro da regiao de coeréncia
do feixe de raios X, todas as NPs possuem a mesma forma e o mesmo tamanho. (c): Amostra real.
(Adaptado da referéncia [46].)

particulas j e j° do segundo termo da equacao 2.64 pela média tomada em todas as

orientacoes e tamanhos deste produto. Assim, a equacao 2.64 é escrita como

H@N™ = <Z \sf<@>\2> ¥ < > (S@sT@) <>> o)

J J53'#d

onde os parenteses internos ( ) também representam a média sobre a orientagao e sobre
o tamanho das particulas. Desta forma, o termo (S7(7)S*' (7)) pode ser decomposto

em

(S @S (@) = IS@N)* = (S@D* 8 - (2.66)

pois o segundo termo da equagao 2.65 nao contém os termos j = j'. A equacao 2.65

torna-se, portanto:

HON " =n, [(|S@) = [(S@)I°] +np (@) FPX(@) , (2.67)
onde n, é o nimero de particulas e FPA(§) é o fator de estrutura entre particulas da
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aproximagao DA definido como

FPMQ) =n,* < > ein—’?'>> . (2.68)

Ji3'#9

Os efeitos da interferéncia entre particulas nesta aproximacao sao descritos por
um fator de estrutura efetivo. Este fator de estrutura é igual para todos os tamanhos
das particulas, e é calculado levando-se em conta o tamanho — e orientagao — médio das
particulas. Como mostrado na referéncia [48], FP4(§) é modificado por um termo que
leva em conta a influéncia da polidispersao — para o caso de sistemas que apresentam
dispersao de tamanhos. Esta aproximacao fornece bons resultados para sistemas que
apresentam baixa dispersao de tamanhos pois o fator de estrutura efetivo utilizado
para todos os pares {j,j'} é uma boa aproximacao para o fator de estrutura real entre
estes pares. Porém, para altos valores da dispersao de tamanhos o resultado desta
aproximacao apresenta um desvio sistematico dos resultados. Por este motivo, optou-
se por nao utilizar esta aproximacao na analise dos dados obtidos para este trabalho,

visto que as NPs crescidas possuiam grande dispersao de tamanhos.

“Local Monodisperse Approximation”

Outra aproximagao utilizada para resolver a equacao 2.64 é chamada de Local Mono-
disperse Approzimation [49] (LMA) — que pode ser traduzida como “aproximagao de
monodispersao local de tamanhos”. Nesta aproximacao supoe-se que a posicao de uma
particula estd completamente correlacionada com seu tamanho — exatamente o oposto
de DA. Um esquema desta aproximagcao estd mostrado na figura 2.35 (b). Nesta apro-
ximagao o sistema em estudo é aproximado por varios substistemas, onde dentro de
cada um destes subsistemas as particulas sao idénticas. O espalhamento total é entao
calculado como uma soma incoerente da contribuicao de cada um dos subsistemas nor-
malizado pela distribuicao de tamanhos do sistema. Esta aproximacao, em comparacao
a DA, fornece melhores resultados para sistemas com alta dispersao de tamanhos devido
a inclusao desta dispersao no célculo da interferéncia entre particulas. Em outras pala-
vras, o fator de estrutura de LMA é dependente do tamanho das particulas, o que nao

acontece no caso da DA. Esta aproximacao parte do principio que podemos aproximar
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S7'(§) da particula ;' pela S7(g) da particula j. A equacdo 2.64 entdo, torna-se

(N = <Z 159 (1 +Zei‘f'<’*f—@'>>> . (2.69)

J'#i

Para ir além da equagao 2.69, é necessario fazer algumas aproximagoes. A primeira é
considerarmos que as particulas estudadas possuem simetria esférica. A forma apro-
ximadamente esférica das NPs estudadas neste trabalho foi comprovada através das
imagens de TEM. Ao assumir isto, podemos encontrar S7(q) através da transformada
de Fourier de s,(7) (equagao 2.61). No caso, S7(q) da particula j pode ser caracterizada

apenas através de seu raio R;. A integral de 2.61, ao ser avaliada, fornece

(Rjq) — Rjqcos(R;q)

. sen
S'(q) = S(g: By) = 4n RS o

(2.70)

Escrevendo S7(q) desta maneira, ela torna-se independente da orientacao da particula,

e a equagao 2.69 torna-se

HON™ =180 Ry)* <1 £y <>>
J

ey
=> " [S(g; R, (1 + Y R (aryy > , (2.71)
~ qrjj
J J'#j

onde na ultima passagem foi calculada a média sobre todas as orientacoes possiveis
das particulas — ou, equivalentemente, de ¢’ — e escrevemos r;;; = |7; — 7y|. A segunda
aproximacao ¢é escrever o termo entre parénteses na equacao 2.71 — chamado de fator de
estrutura da aproximacao LMA (F™4) — como o fator de estrutura F'5(g) do modelo
de esferas rigidas (HS) monodispersas. Nesta aproximagao, consideramos que o sistema
estudado é composto por esferas impenetraveis que possuem todas o mesmo tamanho e
que interagem apenas através de sua superficie. Esta é uma boa aproximagao para o sis-
tema estudado neste trabalho, apesar de considerar a monodispersao das esferas rigidas.
Isto porque a monodispersao de tamanhos ja é considerada na aproximacao LMA para
particulas pertencentes ao mesmo subsistema, onde o tamanho destas particulas pode
ser caracterizado pelo raio ;. A vantagem de descrever o sistema desta maneira é que

h& uma solucao analitica para o fator de estrutura de esferas rigidas monodispersas.
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Fator de Estrutura Para o Modelo de Esferas Rigidas

O fator de estrutura para o modelo de esferas rigidas monodispersas (F5(q)) pode ser

encontrado através da equacao

sen(qr)

= dr (2.72)

F(g) = L+dan [ ()~ 1)
0

onde n é a densidade numérica de particulas e g(r) é a fungao de distribui¢ao de pares
que descreve o ordenamento das particulas. O produto g(r)dr expressa a probabili-
dade de encontrar uma particula localizada a uma distancia entre r e r + dr de outra
particula, promediada sobre todas as particulas do sistema. Como nao é possivel co-
nhecer exatamente ¢(r)3® algumas aproximacoes devem ser feitas para calcular F™5(q).
O fator de estrutura para um sistema diluido de particulas rigidas pode ser calculado
considerando a fungao de distribuigao de pares g(r) = 0 para r < 2Ryg e g(r) = 1 para
r > 2Rys, onde Ryg ¢é o raio das esferas rigidas. Contudo, o resultado obtido possui
valores negativos para F'(q) quando a fragao de volume das esferas rigidas ultrapassa
12,5% do volume total da amostra. Isto ocorre pois nesta aproximacao considera-se
apenas o termo de interacao entre pares de particulas. Quando a fracao de volume
aumenta muito, a interacao entre trés ou mais particulas nao pode ser negligenciada.
Para levar em conta os efeitos de todas as ordens de interacao entre particulas, devemos
escrever a funcdo g(r) em termos da fungao de correlagao (h(r)). Esta fungdo mede
o desvio de g(r) com respeito ao seu valor assintético, ou seja h(r) = g(r) — 1. Esta

fungao, como proposta por Ornstein [51], pode ser escrita como

h(r) = e(r) + n / (' — )h(r)dr (2.73)

onde ¢(r) é um termo que leva em conta a correlagao direta entre duas particulas que se
encontram a uma distancia r e o termo n [ ¢(r’ — r)h(r’)d 1’ leva em conta a correlagao
de trés ou mais particulas. Uma boa aproximagcao para c(r) é utilizar a equagao de
Percus-Yevick [52]:

Y (r) ~ (6_B¢(T) —1) Py (r) . (2.74)

33Na referéncia [50], os autores estudaram ilhas de Pd depositadas sobre um substrato de MgO
através da técnica de GISAXS complementadas por imagens de TEM. Através das imagens de TEM
das ilhas os autores puderam inferir o fator de estrutura F'(¢) de uma forma mais realista. Eles, entdo,
utilizaram este fator de estrutura para ajustar os dados de GISAXS.
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Wertheim, na referéncia [53]**, mostrou que h(r) da forma proposta por Ornstein pos-
sui resultado exato para o modelo de esferas rigidas utilizando ¢FY(r). Esta solucdo foi
utilizada por Kinning na referéncia [55] para obter F'5(¢q). Contudo, Kinning conside-
rou um fator de forma efetivo calculando a média da fungao de forma normalizada pela
distribuicao de tamanhos. F™5(q), quando calculado utilizando as equacoes 2.72, 2.73
e 2.74, toma a forma

1

F™(q; = 2.

onde 7 é a fragao de volume das esferas rigidas (n = 4/3mnR}y) e G(z) é dado por

G(z) = e [sen(z) — x cos(z)] + b [2zsen(z) + (2 — 2°) cos(z) — 2] +

% {—2" cos(z) + 4[(32z* — 6) cos(z) + (2° — 62) sen(z) + 6]} , (2.76)
onde
o 020" (2.77a)
(1—mn)
g —6721(1_27)71 2) (2.77h)
_ M (2.77¢)
2(1—mn)

E importante perceber que o raio das esferas rigidas Rys nao é obrigatoriamente
igual ao raio das particulas (R). Para particulas que interagem efetivamente através de
seu raio, Rys = R. Contudo, Rys pode assumir diferentes valores, como por exemplo
Ruys = R + 0R para o caso de particulas que possuem estrutura core-shell onde a
casca externa, de espessura dR, possui densidade eletronica proxima ao meio que a
envolve. Desta maneira, a distancia minima de aproximacao entre duas particulas seria
dpmin = 2(R+ dR). Outra possibilidade, a qual foi utilizada nesta tese, é escrever o raio
das esferas rigidas como sendo Rys = c¢R, onde ¢ é uma constante (¢ > 1). Este tipo de

aproximacao ¢ o mais utilizado para o caso de particulas crescidas em matrizes, e leva

34E, independentemente, Thiele [54]
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em conta que o aparecimento de particulas durante o tratamento térmico depende da
densidade de impurezas na regiao®. Contudo, para utilizar F™(q; Ryg), é necessério

que Rpys seja uma funcao conhecida de R.

Intensidade Total Espalhada da Aproximacao LMA Usando o Modelo de
Esferas Rigidas

A intensidade total espalhada para a aproximacao LMA é obtida substituindo a equagao
2.75 na equacgao 2.71. Se somente quantidades estatisticas sao conhecidas sobre a amos-
tra em estudo, o somatério no nimero de particulas > ; da equacgao 2.75 deve ser subs-
tituido por uma integral na distribui¢ao de tamanhos f(R), de forma que esta equagao

torna-se

I(g)= N / " F(R)|S(¢; ) F™(q: Rus(R)) dR | (2.78)

onde F'5(q; Rus(R)) = F(q; R; ¢;n) é dado pela equacao 2.75 com 7 sendo a fracao de
volume das esferas rigidas e ¢ = Bus/r é o parametro que leva em conta a separagao
minima entre particulas. S(q; R) é dado pela equagao 2.70 e f(R) ¢é a distribuicao de ta-
manhos das NPs. Neste trabalho, consideramos que as NPs obedecem uma distribuigao

de tamanhos lognormal [56], ou seja, f(R) foi definida como

- %exp [—%} , (2.79)

onde n, ¢ o nimero de particulas, R ¢ o valor maximo da fungao de distribuicao de

f(R)

tamanhos e o é a largura da distribui¢ao de tamanhos.

Tratamento dos Dados Experimentais

Antes de realizar a analise dos dados de GISAXS, é necessario tratar os dados experi-
mentais a fim de compatibiliza-los com a forma usual de andlise, ou seja, como curvas
de intensidadexvetor de espalhamento®®. Como mostrado esquematicamente na figura
2.33, os detectores utilizado nas medidas de GISAXS deste trabalho sao bidimensionais,

e consistem em Images Plates (IPs). A distancia entre a amostra e o detector também

35Em outras palavras, esta aproximacao considera que uma particula de raio R utiliza impurezas de
um volume de raio equivalente a cR para crescer, o que impossibilita o aparecimento de outra particula
préxima a ela.

360s dados brutos estdo na forma intensidadex pixel (posicio).
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deve ser medida. O tratamento dos dados consiste nos seguintes passos:

Medir a intensidade espalhada da amostra: Esta medida deve ser feita monito-
rando, quando possivel, a intensidade de raios X incidente na amostra. Na estacao
experimental utilizada para os experimentos de GISAXS deste trabalho, isto é
feito através de um cintilador. A intensidade incidente serve como parametro
para a normalizacao dos dados experimentais referente ao tempo de exposicao e
da corrente do anel de armazenamento. Em SAXS, o monitoramento da intensi-
dade incidente ¢ facil de ser realizado, pois todo o feixe incidente atinge a amostra.
Ja em GISAXS, o monitoramento é mais dificil, pois como a amostra é colocada
em um angulo muito pequeno com relacao ao feixe incidente, parte do feixe in-
cidente pode passar por cima da amostra — ou mesmo por baixo — ou ainda ser
absorvida pelo substrato. Assim, a intensidade incidente medida pelo cintilador

pode nao corresponder a intensidade total do feixe que ilumina a amostra.

Medir a intensidade espalhada parasita: O espalhamento parasita é o espalha-
mento devido a todos elementos épticos da linha — como por exemplo as fendas
presentes nas linhas de luz — somados ao espalhamento da prépria amostra que
nao se refere ao espalhamento dos objetos em estudo — como por exemplo o es-
palhamento da matriz de encapsulamento (ou solu¢do na qual encontram-se as
particulas), espalhamento de superficies ou interfaces, padrao de refletividade di-
fusa, etc. Esta medida deve ser feita monitorando, quando possivel, a intensidade
de raios X incidente na amostra-parasita. A amostra que servird para medir o
espalhamento parasita deve ser mais parecida possivel com o sistema em estudo —
como por exemplo um filme do mesmo material que a matriz de encapsulamento

da amostra em estudo, mas que nao possui particulas.

Normalizar o padrao de intensidade pela sensibilidade da IP: os padroes da amos-
tra e do parasita precisam ser corrigidos pela sensibilidade do detector, se o de-
tector utilizado for uma IP. Este passo consiste em dividir a imagem 2D medida

experimentalmente pela imagem 2D correspondente a sensibilidade da IP.

Normalizar os padroes pela intensidade incidente: os padroes da amostra e do
parasita s6 podem ser comparados quando possuem a mesma intensidade inci-
dente. No caso de GISAXS, onde o feixe incidente pode nao atingir apenas a
amostra, este procedimento deve ser feito com cuidado. A subtracao da intensi-

dade parasita devidamente normalizada é essencial para a obtencao da largura da
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distribuicao de tamanhos com precisao. Nos experimentos deste trabalho, o tama-
nho vertical do feixe incidente era bastante pequeno — cerca de 0,1 mm —, fazendo
com que o feixe incidisse apenas na superficie da amostra. Assim, normalizamos

os padroes utilizando a intensidade incidente medida no cintilador.

Subtrair do padrao de intensidade da amostra o padrao parasita: este proce-
dimento faz com que o sinal proveniente do objeto espalhador em estudo — NPs,

no nosso caso — seja isolado dos outros sinais.

Extrair as curvas (cortes) de intensidade/pixel. : Em SAXS, isto é realizado
obtendo-se uma curva radial desde o centro do feixe direto até o maior valor
de ¢ desejado. Para GISAXS, o procedimento é um pouco diferente: Os cortes
geralmente sao tomados horizontalmente, a um angulo o fixo, de forma que a
componente ¢, do vetor de espalhamento é constante ao longo deste corte. A
componente deste vetor que varia é, portanto, g,. Sao tomados varios cortes
de diferentes o (neste trabalho usou-se entre 10 e 15 cortes) e simulados todos
ao mesmo tempo. Este procedimento diminui a incerteza na obtencao de varios
parametros utilizados para a aquisicao das curvas melhorando a confiabilidade

dos parametros de ajuste.
Transformar a escala em pixel para escala em g.

Desta forma, os dados estao prontos para serem analisados.

Analise de Dados de GISAXS

Para analisar os dados de GISAXS, foi realizado um ajuste dos dados experimentais

utilizando a equacao 2.78. O ajuste consistiu em minimizar a funcao y? definida como

X2 _ Z Z (I<q) _O[_g(p(qij)) : (280)

onde I(gq) é dado pela equagao 2.78, I®P(g;;) ¢ a intensidade obtida experimentalmente
e 0;; ¢ o erro na obtencao da intensidade experimental. O somatdério na varidvel j
representa a soma nos INP® pontos experimentais referentes ao i-ésimo corte experi-

mental. A minimizacao foi realizada variando-se os parametros de ajuste através de
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uma rotina baseada no método de Levemberg-Marquardt. O programa utilizado foi

escrito em Fortran®”. Os parametros utilizados no ajuste foram:

e 7 e ¢, relativos ao fator de estrutura do modelo HS; n = 4/37n (R}g) é a fracao
de volume das esferas rigidas e ¢ = Bus/r é o fator relativo a distancia minima de
aproximacao entre as NPs; Note que a fracao de volume das esferas rigidas nao é

igual a fracao de volume das NPs.

e R e o, relativos a funcdo de distribuicdo de tamanhos proposta para o ajuste.
A funcao utilizada esté definida na equacao 2.79, onde R representa o raio cuja

distribuicao possui valor méximo e o é a dispersao de tamanhos;

e Ay, que representa um fator de escala multiplicativo comum a todos os cortes,
que leva em conta todos os termos constantes de I(q). Ao ndo possui significado

fisico no nosso modelo.

e Também foi utilizado um background aditivo que possui valor que pode ser dife-
rente em cada corte. Geralmente, a diferenca entre os backgrounds dos diferentes

cortes era menor do que 1%.

Para obter o melhor conjunto de parametros que minimizam y?2, vérios valores

iniciais para as variaveis foram testados.

2.4.4 Instrumentacao

Todas as medidas de XRD e GISAXS apresentadas neste trabalho foram realizadas
nas linhas de luz do LNLS. Elas foram realisadas, em sua maioria, na linha XRD238
do LNLS, localizada no dipolo D10A. Esta linha sera explicada de forma resumida nas

proximas segoes.

Linha XRD2

A linha XRD2 do LNLS foi utilizada para a grande maioria dos experimentos de es-

palhamento de raios X deste trabalho. Ela trabalha numa faixa de energia que vai

370 programa comercial IsGISAXS [47], utilizado comumente para analise de dados de GISAXS,
possui apenas modelos bidimensionais para o fator de estrutura. Como nao hé programas comerciais
que possibilitam um modelo tridimensional para andlise de dados de GISAXS (pelo menos nao do
nosso conhecimento) tivemos que escrever um programa de ajuste dos dados de GISAXS que inclui
correlagoes em trés dimensoes.

38Utilizamos também a linha XRD1, para algumas medidas e testes.
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desde 5 keV até aproximadamente 14 keV. Esta linha esta representada na figura 2.36.

Ao sair do dipolo, o feixe branco incide sobre um espelho revestido de Rh que serve

primeiro
cristal

Figura 2.36: Esquema da linha XRD2 do LNLS: 1) Fonte de radiacao (Dipolo D10A); 2) Fendas
do feixe branco; 3) Espelho; 4) Feixe branco; 5) Monocromador; 6) Feixe monocromético; 7) Monitor
(cintilador); 8) Amostra (colocada a 5° para XRD e a 0,5° para GISAXS); 9) Detector de XRD
(cintilador); 10) Detector de GISAXS (IPs). Insercdo: Detalhe do monocromador da linha. O segundo

cristal é curvado para que o feixe seja focalizado na direcao horizontal.

para focalizar o feixe na direcao vertical e também para remover harmonicos de maior
energia (E > 15 keV). Em seguida, o feixe incide sobre o monocromador da linha,
que é composto de dois monocristais de Si(111), selecionando a energia a ser utilizada
através da lei de Bragg (equagao 2.8). O segundo monocristal de Si que compde o
monocromador é curvado de forma a focalizar o feixe na dire¢ao horizontal (focalizac¢ao
sagital). A resolucao em energia do monocromador é de AE/E ~ 4 x 107*. O feixe de
raios X, agora monocromatico, passa por um cintilador. Este cintilador utiliza o feixe
espalhado por uma janela de Kapton para monitorar a intensidade do feixe incidente.
Depois disto, o feixe chega a amostra. Para os experimentos realizados neste trabalho,

nao foram utilizados fornos, criostatos ou montagens especiais para as amostras. A
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linha esta equipada com um difratometro Huber de 442 circulos, com plano de difragao
na vertical.

As medidas de XRD convencional foram realizadas nas energias de 8 e 8,5 keV —
energias onde o fluxo de fétons da linha é maior — sendo que em sua maior parte foram
realizadas em geometria coplanar com angulo de incidéncia fixo em (5°). Algumas me-
didas de difracao em amostras selecionadas nao puderam ser feitas nesta geometria, e
foram realizadas em geometria de transmissao (Laue). As medidas de XRD anémalo fo-
ram realizadas em trés energias diferentes: 11003 eV, 11097 eV e em 11102 eV. Também
foi utilizada a geometria coplanar para estes experimentos, onde o angulo de incidéncia
utilizado também ficou fixo em 5°. O detetor utilizado nos experimentos de difracao foi
um detector Cyberstar com cintilador de Nal acoplado a uma fotomultiplicadora.

As medidas de GISAXS foram realizadas na energia de 8 keV. O angulo de in-
cidéncia utilizado para todas os dados deste trabalho foi de 0,5°, apesar do angulo de
0, 3° também ter sido utilizado nos experimentos. O detector utilizado nas medidas de
GISAXS foram IPs. A revelacao das IPs foi realizada utilizando o equipamento Storm
820 da Molecular Dynamics — scanner a laser com coletor de fétons de luz visivel — e o
programa Storm Scanner Control v.5.0, que transforma as imagens obtidas em gréficos
de intensidade xpixel. O tamanho do pixel utilizado foi de 200 pm. Também foi utili-
zado um detector de matriz de fotodiodo — chamado de Pilatus — para a aquisicao de
alguns padroes de intensidade de GISAXS em carater de condicionamento deste detec-
tor. As medidas de GISAXS foram realizadas com varias distancias entre a amostra e
o detector (dnq) — 341, 540 e 777 mm — que dependiam basicamente do tamanho médio

esperado para as NPs para as amostras estudadas.

Detectores Utilizados

Os detectores utilizados nos experimentos de espalhamento de raios X foram:

Cintilador : Para medir a intensidade espalhada no experimento de XRD da linha
XRD2, utiliza-se um detector Cyberstar com cintilador de NAI(T1) acoplado a
uma fotomultiplicadora. Este tipo de detector utiliza os feixes de raios X para
excitar os elétrons, que reemitem radiacao fluorescente em comprimentos de onda
proximos a da luz visivel. Os fotons fluorescentes sao captados, entao, por um
fotodiodo acoplado a uma fotomultiplicadora. Cintiladores sao detectores mais efi-
cientes para medir a intensidade absoluta de um feixe de raios X do que camaras

de ionizacao. Isto porque o sinal proveniente de um cintilador é linear com a
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intensidade do feixe, o que nao ocorre para as camaras de ionizacao. Um cintila-
dor também é utilizado para monitorar a intensidade do feixe incidente na linha
XRD2. Para monitorar a intensidade do feixe incidente, o cintilador utiliza o feixe

espalhado por uma janela de Kapton.

Image Plates (IPs) : As IPs utilizadas neste trabalho consistem em filmes finos con-
tendo cristais de BaFBr:Eu?*. Estes cristais possuem uma grande diferenca de
energia entre a banda de valéncia e a banda de conduc¢ao. Ao incidir um féton
de raios X, nestes cristais, os elétrons sao promovidos a banda de conducao e,
entao, aprisionados em niveis de energia existentes abaixo desta banda devido
a presenca de defeitos na estrutura do BaFBr. A desexcitacao destes elétrons
ocorre através da luminescéncia fotoestimulada, onde um feixe de laser com ener-
gia menor do que o gap entre as bandas de conducao e de valéncia é utilizado para
promover os elétrons aprisionados novamente para a banda de condugao. Estes
elétrons, entao, emitem um féton no visivel e retornam a banda de valéncia. Para
a aquisicao dos dados utilizando IPs, utiliza-se um scanner que faz um mapa da
intensidade de fétons emitidos em funcao da posicao com o auxilio do feixe de
laser. Apesar de serem extremamente mais baratas e simples quando comparadas
com os detectores de matrizes de fotodiodos, elas possuem algumas desvantagens
que podem dificultar a interpretacao das medidas se nao corrigidas de forma cor-
reta, como uma razoavel propagacao do sinal absorvido para regides préximas
da IP (chamada comumente de “spread”) e sensibilidade do filme dependente da
posi¢ao (nao lineariedade). No caso estudado neste trabalho, a propagagao do
sinal nao é um fator muito importante devido a suavidade das curvas de GISAXS
para as amostras utilizadas. J4 a sensibilidade das IPs tiveram que ser corrigi-
das. A correcao é realizada dividindo o sinal medido para as amostras pelo sinal
adquirido pelas IPs quando elas sao irradiadas por uma fonte que emite radiacao

isotropicamente.

Pilatus : Pilatus é um detector composto por um arranjo bidimensional de fotodiodos.
Quando um féton de raios X é absorvido por um dos fotodiodos, a energia deste
foton é convertida em corrente. Ha intimeras vantagens em utilizar um detector
de fotodiodo em relagao a um detector de IP. Primeiro, este tipo de equipamento
permite realizar um mapeamento bidimensional do espalhamento de raios X ins-
tantaneamente, pois nao é necessario revelar a imagem, como no caso das IPs. A

eficiéncia das contagens também é muito maior (em torno de 6x mais rapida),
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o que permite realizar medidas mais rapidas ou com melhor estatistica. Nao ha
propagacao do sinal para pontos préximos ao lugar onde foi absorvido o feixe,
como acontece no caso das IPs ( “spread”), o que melhora a resolugao experimen-
tal. Além disso, pode-se utilizar estes detectores para realizar experimentos in

situ.
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Capitulo 3

Teoria Classica de Formacao e

Crescimento de Nanoparticulas

Neste capitulo descreveremos resumidamente os processos termodinamicos res-
ponsaveis pela separacao de fases sofrida por solugoes sélidas supersaturadas, as quais
sao base do crescimento de NPs semicondutoras em matrizes vitreas. Iremos descre-
ver os processos de nucleagao, crescimento e amadurecimento (ripening) de NPs dando
énfase ao sistema utilizado neste trabalho. Sugerimos para o leitor interessado as re-
feréncias [57, 58, 59] (transigoes de fase, nuclea¢do e crescimento), a referéncia [60]
juntamente com suas referéncias (review em teoria de amadurecimento de Ostwald),
o review de Barnard [61], em modelagem de NPs e o trabalho de Strobel [62] em si-

mulacoes de crescimento de NPs usando o método de Monte Carlo.

3.1 Separacao de Fases em Solucgoes Sélidas

Supersaturadas

Solucoes sélidas sao fases solidas formadas por mais de um tipo de dtomo cu-
jas proporcoes relativas destes atomos podem ser variadas dentro de um certo limite.
Quando a quantidade de algum dos tipos de atomos diluido na solucao sélida é maior
do que o limite de solubilidade, a solucao sélida é dita supersaturada. Solucoes solidas
supersaturadas nao representam o estado de menor energia livre do sistema, e ten-
dem a se decompor. O limite de solubilidade geralmente depende da temperatura. No
nosso trabalho, a solugao sélida supersaturada era composta de atomos de Ge — com

cerca de 12% em atomos — diluidos em uma matriz de silica nido estequiométrica —
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com leve deficiéncia em oxigénio. O crescimento de NPs semicondutoras em matrizes
vitreas esta baseado na decomposicao termodinamica de solugoes sélidas supersatura-
das dielétrico/semicondutor através da difusao dos a&tomos semicondutores induzida por
tratamento térmico.

Um diagrama de fases tipico para solugoes sdlidas que apresentam intervalo de
miscibilidade estd mostrado nas figuras 3.1 (a) e (c). H4 trés regides distintas neste
diagrama. A regido I, que estd acima da curva de coexisténcia (linha continua preta),
a regiao 11, que estd sob a spinodal (linha tracejada preta, definida como a curva onde
a segunda derivada da energia livre se anula) e a regiao III, localizada entre a curva
de coexisténcia e a spinodal. Na regiao I, a solugao sélida homogenea ¢é estavel e
monofasica. Nas regioes II e III, a solucao sélida monoféasica nao corresponde ao estado

de menor energia livre. Isto pode ser visto da figura 3.1 (b), que representa a energia
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Figura 3.1:  (a) e (c): Diagrama de fases para uma solugao sélida que apresenta intervalo de

miscibilidade. A regiao I representa a solucao solida homogénea estavel e monofasica. A regiao II
representa a regiao instavel de decomposicao spinodal e a regiao III representa a regiao metaestavel de
nucleacao e crescimento. As linhas continuas em preto representam a curva de coexisténcia. As linhas
tracejadas em preto representam a curva spinodal. (b) e (d): Energia livre de Gibbs para a temperatura
Ty dada em (a) e em (c). Entre as regides A e B, a solugdo sélida monofdsica nao representa a menor

energia livre do sistema. (Adaptado da referéncia [58].)

livre da solugao sélida para uma dada temperatura 7j (linha continua azul nas figuras
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3.1 (a) e (c). Entre os pontos A e B da figura, a curva da energia livre da solugao
solida se encontra acima da reta que é tangente a estes dois pontos. Assim, caso
o sistema monofasico homogéneo possua concentracao igual a dada no ponto C, por
exemplo, a energia livre desta solugao possui valor AG maior do que se o sistema fosse
composto por duas fases cujas concentracoes fossem aquelas dadas pelas concentragoes
dos pontos A e B. Sendo assim, o sistema tende a se decompor em mais de uma fase
(fases correspondentes as concentragoes de A e B, como mostrado na figura 3.1 (d)).

A forma com que a solugao sélida ird se decompor depende da regiao no espago de
fases que ela se encontra. Por exemplo, consideremos um sistema cuja composicao inicial
é tal que o sistema se encontre na regiao spinodal. Qualquer linha que tragarmos unindo
dois pontos adjacentes a este ponto' se encontrara abaixo da curva de energia livre para
a solugao solida monofasica. Isto quer dizer que o sistema é instavel no que diz respeito
a pequenas variacoes locais na concentracao da fase, pois elas levam a diminuicao da
energia livre total. Desta maneira, é favoravel energeticamente que o sistema comece
a se decompor nestas duas fases. Nenhuma barreira de energia é necessaria para que a
separacao de fases ocorra, desde que os atomos tenham energia suficiente para difundir.
Este processo é chamado de decomposicao spinodal. A medida em que este processo
evolui, a diferenca entre as composicoes das duas fases aumenta. A interface entre elas
durante a separacao ¢ difusa. Estes efeitos estao mostrados esquematicamente na figura
3.2.

Ja na regiao III, o sistema se encontra em um estado metaestavel. Se considerar-
mos o ponto C' da figura 3.1 (b), vemos que uma reta que une dois pontos adjacentes
a este ponto se encontra acima da curva da energia livre da solugao sélida monofésica.
Isto quer dizer que pequenas variacoes locais na concentracao da solugao sélida levam
a um aumento da energia livre. Entretanto, ha a possibilidade do aparecimento de ino-
mogeneidades localizadas cujas concentracoes diferem significativamente da composicao
inicial e que levam a diminuicao da energia livre — composicao de fases dos pontos A
e B. Neste caso é necessario transpor uma barreira de energia para que o processo
de separacao de fases se inicie. E necessdrio também que os atomos tenham energia
suficiente para difundir. A segregacao das novas fases ocorre através do aparecimento
de pequenos nicleos discretos da fase minoritaria, os quais possuem interface bem defi-
nida e estao aleatoriamente dispostos no interior da fase original. A energia necessaria

para a formacgao destes nucleos ird depender da competicao entre o ganho de energia

1Uma linha representa uma composicdo de fases dada pelas composicoes dos pontos de intenseccio
entre a linha e a curva da energia livre. 01
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Figura 3.2: Variagao do perfil de concentragao  Figura 3.3: Variacio do perfil de concentragao
para a decomposicao spinodal. A medida que o  para o processo de nucleacdo e crescimento. De-
tempo passa a diferenca entre as concentragoes pois do aparecimento do ntucleo com interface

das duas fases aumenta. A interface entre as fases bem definida, o mesmo ird crescer as custas do

¢é difusa. c4 e cp representam as concentragoes
nos pontos A e B da figura 3.1 (b) e (d). ¢; é a
concentracao inicial da solugao sélida homogénea.
(Adaptado da referéncia [58].)

material na matriz até que as concentragoes das
duas fases c4 e cp (referentes aos pontos A e B
da figura 3.1 (d)) sejam alcangadas. ¢; representa

a concentracao inicial da fase minoritdria (conce-

tragao no ponto C da figura 3.1 (b), por exemplo).
(Adaptado da referéncia [58].)

devido ao volume transformado e o custo energético para manter a interface entre as
duas fases. Existe um tamanho critico dos nicleos formados tal que é energeticamente
favoravel para o sistema que mais atomos se agreguem a fase recém formada. Nicleos
menores do que o tamanho critico sao instaveis e tendem a se dissossiar. As concen-
tragoes destas novas fases sao dadas pelas concentragoes dos pontos A e B da figura 3.1
(d). Um esquema mostrando a separagao de fases mediante a nucleagao e crescimento
estd mostrado na figura 3.3. Mais detalhes sobre este assunto serao dados na proxima
secao. O processo de separacao de fases em sistemas que consistem em solugoes sélidas
de silica e Ge ocorre mediante a nucleagao e crescimento mesmo para concentracoes de

Ge de até 40%, como reportado na literatura [6, 7).
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3.2 Nucleacao e Crescimento

Como dito na se¢ao anterior, quando o sistema se encontra inicialmente na regiao
IIT do diagrama de fases mostrado na figura 3.1 (a) e (c) e os atomos possuem energia
suficiente para difundir dentro do material, a separacao de fases ocorre através do
aparecimento de pequenos nucleos com interfaces bem definidas dispostos de forma
aleatéria no interior da fase original. A energia necessdria para a formacao de um
nicleo ird depender da competicao entre as energias de volume e de superficie?. A
variacao da energia livre AG associada a criagao de um nicleo de volume V' que possui

area superficial A pode ser escrita como
AG = AG,V +~vA , (3.1)

onde AG,, é a diferenca de energia livre por unidade de volume? entre as fases homogénea
— monofasica — e heterogénea — fases separadas — e v é a energia por unidade de éarea
para se manter a interface entre as duas fases transformadas. Para um nucleo esférico

de raio 7, a equacao 3.1 fica
AG(r) = Y313 AG, + drr?y . (3.2)

A figura 3.4 representa a energia livre em funcao do tamanho do nicleo. Dela
vemos que a contribuicao da energia de superficie do nticleo domina para pequenos
valores de r. Isto indica que a formacao de um nucleo de raio r aumenta a energia
livre do sistema em AG(r) e, portanto, este processo nao é espontaneo. Entretanto, ele
pode ocorrer através de uma flutuacao termodinamica, com probabilidade proporcional
A exp [“AG(M/k,T| 4, onde ky, é a constante de Boltzmann e T' é a temperatura do sistema.

Apoés ocorrer a formacao do nicleo, o sistema tenderd a diminuir sua energia

2Esta é uma maneira simplificada de se tratar o problema, pois no leva em conta as interacoes entre
nucleos e considera que as propriedades macroscopicas do material podem ser diretamente aplicadas
aos materiais em escala nanométrica, o que nao é verdade. Modelos tedricos de nucleagao mais precisos
tem sido propostos na literatura, como a teoria auto-consistente [63] e a teoria de Dillmann-Meier [64]

3Como a energia livre referente as novas fases é menor do que a energia livre da fase homogénea,
AG, é negativo.

4Este tipo de aproximacao ¢ valida somente para valores de 7 menores que 7* — teoria de nucleacio de
Volmer. No capitulo 10 da referéncia [57], o autor apresenta vérias teorias cldssicas de nucleagao. Pode
ser demonstrado que esta taxa é proporcional & um fator exp [~1/(Az)?], onde = pode ser temperatura de
super-resfriamento — ou superaquecimento (isso se refere ao caso da nucleagao ocorrer para fenémenos
que possuem transi¢oes de fase com a temperatura) — ou o grau de supersaturagdo — dado por e
onde ¢ é a concentracao da solucao e ¢, a concentragao de equilibrio da solugao.
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Figura 3.4: Gréfico da energia livre de Gibbs em funcgao do raio r do niicleo formado. Para pequenos
valores de r, a energia livre do sistema aumenta com o aparecimento do ntcleo e, portanto, o processo
ndo é esponténeo. Entretanto, ele ocorre com probabilidade exp [-AG(")/k,7]. Uma vez formado, o

sistema tendera novamente a diminuir a sua energia livre. Se o nticleo formado possuir raio menor que

r*, isto acontecerd através da diminuicao do raio 7, ou seja, fazendo com que o ntcleo se redissolva.

Se o raio r for maior que r* isto acontecera através do aumento de r, ou seja, através da inclusao de

mais dtomos no nicleo. (Adaptado da referéncia [58]).

livre. Ainda da figura 3.4, vemos que se o nucleo formado for menor que o raio 7*, a
diminuicao da energia livre acontecerd através da diminuicao do raio r da particula,
ou seja, fazendo com que o nicleo se redissolva. Se, entretanto, o raio r do ntcleo
formado for maior do que o raio r*, a diminui¢ao da energia livre acontecera quando
o raio r aumentar, ou seja, quando mais atomos se juntarem ao ntcleo. A inclusao de
mais atomos nos nicleos formados depende da frequéncia de colisoes entre os atomos
e o ntcleo, assim como da barreira energética para a ativacao da difusao. Se o nicleo
formado possuir raio muito menor do que 7*, ele serd rapidamente dissolvido. Por
outro lado, é estatisticamente pouco provavel a criagao de um nicleo com raio muito
maior que r*, de forma que somente os raios r muito proximos a r* sao geralmente
considerados nos céalculos das taxas de nucleacao. O raio critico r* pode ser encontrado

através da derivada da equacao 3.2 com relagao a r, e possui valor igual a

2
AG,

(3.3)

e o aumento da energia livre associado a formagao de um ntucleo de raio r* é dado por

1673
AGH = —— A
¢ 3(AG,)?’ (34)

94



que é a maior energia associada a formacao de um nticleo (maximo de AG(r)). Logo,
a formacgao de um ntcleo de raio r* é menos provavel com relagao a nicleos com raio
menor que r*. E importante notar que r* ¢ um ponto de equilibrio instavel, ou seja,

uando formado um nticleo de raio r*, ou ele crescera ou ele ira se dissolver

A taxa de nucleacao pode ser escrita de forma simplificada como o produto [58]:
N* = fc*, (3.5)

onde ¢* = cpexp [~AG"/k, 1] é a concentragdo de nicleos com tamanho critico (¢y é o
ntimero de dtomos do soluto por unidade de volume) e f é a razao com que um nicleo
critico pode se tornar estavel. f depende de quao frequente um ntucleo de tamanho
critico pode receber um atomo proveniente da solugao. Isto depende basicamente da
area do nucleo e da rapidez da difusao. Para explicitar a dependéncia da energia de
ativagao da difusao e da temperatura em f, a escrevemos como f = w exp [~¢/k,7], onde
w é um fator que depende da frequéncia de vibracao dos atomos e da area do nicleo

critico e € é a energia de ativagao do processo de difusao. Assim, 3.5 fica escrita como
N* = wcyexp [~¢/k,1] exp [“AC" [k, 1] . (3.6)

Uma vez que o nicleo atinge um tamanho superior ao critico, a difusao e incor-
poracao de mais atomos do soluto pelo nicleo faz diminuir a energia livre do sistema.
A medida em que os nucleos sao formados e que mais atomos sao incorporados aos
nicleos existentes, a supersaturacao da solucao sélida diminui, fazendo com que a dife-
renca AG, entre as fases homogénea e heterogénea diminua — equivalente a dizer que o
ponto C' da figura 3.1 (b) se aproxima de A. Deste modo, o tamanho do nicleo critico *
— equacao 3.3 — aumenta e a energia livre necessaria para sua formacao AG* — equacao
3.4 — também aumenta. Como a taxa de nucleagao é proporcional a exp [~ACG"/k,7], ela
cai rapidamente com a diminui¢ao da supersaturagao, dando inicio ao chamado estdgio
de crescimento dos nucleos. Neste estagio os ntucleos crescem as custas do material

dissolvido na solucao.

Durante o estédgio de crescimento nas teorias classicas, o nimero de nicleos per-
manece constante, e os raios dos nucleos crescem a medida em que mais atomos sao
incorporados a eles. A incorporacao dos atomos do soluto ocorre através da difusao
dos mesmos pelo material até encontrar a superficie dos nucleos. Podemos escrever o

fluxo J de atomos do soluto que passa através de uma superficie esférica de raio x em

95



diregdo a um ntcleo utilizando a primeira lei de Fick como [65]:

dc
J =4ra’D— | 3.7
o (3.7)
onde D é o coeficiente de difusdo dos atomos do soluto na temperatura 7' (D =
Dqgexp [~¢/kT]) € ¢ é a concentragao do soluto na posigdo x. Estas e outras grande-

zas estdo mostradas nas figuras 3.5 (a) e (b).

. (a) (b)
Co A
C
— [
Ce
f— §—

Figura 3.5: (a): Perfil de concentragao para o crescimento controlado pela difusdo. c. representa
a concentracao de equilibrio, ¢y a concentracao inicial do soluto na solugdo soélida, d é a espessura da
camada de difusdo, r é o raio do nicleo e ¢, é a concentracao do soluto no nicleo. (b): Esquema das
varidveis envolvidas nos cédlculos. r é o raio do niicleo, § é a espessura da camada de difusdo e = é a

varidvel radial. (Adaptado da referéncia [65].)

Na equagao 3.7, J é independente de x pois consideramos que a difusao dos dtomos
em diregao ao nicleo encontra-se em estado estacionério. Integrando ¢(z) desde r + o

(0 é a espessura da camada de difusdo) até r em relacdo a « (ver figura 3.5) (a) obtemos

_ AnDr(r +9)

/ 5

(co — o) ~ 4mDr(cy — c.) , (3.8)
onde ¢y é a concentracao inicial do soluto e ¢, é a concentragao de equilibrio do soluto.
Na ultima passagem consideramos que a espessura da camada de difusao é muito maior
do que o tamanho dos nucleos (6 > 7). O fluxo de dtomos em dire¢ao ao nucleo, por

outro lado, esta relacionado com a taxa de crescimento do raio do ntcleo através de

_47rr2d7"
v dt’

(3.9)
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onde v é o volume molar do soluto na nova fase (fase do ntucleo). Assim, juntando as

equacoes 3.7 e 3.9 temos
dr  Dv
— = —(cg—ce) . 3.10
e (3.10)

Considerando a diferenca ¢y — ¢, aproximadamente constante no tempo, podemos
integrar os dois lados da equacdo acima, obtendo assim que o raio 7 cresce com (Dt)"2,

Um desenvolvimento mais rigoroso para a taxa de crescimento neste estdgio fornece

Co — Ce

r(t)? = r(0)* +2 Dt (3.11)

Cn — Ce

onde r(0) é o raio do nticleo no instante que é formado, ¢y é a concentragao inicial do
soluto na solucao sélida, ¢, é a concentracao de equilibrio do soluto na solucao, ¢, é a
concentracao do soluto dentro do nticleo e D é o coeficiente de difusao na temperatura
T de tratamento (D = Dgexp [~¢/k,T]).

3.2.1 Relacao de Gibbs-Thomson

As equagoes 3.3 e 3.10 definiriam o raio critico e as taxas de crescimento dos
nucleos para qualquer intervalo de tempo se a concentracao de equilibrio ¢, fosse cons-
tante no tempo. Entretanto, a concentracao de equilibrio depende do raio do ntcleo
critico através da relagao de Gibbs-Thomson — GT

r __ _roo
C, = ¢C, exp[

12
kaT’ (3 )

2vv }

Y
onde ¢, € a concentragao de equilibrio de uma particula de raio r e c[>° é a concentragao
de equilibrio do material bulk — interface de curvatura nula (r = c0). A equagdo de
GT reflete o aumento na energia livre de Gibbs devido a existéncia de uma tensao
superficial relativa aos ntcleos — no caso, devido a . Portanto, a diferenca AG entre as
energias livres das fases homogénea monofasica e heterogénea caird para um valor dado
por AG — 2vv/r, onde o termo 27v/r estd relacionado a este aumento da energia livre de
Gibbs devido a curvatura da interface dos nicleos de raio r. Como a solubilidade (ou

concentragao) de equilibrio pode ser escrita como

700

c, = exp [—

AG} , (3.13)

T
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entao

w} (3.14)

c, = exp [— T

Rearranjando os termos da equagao 3.14 e utilizando a equacao 3.13, encontramos a

equacao 3.12.

A relagao de GT pode ser entendida mais facilmente através da figura 3.6. Da
figura vemos que a concentracao de equilibrio varia com o raio dos ntcleos. A medida
que o raio do ntucleo diminui, maior é a energia livre associada a interface e, portanto,

vemos que a concentracao de equilibrio é maior.

concentracap ——

AG

Figura 3.6: Grafico da energia livre mostrando a concentragao de equilibrio devido ao efeito de
Gibbs-Thomson. A medida que o raio do ntcleo diminui, maior é a energia livre associada a interface

e, portanto, maior serd a concentracao de equilibrio.

Uma consequéncia muito importante da relacao de GT pode ser obtida quando
observamos o comportamento do termo (¢y — ¢.) da equagao 3.10. Primeiramente,
lembramos que c., desta equacao, deve ser substituido pelo ¢, da equacao 3.12. A
medida em que o tempo passa, a concentracao inicial ¢y cai para um valor ¢ — que
depende do tempo — devido tanto a formacao dos ntcleos quanto a incorporacao dos
atomos do soluto nos niicleos existentes. Agora consideremos a equagao 3.10 quando a

concentracao ¢ cai para um valor proximo a c,. Escrevendo

2
¢ = cI®exp [k?b;/j; ] , (3.15)
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(onde 7, representa o raio de equilibrio da concentragao c) obtemos:

dr  2Dv*ye® (1 rc>

R 1
dt kyT'rr. (3.16)

r

onde fizemos a aproximacgao do expoente como

2vv 2vv
exp {kijr} (1 + kaT) : (3.17)

Da equacgao 3.16 podemos ver que, se r < 7, % < 0 e a particula tende a diminuir de

tamanho. Entretanto, se r > r,, % > (0 e a particula tende a aumentar de tamanho.
Este efeito, que tem como consequéncia as particulas maiores crescerem as custas do
soluto proveniente das particulas de menores, ¢ conhecido como amadurecimento de

Ostwald — Ostwald ripening — e sera discutido brevemente na proxima segao.

3.3 Amadurecimento de Ostwald (Ostwald ripening)

Da equacao 3.16, vemos que ntcleos cujos raios r sao menores do que o raio critico
. s20 termodinamicamente instéveis e tendem a diminuir seu raio r com o tempo (pois
% < 0), até eventuamente desaparecer. J4 as particulas com raio r > r. crescem as
custas do material redissolvido pelas particulas menores. Este efeito, porém ocorre
apenas depois de que uma grande parte dos atomos do soluto ja tenha se agregado
aos nucleos existentes de forma que a concentragao incial ¢y tenha caido para valores
préoximos a c,. A figura 3.7 mostra um esquema do efeito de GT no crescimento de
nicleos com diferentes tamanhos.

Atribui-se a Lifshitz & Slyozov [66] e Wagner [67] a primeira teoria para o ama-
durecimento de Ostwald (conhecida como teoria LSW). Eles estudaram a cinética de
separacao de fases através da nucleacao e crescimento em solugoes sélidas supersatu-
radas onde a fragao de volume da fase minoritaria — soluto — era muito pequena —
nominalmente igual a zero. Desde entdo, muitos trabalhos® foram realizados com a
finalidade de descrever a cinética de crescimento para sistemas com fragao de volume
finita. A cinética de crescimento, entretanto, muda muito pouco com a introducao da

fracao de volume finita, como demonstrado por Baldan na referéncia [60]. Como os

=4 ’ 7. . . . . .

°H4& vérios trabalhos realizados sobre a teoria de amadurecimento de Ostwald. Para o leitor inte-
ressado, recomendamos o review de Baldan [60] — e referéncias contidas neste artigo — que compara
vérias das teorias propostas.
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Figura 3.7: Efeito de Gibbs-Thomson no amadurecimento dos nicleos. Niicleos com raio r < r. sao
instaveis e tendem & se dissociar. Ntcleos com raio r > r. tendem & crescer. Nucleos com r = r.
nao crescem mas também nao dissociam. A medida em que o tempo passa, a concentracao da solugao

sélida diminui e o raio critico r. aumenta.

expoentes temporais da teoria LSW nao sao fungoes da fragao de volume n da fase
minoritaria, todos os expoentes obtidos nas diversas teorias sao iguais. O que muda é

apenas a amplitude das leis de poténcia, que sao dependentes de 7.

Podemos resumir a cinética da evolucao do tamanho dos nicleos para as teorias

de amadurecimento através da equacao
r(t) = [r(0 + k()] ™, (3.18)

onde r(t) é o raio médio dos nicleos no instante de tempo t ap6s o inicio do processo
de amadurecimento, 7(0) é o raio dos nicleos no instante em que se inicia o processo
de amadurecimento e k(n) é uma constante que depende da fragdo de volume 7 do
sistema. Ha divergéncia na literatura sobre a forma da fungao k(n) [60]. Entretanto,
como dito anteriormente, os expoentes temporais da evolucao de parametros como o
raio médio, niimero de nicleos e fracao de volume da fase minoritdaria permanecem
inalterados. Diversos trabalhos na liteatura mostram que a cinética de evolugao dos
parametros morfolégicos como o tamanho, niimero de niucleos e fragao de volume da fase

minoritaria é descrita de maneira bastante satisfatéria pela teoria LSW. A dependéncia
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de 7(t) com t/* é consequéncia da linearizacio da relacdo de G'T (equacdo 3.17).

3.3.1 Amadurecimento Utilizando a Forma Completa da
Relagao de Gibbs-Thomson

Tanto simulacoes numéricas quanto calculos tedricos do amadurecimento de Ostwald
falham em descrever ensembles reais de particulas de escala nanométrica quando o ta-
manho médio do ensemble é da ordem do coeficiente 279/k,7 da equagao 3.12, chamado
de comprimento de capilaridade — que possui valor da ordem de 10 A. Isto porque a
aproximacao da equacao 3.17 realizada para se chegar a dependéncia assintotica do raio
médio com o tempo de tratamento como t/* nido pode ser considerada, uma vez que
ela nao descreve mais satisfatoriamente a dependéncia da solubilidade com o tamanho
das particulas [68]. Para particulas com raio entre 10 e 50 A~ tamanho tipico dos raios
encontrados neste trabalho — a solubilidade das particulas se torna fortemente nao li-
near com 1/r. Este efeito nao é levado em conta na descri¢ao classica do mecanismo de
amadurecimento, e ainda carece de uma solucdo matematica analitica. A cinética de
crescimento proporcional a t'/? referente ao amadurecimento de Ostwald proposta pela
teoria LSW — e teorias afins — é uma consequéncia da linearizagao da relagao de GT
(equagao 3.17) e, portanto, quando esta aproximagao nao é mais vélida, a cinética de
crescimento tende a ser diferente.

Strobel et al., na referéncia [62], estudou o crescimento de niicleos com tama-
nhos da ordem do comprimento de capilaridade através de simulacoes de difusao em
trées dimensoes baseadas no método de Monte Carlo. O método, chamado de Kinetic
Three Dimensional Lattice Monte Carlo Method — K8DLMC, consiste em simular uma
rede tridimensional — matriz — onde os atomos do soluto ocupam substitucionalmente
alguns sitios dos atomos da matriz. Através de simulacGes, considerando diferentes
temperaturas® 7° e tamanhos iniciais dos clusters, Strobel mostra que as interacoes
utilizadas no modelo K3DLMC reproduzem o efeito de GT mesmo para tamanhos de
nicleos muito pequenos, permitindo obter informacoes da cinética de crescimento em
clusters com tamanhos da ordem do comprimento de capilaridade utilizando a forma
completa da relacao de G'T. As simulacoes mostraram que o expoente de crescimento
efetivo m.; varia em funcao da temperatura 7 de tratamento térmico das simulagoes

e em fun¢ao do tamanho médio dos ntcleos. Entretanto, Strobel mostra que as curvas

6A temperatura de tratamento térmico nas simulacdes realizadas estava relacianada & barreira

energética adimensional € = ¢/k,T relacionada & difusdo dos monémeros — D = Dye™°.
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obtidas para o expoente efetivo em funcao do raio médio r dos nucleos nas diferentes
temperaturas de tratamento sao iguais — dentro do erro estatistico intrinseco ao método
de Monte Carlo — quando a escala em r é normalizada para a razao 7/r. — onde r é o raio
médio dos nicleos e 7. = 279/k,7. Os resultados da simulagao para o expoente efetivo de
crescimento em funcao da razao 7/r. mostraram que este expoente possui valor sempre
menor do que o expoente 1/3 obtido para o modelo LSW. Porém, o expoente efetivo
nas simulagoes cresce com o aumento de r, tendendo ao valor 1/3 para grandes valores
de 7/r.. Das simulagoes realizadas, Strobel obteve para os expoentes efetivos valores
que variam desde 0,17 até 0,26, onde a variagao se devia apenas a temperatura 7° de

tratamento térmico.

Calculos utilizando a aproximacao de campo médio para o amadurecimento de
Ostwald levam a obtencao de parametros idénticos aos obtidos para a teoria LSW —
e teorias similares a LSW considerando a fragao de volume finita — quando a relagao
de GT é utilizada na forma linear. Baseado nisto, Strobel, neste mesmo trabalho, uti-
lizou as configuracoes intermediarias das simulacoes pelo método K3DLMC' — como a
posicao r; e raio R; dos nicleos — como dado de entrada para uma simulagao baseada no
método de campo médio com a finalidade de comparar a natureza cinética — K3DLCM
— e termodinamica — campo médio — destes dois métodos. Os resultados para os ex-
poentes da densidade de particulas e também da cinética de crescimento mostraram
serem similares para ambos os métodos. Quando, porém, comparados com a teoria de
campo médio utilizando a relagao de GT linearizada — teoria LSW — claramente ¢é visto
que a cinética é governada por um expoente diferente. Estas simulacoes mostraram a
influéncia da utilizacao da forma completa da relagao de GT na cinética de crescimento

quando os nucleos possuem tamanhos préximos ao comprimento de capilaridade.

Apesar do trabalho de Strobel ter mostrado a importancia de se utilizar a forma
completa da relacao de GT quando o tamanho das particulas é da ordem do compri-
mento de capilaridade, nao ha ainda trabalhos teéricos — de nosso conhecimento — na
literatura que utilizam a forma completa da relacao. Ha, porém, varios trabalhos expe-
rimentais que utilizam decomposicao termodinamica de solugoes sélidas supesaturadas
para a formagao e crescimento de NPs semicondutoras em matrizes dielétricas cujos
expoentes de crescimento variam significativamente dos valores propostos pela teoria
LSW. Os trabalhos de Glover (m.s ~ 0,08) [69], Bonafos (mes ~ 0,12) [24] e Araujo
(mefs ~ 0,15) [42] em NPs de Ge em SiO,, onde a solucao supersaturada era preparada

através de implantagao ionica e o trabalho de Lipovskii (m.s ~ 0,11) [70] em NPs de
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CdSe encapsuladas uma matriz de fosfato sao alguns exemplos disto. A maior parte
destes trabalhos, entretanto, nao esta focada na cinética de crescimento das particulas.
Apenas o artigo de Lipovskii [70] o autor procura fornecer uma explicacdo — semi-
quantitativa — para a obtencao de expoentes de crescimento diferentes da teoria LSW

para a cinética de formacao das NPs em matrizes dielétricas.
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Capitulo 4

Resultados Diretos para uma
Amostra e

Complementaridade das Técnicas

Neste capitulo apresentaremos os principais resultados obtidos através das técnicas
de GISAXS, XRD e EXAFS, complementados com imagens de TEM, referentes a uma
unica amostra — a amostra #11 da tabela 2.2. A analise adotada para esta amostra
representa o procedimento padrao de andlise adotado para as outras amostras. Neste
capitulo, mostramos a potencialidade da combinacao das técnicas de Luz Sincrotron, as
quais permitem a obtencao de informacgoes estruturais que nao sao acessiveis através da
analise individual das técnicas. No inicio de cada secao, apresentaremos uma pequena

discussao sobre a analise realizada por aquela técnica.

4.1 Microscopia Eletronica de Transmissao (TEM)

Apesar das imagens de TEM mostrarem diretamente a forma das NPs e fornece-
rem, através de uma andlise estatistica, o tamanho médio e a largura da distribuigao
de tamanhos destas NPs, a técnica de TEM ¢ restrita no que diz respeito ao compor-
tamento de toda a amostra. Deve-se notar também que o tamanho médio e a largura
da distribuicao de tamanhos depende fortemente da espessura da amostra na regiao
onde a andlise estatistica estd sendo realizada [24]. Desta maneira, imagens obtidas
em diferentes regioes da amostra podem fornecer resultados distintos. Enquanto que as
menores NPs (que possuem estrutura cristalina) sao mais facilmente vistas nas regioes

mais finas das amostras preparadas para a utilizacao de TEM — pois apresentam as
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franjas de interferéncia tipicas de materiais cristalinos mesmo quando as mesmas nao
estao com a estrutura cristalina totalmente alinhada com o feixe de elétrons — nas

regioes mais espessas elas dificilmente sao distinguidas da matriz.

A falta de resolugcao em profundidade é uma outra caracteristica de TEM que
dificulta a obtencao da distribuicao de tamanhos. As imagens de TEM sao projecoes
bidimensionais de uma amostra tridimensional, onde a dimensao colapsada é aquela
percorrida pelo feixe eletronico. Assim, duas NPs que se encontram alinhadas na direcao
do feixe podem dar a impressao de ser uma tnica particula, com tamanho e formato que
depende do grau de alinhamendo entre elas e o feixe [25]. Para minimizar este efeito,
é necessario analisar uma regiao muito fina da amostra. Nas amostras que utilizamos,
este efeito é muito grande pois hd uma grande concentracao de NPs, e as mesmas se

encontram muito proximas as outras.

No caso estudado neste trabalho, a relativamente pequena diferenca da densidade
eletronica entre as NPs e a matriz de silica impoe mais um obstaculo para a analise das
regioes mais espessas da amostra. Nestas regioes, o contraste eletronico entre as NPs
e a matriz diminui bastante. Para aumentar este contraste, pode-se utilizar o modo de
campo claro (bright field), apresentado de maneira simplificada na segao 2.2. Contudo,
a selecao de uma pequena banda passante no espaco reciproco — principio do bright field
— produz um alargamento das bordas das NPs no espago real. Como nao é necessario
somente distinguir as NPs para se fazer uma analise estatistica do tamanho médio e da
distribuicao de tamanhos, mas também encontrar com precisao suas bordas a fim de se
obter estas informagoes, este modo de observagao facilita a visualizagao das NPs mas

aumenta a incerteza na obtencao da distribuicao de tamanhos.

Por fim, TEM é uma técnica inerentemente destrutiva. O procedimento de pre-
paracao da amostra para a analise por TEM pode, inclusive, modificar as propriedades
da amostra de varias formas como, por exemplo, induzir a amorfizacao de uma camada
da amostra — durante o polimento io6nico — ou ainda realizar um annealing local durante
o polimento ionico ou durante a anélise usando o feixe eletronico. A amostra preparada

para TEM também torna-se inutilizavel em outras técnicas.

4.1.1 Principais Resultados de TEM

Neste trabalho, a técnica de TEM foi utilizada para varios fins. O principal,
entretanto, foi verificar a formacao das NPs de forma inequivoca. Porém esta técnica

forneceu outras informagoes que foram fundamentais para a realizagao deste trabalho.
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Esta técnica foi decisiva para orientar o processo de otimizacao da preparacao das
amostras.

As imagens de TEM forneceram informagoes sobre:

e o efeito de condensacao de Ge [T1, 72, 73] que ocorreu nas amostras quando as
mesmas eram tratadas em atmosferas contendo Oy. A condensagao de Ge ocorre
quando o O proveniente da atmosfera de tratamento penetra no filme e se liga
ao Si da matriz. Como a ligacao Si-O é energeticamente favoravel com relagao a
ligacao Ge-O, ocorre uma difusao do Ge da superficie externa para o interior do
filme induzida pela migracao do Si do interior do filme para a superficie externa. A
difusao do Ge faz com que o filme, que antes possuia concentragao constante de Ge
em seu interior, possua uma regiao onde o Ge proveniente da superficie externa
do filme se acumula. Este aumento da concentracao de Ge em uma pequena
regiao do filme provoca a formacao, nesta regiao, de NPs muito maiores do que as
formadas nas regioes onde a concentracao de Ge nao foi alterada. Inicialmente,
este efeito nao foi percebido através dos resultados obtidos de outras técnicas. O
efeito da condensacao de Ge ocorreu quando a atmosfera de tratamento térmico
possuia O,. Nao observamos este efeito quando a atmosfera foi trocada por Ar

analitico.

e a formacao de NPs de forma aproximadamente esférica para a grande maioria
das particulas observadas. Além disso, a forma da distribuicao de tamanhos ob-
tida por TEM para as amostras estudadas pode ser aproximada por uma funcao
lognormal'. Este resultado sustenta a aproximacdo feita para a analise de GI-
SAXS que considera um ensemble de NPs esféricas com distribui¢ao de tamanhos

lognormal.

e a formacao de NPs com estrutura cristalina idéntica ao diamante. Além disso,
imagens de microscopia eletronica mostram que algumas NPs sao compostas por
mais de um dominio cristalino e também algumas possuem defeitos de twinning,
efeito encontrado também na referéncia [20] em NPs de GeSi encapsuladas em

silica.

LA diferenca entre as formas das distribuicoes de tamanhos lognormal e gaussiana é muito pequena,
considerando a distribuicdo de tamanhos obtida através da técnica de GISAXS. Optamos, portanto,
pela distribui¢do de tamanhos lognormal visto que esta distribui¢do vai a zero quando D — 0. A
referéncia [56] apresenta uma discussao sobre a utilizagdo da funcdo lognormal como modelo de distri-
buicao de tamanhos de NPs.
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e ainexisténcia da formacao de NPs de Si na regiao da silica depositada sobre o filme
dopado com Ge. Apesar da diferenca de densidade eletronica entre o Si e a silica
ser muito pequena, nas regioes mais finas das amostras preparadas para TEM
nao encontramos as franjas tipicas que ocorrem quando ha NPs com estrutura
cristalina. Este resultado estd de acordo com os resultados obtidos através da
técnica de Raman em nossas amostras (ver apéndice C), onde ndo observamos
picos referentes as ligacoes Si-Si. NPs amorfas de Si poderiam ainda existir nesta
regiao, segundo as imagens de TEM, embora o resultado de Raman nao aponte
nesta direcao. Contudo, mesmo se existissem, a presenca de NPs amorfas de Si no
filme de silica nao influenciaria os resultados de nenhuma técnica utilizada neste
trabalho.

4.1.2 Resultados na Amostra #11

Como mostrado na figura 4.1 (b) e (c), as NPs formadas apds o tratamento térmico
possuem forma esférica e, neste estdgio de crescimento, possuem estrutura cristalina.
Realizando uma analise estatistica sobre 173 NPs localizadas sobre uma &area relati-
vamente grande da amostra, podemos encontrar o tamanho médio das NPs (Dy) e a
largura da distribuicao de tamanhos (o). Estes resultados estao mostrados na tabela
4.1.

4.2 GISAXS

Em contraste com as técnicas de microscopia eletronica ou de varredura por sonda,
as técnicas de espalhamento de raios X como SAXS e GISAXS sao capazes de provar
um nimero extremamente grande de NPs, permitindo a obtencao de informagoes como
a forma, tamanho médio e distribuicao de tamanhos de uma maneira muito mais precisa
do ponto de vista estatistico. Elas também fornecem informacoes sobre a correlacao
entre as posicoes das particulas, permitindo a obtencao da distancia média de apro-
ximacao entre elas. Estas técnicas podem ser utilizadas ainda em diferentes ambientes,
sendo possivel observar in situ fendmenos fisicos como crescimento de particulas e de-
posicao de filmes, além de permitir o acompanhamento de reagoes quimicas que levem
a formacgao de particulas. Para experimentos utilizando Luz Sincrotron, é possivel rea-
lizar medidas de (GI)SAXS ressonante, o que permite obter informagées com contraste
quimico.

GISAXS, em especial, pode ser aplicado ao estudo de amostras depositadas sobre

107



Figura 4.1: Imagens de TEM em diferentes magnificacdes da amostra #11 (ver tabela 2.2). Os
filmes de silica nao dopados com Ge estao rotulados com I nas figuras (a) e (b). Os filmes contendo
NPs estao rotulados com II. Em (a) estao mostradas as diferentes camadas depositadas (segdo 2.3). A
cola, utilizada na preparacao das amostras de TEM, estd rotulada com III. Em (b) estd mostrada a
interface entre os filmes de silica e o filme de silica contendo NPs, onde podemos ver que as NPs estao
homogeneamente distribuidas ao longo do filme dopado. Em (c) estd mostrada uma NP aproximada-
mente esférica que apresenta estrutura cristalina na fase diamante. As barras de escalas correspondem
a 0,4 pm em (a), 200 A em (b) e 50 A em (c).

um substrato relativamente espesso — como filmes, ilhas ou particulas encapsuladas em
filmes finos — sem requerer preparacao de amostras para medidas de SAXS convenci-
onal (por transmissao). Variando-se o angulo de incidéncia «;, pode-se ainda provar
diferentes profundidades da amostra, permitindo a realizacao de medidas de rugosidade
de superficies/interfaces e de particulas encapsuladas em fimes espessos.

Neste trabalho, utilizamos a técnica de GISAXS para estudar o tamanho médio,
a distribuicao de tamanhos e a distancia média entre particulas. Como a maior parte
das amostras foram crescidas sobre substratos espessos de Si(111), GISAXS mostrou

ser a melhor opcao para realizar o estudo sem necessitar preparacao das amostras.
4.2.1 Arranjo Experimental para a Amostra #11

A medida de GISAXS na amostra #11 foi realizada na linha XRD2 do LNLS,
utilizando o feixe de raios X com energia de 8000 eV. O angulo de incidéncia entre o
feixe e a superficie da amostra foi de 0,5°. A distancia entre a amostra e o detector

utilizada nesta medida foi de 777 mm, e o detector utilizado foi uma image plate (IP).
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A amostra parasita utilizada foi medida nas mesmas condigoes, e consistia em um filme
de silica depositado sobre um substrato de Si(111), crescido em condigoes similares a
da amostra #11.

4.2.2 Resultados da Amostra #11

A figura 4.2 mostra o padrao de intensidade bidimensional obtido para a amostra
#11 (a), juntamente com o padrao de intensidade medido para uma amostra crescida
nas mesmas condigdes que a amostra #11, porém sem ser tratada termicamente (b)

— amostra como depositada. Ao comparar diretamente estes dois padroes, torna-se

Logaritmo da Intensidade (un. arb.)
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Figura 4.2: Padroes de intensidade de GISAXS da amostra #11 (a) e de uma amostra como depo-
sitada (b). Da comparacao ente os padroes, podemos ver o forte espalhamento devido as NPs em (a).
As linhas pontilhadas em (a) representam os valores maximo e minimo de ¢, dos cortes utilizados para
o ajuste dos dados (apresentados na figura 4.3). O detector, nas medidas de GISAXS, é colocado no
plano ¢, — ¢,. As linhas brancas verticais representam a sombra do beamstopper, utilizado para evitar
a saturacao do detector.

evidente o espalhamento — e, portanto, a presenca — de NPs na amostra #11. O
padrao da amostra como depositada, inclusive, mostrou-se muito parecido com o padrao
da amostra parasita, que era composta por um filme de silica depositado sobre um
substrato de silicio. Isto indica que nao hé a formacao de NPs durante a deposicao

dos filmes, o que corrobora com os resultados obtidos por TEM?2. O sinal da amostra

2Podemos apenas afirmar isto dentro do limite de resolucdo das técnicas. Tanto TEM quando
GISAXS nao sao muito sensiveis a tamanhos de particulas muito pequenos.
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como depositada é essencialmente composto pela superposicao entre o padrao do feixe
refletido e o espalhamento difuso na superficie rugosa do filme. As linhas verticais
brancas ao longo de ¢, localizadas em ¢, = 0 nas figuras 4.2 (a) e (b) representam a
sombra do beamstopper utilizado para evitar a saturacao das IPs devido ao feixe direto
e ao feixe refletido na superficie externa do filme.

Para obter os padroes de intensidadexg, para varios valores diferentes de g, ado-
tamos o procedimento descrito na se¢ao “Tratamento dos Dados Experimentais” (segao
2.4.3, pagina 81). As linhas pontilhadas presentes na figura 4.2 (a) representam os
limites superior e inferior de ¢, utilizados para a extracao dos cortes experimentais.
Os cortes selecionados para a andlise de dados estdo mostrados na figura 4.3 (pontos).

Uma analise mais cuidadosa dos padroes de GISAXS mostrados na figura 4.3 mostra um
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Figura 4.4:  Efeito da correlagio entre

particulas na intensidade espalhada para a pri-

meira curva da figura 4.3. Os pontos experimen-
tais estao em preto. O ajuste utilizando o efeito
Figura 4.3: Padrdes de intensidade GISAXS de correlacdo estd mostrado na curva vermelha.
experimentais da amostra #11 (pontos brancos e  Nao considerando a correlacao, o perfil de inten-
pretos) juntamente com o ajuste realizado usando  sidade simulado superestima a intensidade espa-
o modelo proposto (linhas vermelhas, ver texto). lhada para pequenos valores de ¢, (pontos bran-

O ajuste das curvas foi simultaneo. CO8).

pequeno efeito resultante da correlacao entre posicoes das NPs?, o qual é responsével

3Este efeito é muito mais facilmente visto no espalhamento das amostras que contém NPs pequenas.
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pela diminuicao da intensidade espalhada para pequenos valores do vetor de espalha-
mento ¢. Este efeito pode ser visto nos trés cortes de menor ¢, da figura 4.3. Para
mostrar como ele interfere no ajuste dos dados, simulamos o perfil de espalhamento do
primeiro corte da figura 4.3 (¢, = 0,0584 A1) considerando e desconsiderando o efeito
de correlacao entre particulas. O resultado desta simulacao esta mostrado na figura 4.4.
Sem considerar a correlagao, a intensidade espalhada para valores pequenos de ¢, e g,
torna-se maior do que a observada experimentalmente. Esta variacao na intensidade
observada nao pode ser compensada modificando-se os outros parametros de ajuste.
Qualquer tentativa de simular os dados experimentais sem a introducao do termo de
correlacao nao produz um bom ajuste. Podemos ver também que nao ha a presenga de
ombros ou oscilagoes nos perfis de intensidade para a regiao de valores intermedidrios
de g,, o que indica uma relativamente alta dispersao de tamanhos das NPs.

Os cortes mostrados na figura 4.3 foram ajustados utilizando a equacao 2.78 para a
intensidade espalhada. Detalhes do ajuste de dados estao descritos na secao “Anélise de
Dados de GISAXS” (secao 2.4.3, pagina 83). Parametros morfolégicos como o diametro
médio D, 4, dispersao de tamanhos o, a aproximacao minima Dygg = c¢D entre NPs e
a fracao de volume das esferas rigidas n foram usados como parametros de ajuste. O
motivo de realizar os ajustes simultaneos de varias curvas é reduzir a correlagao entre
os parametros. Este procedimento diminui a incerteza na obtencao das variaveis de

ajuste. Os parametros obtidos através do ajuste estao mostrados na tabela 4.1.

y Parametro I TEM I GISAXS \
D méximo de f(D) - - 46(6) parametro de ajuste
Dy (A) tamanho médio das NPS 61(6) média sobre 173 NPs 55(4) = <D> = [)(3‘72/2]52
U/Dg dispersao de tamanhos 0,27(3) \/<D§>/(D0>2 -1 0,25(4) parametro de ajuste
o(A) largura de f(D) 162) | /(D3 - (Do)? || 14(2) o/Dy x Dy
c fator de aprox. entre NPs - - 1,35(12) parametro de ajuste
n fragao de volume das HS - - 0,34(3) parametro de ajuste
Dnp (A) distancia média entre NPs - - 113(16) = C77<1[/)3> 602/52

Tabela 4.1: Resultados obtidos por TEM e GISAXS para a amostra #11. A coluna mais & direita
representa os parametros morfologicos que podem ser obtidos através dos dados de GISAXS. Os

calculos para os parametros morfolégicos que nao sao de ajuste estdo mostrados no apéndice A.

Outros parametros morfoldgicos, derivados dos parametros de ajuste de dados de

40 parametro de ajuste utilizado, na verdade, é o diametro D onde a funcio de distribuicao de
tamanhos possui o valor maximo. O valor médio do didmetro Dy depende da forma da distribuigao
de tamanhos.
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GISAXS, estao também mostrados na tabela 4.1. Os cédlculos para estes parametros

estao mostrados no apéndice A.

4.3 XRD

XRD é a mais bem estabelecida técnica de caracterizagao estrutural, utilizada
principalmente em materiais que apresentam estrutura cristalina. Para estes materiais,
XRD fornece informacoes sobre o empacotamento atomico, identidade quimica e posicao
dos atomos dentro da célula unitaria, além de informagoes sobre as deformagoes da rede,
orientacoes preferenciais, tamanhos médios de cristalitos e quantidade relativa de fases
presentes na amostra. Ja em materiais nanoestruturados, onde a estrutura cristalina
estd confinada a apenas uma pequena regiao do espaco, as informagoes fornecidas por
XRD sao bastante restritas e devem ser interpretadas com bastante cuidado. Nestes
materiais, as informagoes estao basicamente relacionadas com a posicao — relacionado
ao parametro de rede médio — e com a largura — relacionado ao tamanho médio e

microdeformagao — dos picos de difragao.

4.3.1 Arranjo Experimental para a Amostra #11

Medidas de XRD foram realizadas na amostra #11 com o intuito de verificar a
cristalizagao das NPs. As aquisi¢oes foram feitas na linha XRD2 do LNLS, utilizando
um feixe de raios X de 8000 eV. Também foi medida XRD em uma amostra como depo-
sitada (sem tratamento térmico), para fins de comparagao. Nos experimentos, foi usada
geometria coplanar com angulo de incidéncia fixo. O sinal de difracao foi maximizado
para as reflexdes (220) e (311) fixando o angulo de incidéncia em 5°. Uma vez que a
estrutura cristalina de diferentes NPs estao aleatoriamente orientadas na amostra, ou
seja, nao ha direcao preferencial para a cristalizacao, as varreduras foram realizadas
variando-se apenas o angulo 26 do detector. Medidas de XRD ressonante também fo-
ram realizadas na linha XRD2 do LNLS. As energias utilizadas foram F; = 11003 eV
e By = 11097 eV. A obtengao das correcoes real e imaginaria do fator de espalhamento
atomico do Ge nestas energias foram obtidas utilizando o procedimento descrito na
secao “Andlise de Dados de XRD Ressonante” (secao 2.4.2, pagina 63). Nestes expe-
rimentos também foi utilizado a geometria coplanar com angulo de incidéncia fixo em

5°, variando-se apenas o angulo de deteccao 26.

112



4.3.2 Resultados da Amostra #11

A figura 4.5 (a) mostra os padroes de difragao para a amostra #11 (curva preta) e

para a amostra como depositada (curva vermelha). Dela podemos observar a auséncia

f (elétrons) |
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Figura 4.5: (a): Padroes de XRD da amostra #11 (linha preta) juntamente com o da amostra como
depositada (linha vermelha). Entre parénteses estdo os indices de Miller das reflexdes da estrutura do
diamante (grupo espacial Fd3m) da liga GeSi. (b) Padroes de XRD da amostra #11 utilizados para a
andlise de XRD ressonante. As energias correspondentes as medidas sao F; = 11003 eV (linha preta)
e Fy = 11097 eV (linha azul), préximas & borda K do Ge. A corregao real f’ do fator de espalhamento
atomico estd mostrado na insercao desta figura. As flechas preta e azul correspondem as energias
utilizadas do feixe incidente. Para obter f’, adotamos o procedimento mostrado na secao de andlise
de dados de XRD ressonante (2.4.2). A correcao imagindaria f” deste fator para o Ge nao possui valor
significante para as duas energias, enquanto que o fator de espalhamento do Si permanece constante

neste intervalo de energia.

de picos de difragao para a amostra como depositada. Neste padrao hé apenas um halo
muito largo, centrado em ¢ ~ 1,6 A~! que extende-se desde o inicio do difratograma
até aproximadamente 2,5 A~!. Isto indica que os filmes de silica e de silica dopada
com Ge sao inicialmente amorfos. Depois do tratamento térmico, vemos que trés picos,
correspondentes aos planos (111), (220) e (311) da estrutura diamante, aparecem no
padrao de difracao. Além destes picos, o halo correspondente ao espalhamento da
matriz amorfa ainda pode ser visto. Podemos perceber que nao ha mais nenhuma fase
cristalina além da fase diamante apds o tratamento térmico.

Da largura do pico (220) do difratograma da figura 4.5 (a), previamente isolado

do background inomogéneo produzido pelo espalhamento da matriz amorfa, podemos
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estimar o tamanho médio de cristalito utilizando a equacao 2.42. O valor obtido foi de
47(5) A. Como discutido na secdo “Andlise de Dados de XRD Convencional” (secao
2.4.2, péagina 59), este resultado refere-se ao limite superior do tamanho médio de
cristalito obtido por XRD. Isto porque a equacao 2.42 considera que as contribuicoes
para o alargamento de pico referentes a um possivel gradiente do parametro de rede e
devido a resolugao experimental sao despreziveis quando comparadas ao alargamento
devido ao tamanho do nucleo cristalino. Porém, esta é uma boa aproximacao para o
nosso caso, pois estas contribuicoes sao mais de 10 vezes menores do que o alargamento

devido ao tamanho.

O background inomogéneo produzido pela matriz amorfa na regiao do espaco ¢
onde os picos (111) e (311) estao localizados impede a obtencao precisa do valor do ta-
manho médio de cristalito através da andlise destes picos. Uma tentativa para ajustar
estes picos utilizando como backgroung o espalhamento referente a amostra como depo-
sitada leva a valores muito préximos ao obtido para o pico (220). Porém, a incerteza
na obtencao destes resultados é muito maior, visto que depende muito da forma que é
realizada a subtracao do background. Este background impede também uma estimativa
da largura da distribuicao de tamanhos por XRD. Como ja mencionado na se¢ao refe-
rente a andlise de dados de XRD convencional (segao 2.4.2, pagina 59), o perfil do pico
¢ pouco sensivel a forma da distribuicao de tamanhos. Portanto, mesmo para o pico
(220), onde o background é menos inomogéneo, esta informagao nao pode ser obtida.

Utilizamos um ajuste Gaussiano para analisar os picos de difracao.

Quanto a posicao dos picos de difracao, vemos que todos eles estao deslocados
cerca de 1,1% para valores maiores do vetor de espalhamento ¢ quando comparados
com os picos do Ge bulk. Isto significa que hd uma contra¢do do mesmo valor (1,1%)
no parametro de rede das NPs com relacao ao parametro de rede do Ge bulk. Esta
contracao pode ser causada ou pela incorporacao do Si nas NPs ou por efeitos de
tensoes compressivas sentidas pelas NPs. Usando a posi¢ao do pico (220) encontramos
o valor do pardmetro de rede médio das NPs como sendo o’ = 5,587 A. E importante
lembrar que o valor do parametro de rede obtido através das medidas de XRD ¢é bastante
confidvel. Porém, como mostrado na equacao 2.39, ele depende tanto da composicao
das NPs quanto da tensao sentida por elas. Se considerarmos que as NPs nao estao
sob o efeito de tensoes, podemos utilizar a equacao 2.38 para obter uma concentracao
de Ge nas NPs equivalente a 0,71(2). Para identificar se a causa deste deslocamente

esta relacionada com a incorporacao de Si nas NPs ou se elas encontram-se tensionadas,
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foram realizadas medidas de XRD ressonante na vizinhanca da borda K do Ge. A figura

4.5 (b) mostra os padroes obtidos nas medidas.

A anélise dos dados das medidas de XRD ressonante foi realizada utilizando um
ajuste Gaussiano dos picos (220) nas duas energias. Com os ajustes, obtemos as in-
tensidades I; e Iy dos picos (220) referentes as energias E; = 11003 eV e Fy = 11097
eV do feixe incidente. Utilizamos na anédlise o fator de espalhamento atomico f(q, E)
dado pela equacao 2.22, onde as corregoes real e imaginaria deste fator (para o Ge)
foram obtidas através do procedimento descrito na secao de anélise de dados de XRD
ressonante (se¢ao 2.4.2, pagina 63). O valor para fy(¢) utilizado foi o tabelado para o
valor de ¢ referente a posi¢ao do pico (220), tanto para o Si quanto para o Ge. Com
todos estes dados, podemos utilizar a equagao 2.47 e assim obter a concentracao de Ge
presente nas NPs cristalinas. A concentracao de Ge obtida através desta operacao foi de
0,62(8). Deve-se perceber, entretanto, que o background inomogéneo existente abaixo
dos picos (220) e (311) influencia fortemente o resultado da composigao quimica das
NPs obtido por este método. Em sistemas epitaxiais, onde o pico referente a reflexao
(111) do substrato de Si estd presente, a correspondéncia entre medidas realizadas em
diferentes energias pode ser feita de maneira simples, o que pode fornecer informagao
quantitativa sobre a concentracao. No nosso sistema, a falta desta referéncia interna
pode introduzir erros adicionais na determinagao da concentracao. Portanto, podemos
expressar o resultado obtido por XRD ressonante como uma evidéncia semi-quantitativa

da incorporacao de Si nas NPs.
4.4 EXAFS

Apesar das medidas de XRD revelarem o comportamento do material cristalino
dentro das NPs, estas medidas nao fornecem informacoes sobre a estrutura local das
NPs, que podem ser muito distintas quando comparados aos seus estados cristalino e
amorfo. Além disso, nao foi possivel obter nenhuma informacao confiavel sobre a com-
posicao das NPs, visto que os resultados da concentracao de Ge através do parametro
de rede por XRD nao consideram o efeito da tensao e o resultado de XRD ressonante é
fortemente influenciado pelo background inomogéneo presente nas medidas. Para aces-
sar a estrutura local das NPs e obter a informacao da composi¢ao das NPs, utilizamos
a técnica de EXAFS. Esta técnica fornece informagoes como a distancia interatomica
média, nimeros médios de coordenagao, desordens (estrutural e térmica) além de in-

formagoes sobre a vizinhanca quimica ao redor do atomo sondado. Esta técnica possui
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seletividade quimica, e é particularmente til para se estudar materiais nanoestrutu-
rados devido ao pequeno livre caminho médio do fotoelétron (~ 10 A), adaptado as

dimensoes das nanoestruturas.
4.4.1 Arranjo Experimental para a Amostra #11

As medidas de EXAFS foram realizadas na borda K do Ge (11103 eV) na li-
nha XAFS2 do LNLS utilizando o modo de deteccao por fluorescéncia. Para evitar
a contaminacao do sinal experimental com picos de difracao do substrato, as amos-
tras analisadas por EXAFS foram crescidas nos substratos que possuem uma janela
de SizN,. Durante os experimentos, as amostras foram mantidas em um criostato de
circuito fechado de He, e a temperatura da amostra foi mantida em 20 K para evitar
a reducao do sinal de EXAFS devido a desordem induzida pelas vibragoes térmicas
(desordem térmica). Uma amostra de Ge bulk cristalino foi também analisada para ser-
vir de amostra padrao de EXAFS. A amostra padrao foi otimizada para a medida em
geometria de transmissao, e foi preparada utilizando um p6 fino obtido de um wafer de
Ge e depositada sobre uma membrana de PVDF em quantidade calculada para fornecer
um salto de absorcao de 1 na borda K do Ge.

A subtracao do background e o processamento dos dados foram feitos pelos pro-

gramas Athena e Arthemis, parte do pacote de programas IFEFFIT e Horae [31]
4.4.2 Resultados da Amostra #11

Na figura 4.6 (a) estdo mostrados o sinal de EXAFS para o padrao de Ge (linha
pontilhada) e para as NPs (linha vermelha continua). A razao sinal-ruido para o modo
de fluorescéncia na amostra em estudo permite a obtencao das oscilagoes de EXAFS
até k = 16 A~'. Na figura 4.6 (b) estdo mostradas as magnitudes da transformada
de Fourier (TF) dos sinais de EXAFS, calculadas entre 3,5 A~' < k < 13,7 A-L.
Desta figura, podemos ver que o sinal das NPs apresenta picos caracteristicos da fase
diamante do Ge, o que indica que elas possuem um alto grau de ordem local. O
motivo da diminuicao da intensidade do pico da primeira camada é atribuido tanto a

estequiometria das NPs quanto a desordem local, como serd dicutido a seguir.

Analise de Dados e Modelo do Ajuste

A anélise consistiu em realizar um ajuste dos dados experimentais utilizando um modelo

multiparamétrico, realizado com a ajuda do programa IFEFFIT. No modelo, utiliza-
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Figura 4.6: (a): Sinal de EXAFS (k) — ponderado por k% — em fungao do vetor de onda do fotoelétron
(k). A linha pontilhada preta corresponde ao padrao de Ge bulk cristalino. A linha continua vermelha
corresponde as NPs. O sinal do padrdao de Ge cristalino foi deslocado verticalmente para melhor
visualizagdo. (b): TF do sinal de EXAFS para o padrao de Ge bulk — linha pontilhada preta — e para

as NPs — linha continua vermelha —, a qual apresenta os picos caracteristicos da fase diamante do Ge.

mos a aproximagcao de desordem Gaussiana. A fase e a amplitude de retroespalhamento
foram calculadas ab initio com o programa FEFF6.0 [34]. Todos os ajustes foram re-
alizados com ponderacoes diferentes no espaco k£ para minimizar a correlacao entre
parametros relacionados a amplitude. Os nimeros de coordenacao foram fixados du-
rante os ajustes, como serd explicado abaixo.

O modelo de ajuste dos dados foi proposto com base nas informacoes adquiridas
pelas técnicas de XRD e GISAXS combinadas com os resultados da literatura sobre

materiais correlatos. As principais consideragoes do modelo estao descritas abaixo.

e Com base nos dados de XRD — e como pode ser visto qualitativamente a partir
da figura 4.6 (b) — consideramos que o sistema se encontra na fase ciibica de face

centrada com grupo espacial Fd3m do diamante.

e Com base nos resultados de XRD ressonante, sabemos que as NPs sao compostas
por uma liga Ge,Si;_,. Nosso modelo, entao, assume que nesta liga os atomos de
Si e de Ge estao aleatoriamente posicionados na rede cristalina do diamante, ou
seja, nao ha ordenamento quimico. Alem disso, devido a completa superposicao
dos caminhos de espalhamento do Si e do Ge no espaco real — como também
pode ser visto da figura 4.6 (b) —, a cada um dos caminhos de espalhamento

¢ atribuido um tnico fator de Debye-Waller (fDW). Este tipo de restri¢ao foi
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utilizado por vérios autores para analisar ligas de GeSi cristalinas [74, 75|, e é
justificada teoricamente para este sistema [76]. Por fim, deve-se levar em conta
tanto a composicao quanto a coordenacao média das NPs em cada camada nos

calculos da amplitude dos caminhos de espalhamento de EXAFS.

e Os atomos proximos a superficie das NPs possuem coordenacao menor do que
aqueles presentes no material bulk. Isto faz com que os nimeros médios de co-
ordenacao das NPs experimentados por EXAFS também sejam menores. Esta
reducao é mais pronunciada para as camadas de coordenacao mais afastadas,
como pode ser visto da figura 4.7 (a). Nesta figura estdo mostrados os nimeros
de coordenacao médios calculados para uma NP de Ge de forma esférica como
funcao do diametro da NP. Esta conta é puramente geométrica, e assume que a

NP possui a estrutura do diamante. Da andlise de GISAXS nesta amostra, foi
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Figura 4.7: (a): Ntmeros de coordenagao médios esperados para uma NP de Ge esférica em fungao de
seu didmetro para as trés primeiras camadas de coordenagao. Os valores estao normalizados pelo valor
esperado para o material bulk. Em pontos pretos, (N) para a primeira camada de coordenagdo. Em
pontos vermelhos, para a segunda, e em pontos azuis para a terceira. Os dtomos presentes proximos a
superficie da NP experimentam um ntumero de coordenagao menor do que os do interior, refletindo na
redugao do nimero de coordenagiao médio com o didmetro. (b): Fungao de distribuigao de tamanhos
para a amostra #11 obtida por GISAXS.

obtida a distribuicao de tamanhos das NPs, mostrada esquematicamente na figura
4.7 (b). Usando esta funcao e os graficos da figura 4.7 podemos estimar o nimero
médio de coordenacao do ensemble de NPs. Este procedimento esta descrito na
secao A.1.1 do apéndice A, e consiste em realizar uma média, ponderada pela

distribuigao de tamanhos, das curvas dadas na figura 4.7 (equacdo A.6). Assim,
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podemos fixar o nimero de coordenacao durante a andlise de EXAFS, evitando
a correlacao deste parametro com outros parametros que afetam a amplitude do
sinal, como os parametros ligados a desordem e a amplitude dos caminhos de es-
palhamento, que dependem da composicao x. A média ponderada dos ntimeros de
coordenacao obtidos para as trés primeiras camadas de coordenagao para nossas
NPs foi Ny = 3,77, Ny = 10,88 ¢ N3 = 10,63 (N; =4, Ny = 12 e N3 = 12 para
o Ge bulk). Este procedimento leva a resultados muito préximos aqueles obtidos
pela simples inspecao da figura 4.7 para o tamanho médio da NP, mas fornece

valores muito distintos quando o didmetro da NP é pequeno (Dy < 20 A).

E bem conhecido da literatura que o numero de coordenacao da primeira camada
em materiais amorfos que possuem ligagoes covalentes — como o caso do Ge — é
muito proximo ao numero de coordenacao destes materiais com estrutura crista-
lina. Entretanto, nao ha espalhamento coerente do fotoelétron além da primeira
camada. Assim, a TF do sinal de EXAFS para estes materiais amorfos possuira
apenas um pico, referente a primeira camada de coordenacao, como mostrado pela
figura 4.8 — linha preta. Ja a TF do sinal de EXAFS para estes materiais como
cristalinos possuem diversos picos, referentes aos diferentes caminhos de espalha-
mento simples e multiplos do fotoelétron nas diversas camadas de coordenacao
além da primeira. O sinal de EXAFS para o Ge cristalino também estd mostrado

na figura 4.8 — linha vermelha — para comparacao. Como o sinal de EXAFS além
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Figura 4.8: TF do sinal de EXAFS para o Ge bulk amorfo — linha preta — e cristalino — linha

vermelha. No material amorfo, ha sinal referente apenas a primeira camada de coordenacao. Ja no

material cristalino, hé sinais dos demais caminhos de espalhamento (segunda e terceira camadas de

coordenagdo e caminhos de espalhamento multiplo).

da primeira camada so existira caso a amostra possua estrutura cristalina, pode-

mos obter informacoes sobre a fracao cristalina somente analisando a razao entre
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a amplitude dos sinais da primeira camada de coordenacao com relacao ao sinal
dos demais caminhos de espalhamento. Utilizamos, portanto, a fracao cristalina

das NPs como um parametro de ajuste dos dados.

Para diminuir ainda mais o nimero de parametros livres durante o ajuste, o fator
de redugao de amplitude S? e a energia da borda de absor¢ao Fj foram determinados
através da andlise da referéncia de Ge e mantidos constantes durante o refinamento.
Como mostrado na referéncia [75], o Ge bulk é um bom padrao para a determinagao de
SZ e Fy para ligas de GeSi.

Os ajustes dos dados foram realizados em dois passos. No primeiro, apenas a
primeira camada de coordenacao foi analisada para se obter a composicao quimica das
NPs, além dos parametros estruturais. No passo seguinte, as trés primeiras camadas de
coordenacao foram analisadas simultaneamente, fornecendo os parametros estruturais
e a fracao cristalina na vizinhanca dos dtomos de Ge. O objetivo de realizar a andlise
da primeira camada de coordenacao isoladamente foi garantir que os resultados obti-
dos durante o refinamento considerando os demais caminhos de espalhamento fossem

independentes do modelo utilizado.

Analise da Primeira Camada de Coordenacao

Como indicado através da analise semi-quantitativa dos dados de XRD ressonante, as
NPs estudadas consistem em uma liga de Ge,Si;_, com = = 0,62(8). No ajuste, su-
pomos que os atomos de Ge e de Si nas NPs estao aleatoriamente dispostos na rede
cristalina do diamante, ou seja, nao ha ordenamento quimico. Consideramos também
apenas os caminhos de espalhamento simples entre Ge-Ge e Ge-Si. Devido a sobre-
posicao dos caminhos de espalhamento entre Ge-Ge e Ge-Si no espaco real, um tnico
fDW foi atribuido para estes caminhos, como explicado anteriormente. As distancias
interatomicas entre os pares Ge-Ge e Ge-Si, assim como a composicao quimica da NP,
foram deixados livres durante a analise. O numero total de coordenacao foi mantido
constante em 3,77. Assim, um conjunto de quatro parametros de ajuste foi utilizado
para modelar a primeira camada de coordenacao: a concentracao x de Ge nas NPs,
a desordem estrutural o2, ¢, (= 0&..g N0 nosso modelo) e as distancias interatomicas
Raege © Rgesi-

O ajuste da primeira camada de coordenacao foi realizado no espaco real, no
intervalo entre 1,2-2,8 A. A figura 4.9 (a) mostra a magnitude da TF do sinal de EXAFS

proxima a primeira camada de coordenagao (linha pontilhada preta) juntamente com o
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ajuste (linha verde-clara). A contribuigao individual dos caminhos Ge-Ge e Ge-Si esté
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Figura 4.9: (a): TF do sinal de EXAFS da amostra #11 para regides préximas a primeira camada
de coordenagdo (linha pontilhada preta), juntamente com o seu ajuste (linha verde-clara). As contri-
buicoes individuais dos caminhos Ge-Ge (linha vermelha) e Ge-Si (linha azul) também estao mostradas.
Em (b) estdo mostradas as TF inversas da primeira camada de coordenagdo (uma janela foi aplicada
de1,2Aa28 A). Desta figura podemos ver que o sinal do caminho Ge-Si é importante para regioes

de ¢ pequeno.

mostrada em vermelho e em azul, respectivamente. Na figura 4.9 (b) estao apresentadas
as TF inversas dos picos mostrados em (a). Desta figura podemos ver que a contribuigao
do caminho Ge-Si é importante para a regiao de ¢ pequeno, onde seu sinal esta fora de
fase com o sinal do caminho Ge-Ge. Os resultados deste ajuste estao listados na tabela
4.2

Parametro | Ge bulk | NPs de Ge,Si;_,
T 1* 0,83(2)

o? (A% ]0,0019(1) 0,0021(1)
Raece (A) | 2,448(1) 2,441(2)
Reaesi (A) - 2,38(2)

Ey (eV) 4,7(3) 4,7*

S2 0,97(3) 0,97*

Tabela 4.2: Resultados do ajuste da primeira camada de coordenacio da amostra #11. x representa
a concentracio de Ge, o2 é o fDW (02 = UéC_GC = aéC_Si) e Rge.ce € Rae.si representam as distancias
interatomicas dos pares Ge-Ge e Ge-Si, respectivamente. O x indica que este parametro foi mantido
fixo durante o ajuste (ver texto).

Dos ajustes vemos que os resultados obtidos para as distancias interatomicas
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da primeira camada de coordenacgao sao consistentes com os resultados anteriores no
sistema GeSi bulk [74, 75, 77]. Entretanto, a composicao obtida por EXAFS (x =
0,83(2)) é diferente da composicao estimada através do parametro de rede obtido por
XRD. XRD pode determinar o parametro de rede com grande exatidao. No nosso
caso, a = 5,587 A, o que corresponde a uma composicio de Ge de = = 0, 71(2). Dado
que o parametro de rede das ligas de GeSi cresce com a quantidade de Ge, nossos
resultados sugerem que as NPs estao sujeitas a uma tensao compressiva. De fato, o
experimento de XAFS in situ realizado na linha DXAS (capitulo 5) demonstrou que
as NPs estao fundidas durante o tratamento térmico, e cristalizam durante o processo
de resfriamento. Como a densidade do Ge liquido é 5% maior do que a densidade do
Ge solido na fase diamante, as NPs se expandem quando elas solidificam vindo da fase
liquida. Apesar de que o coeficiente de expansao térmica da silica ser uma ordem de
magnitude menor do que o do Ge, a variacao da densidade das NPs durante o processo
de solidificagao induz uma tensao compressiva nas NPs, visto que a variagao de volume
estd restringida pela matriz. Isto explicaria a diferenca entre o parametro de rede obtido
por XRD e a composicao das NPs obtida por EXAFS. Além disso, o acordo entre as
distancias interatomicas obtidas neste trabalho e nos trabalhos anteriores realizados em
ligas de GeSi [74, 75, 77] nos leva a concluir que as deformagoes compressivas sentidas
pelas NPs podem estar acomodadas através da distor¢ao nos angulos de ligagoes e nos

angulos diédricos — ver figura 4.10 — ao invés de variagoes das distancias interatomicas.

Figura 4.10: Deformagoes angulares na estrutura diamante. As distancias interatomicas entre pri-
meiros vizinhos néo variam, mas as deformagoes nos dngulos de ligagio (0 — 6') e angulos diédricos

(¢ — ¢') fazem com que as distancias entre segundos e terceiros vizinhos variem.
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Analise da Segunda e Terceira Camadas

A anadlise dos dados de EXAFS além da primeira camada de coordenagao pode fornecer
informagoes estruturais adicionais sobre as NPs. Porém, a modelagem do sinal de
EXAFS requer a inclusao de caminhos de espalhamento multiplo.

Para o caso do Ge cristalino bulk, o modelo de ajuste que descreve o sinal de
EXAFS no espaco real desde 1 A até 4,6 A requer a inclusdo de trés caminhos de espa-
lhamento simples (caminhos #1, #3 e #5 da tabela 4.3), dois de espalhamento duplo
(caminhos #7 e #8 da tabela 4.3) e um de espalhamento triplo (caminho #10)[78].

Caminho | Sentido de Propagacao Reaminho (A) | Amplitude
do Fotoelétron Relativa
’ Espalhamento Simples ‘
#1 Ge — Ge! — Ge' 2,450 1,000
#2 Ge? — Sit — Ge? 2,450 0,340
#3 Ge? — Ge? = Ge° 4,001 1,000
#4 Ge? — Si? — Ge? 4,001 0,074
#5 Ge' — Ge3 — Ge' 4,691 0,650
#6 Ge? — Si* — Ge? 4,691 0,045
’ Espalhamento Multiplo ‘
| #T [ Ge” = Ge' = Ge! — Ge° | 4450 | 0,034 |
#8 Ge' = Ge? — Ge! — Ge' 4,450 0,169
#9 Ge — Ge? — Sit — Ge' 4,450 0,063
| #10 | G’ = Ge! - Ge” —» Ge! - Ge" | 4900 | 0,038 |

Tabela 4.3: Caminhos de espalhamento simples e multiplos incluidos para a anélise do Ge cristalino
bulk e NPs de GeSi. Somente caminhos de espalhamento com amplitude relativa ao primeiro caminho
de espalhamento maior do que 3% sao incluidas no ajuste, como determinado pelo programa FEFF.
Ge™ e Si" representam os atomos espalhadores da n-ésima camada de coordenacdo enquanto que Ge’

representa o atomo absorvedor.

Estes caminhos de espalhamento podem ser visualizados na figura 4.11. A variacao da
distancia efetiva dos caminhos (Rcaminhos da tabela 4.3) pode ser convenientemente res-
tringida pela estrutura cibica do Ge, e requer a utilizagao de um coeficiente de expansao
global como parametro de ajuste. Como dito nas se¢oes anteriores, apenas um f DW foi
utilizado para cada uma das camadas de coordenacao. O fDW do caminho de espalha-
mento #10 pode ser parametrizado em funcao daquele do caminho #1 (02#10 = 40%).

Numeros de coordenacao e as degenerescéncias dos caminhos de espalhamento multiplo
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Figura 4.11: Caminhos de espalhamento incluidos no ajuste dos dados de EXAFS. As distancias e
amplitudes relativas estao mostradas na tabela 4.3. O dtomo absorvedor estd indicado em vermelho,
e os primeiros, segundos, terceiros e quartos vizinhos estao indicados em verde, azul, amarelo e roxo,

respectivamente.

foram fixados como sendo iguais aos calculados para a rede cristalina do diamante. Um
total de seis parametros de ajuste foi utilizado para modelar o Ge bulk. Os resultados
deste ajuste estao mostrados na tabela 4.4.

Para modelar o sinal de EXAFs das NPs de GeSi usamos uma abordagem seme-
lhante a do Ge bulk. Porém é necessario introduzir caminhos de espalhamento adicionais
devido a possibilidade do fotoelétron espalhar nos dtomos de Si (caminhos #2, #4, #6
e #9 da tabela 4.3). No caso, uma liga de Ge,Si;_, onde os dtomos se encontram
aleatoriamente distribuidos na rede do diamante é considerada. As amplitudes dos ca-
minhos de espalhamento sao parametrizadas em termos da composicao das NPs e do
nimero médio de coordenacao determinado pelo procedimento que utiliza os resulta-
dos de GISAXS. Assim como no caso do Ge bulk, aos caminhos de espalhamento que
estejam sobrepostos no espaco real foram atribuidos os mesmos f DW.

Alguns autores na literatura consideram que as interagoes entre os atomos da
matriz e os atomos da superficie externa das NPs fazem com que NPs encapsuladas
possuam uma estrutura do tipo core-shell cristalino-amorfo. Portanto, em nossos ajus-
tes, consideramos a possibilidade da presenca de atomos condensados em um ambiente
amorfo. E bem conhecido na literatura que em semicondutores covalentes amorfos o
sinal de EXAFS é dominado pelo espalhamento da primera camada de coordenacao, e
nao hé sinal coerente dos outros caminhos de espalhamento [75, 79, 80, 81], como pode

ser visto da figura 4.8. Desta forma, apenas a fracao dos atomos que se encontram em
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um ambiente cristalino contribuird para o sinal correspondente as segunda e terceira
camadas de coordenagao e para os caminhos de espalhamento multiplo. Considerando
que uma fracao a do total dos atomos de Ge se encontram num ambiente cristalino, o
sinal de EXAFS x(k) pode ser modelado como

X (k) = axe(k) + (1 — a)xa(k) (4.1)

onde x.(k) e x.(k) sdo os contribuigoes para o sinal de EXAFS dos ambientes cristalino
e amorfo, respectivamente. Ambos contribuem para o sinal da primeira camada de
coordenagao, mas apenas (k) contribui para o sinal dos demais caminhos de espalha-
mento além da primeira camada. Portanto incluimos dois possiveis ambientes para o
ajuste dos dados de EXAFS nas NPs.

O ajuste dos dados utilizando o modelo proposto acima esta apresentado na figura
4.12 e os resultados apresentados na tabela 4.4. Um bom acordo entre os dados experi-
mentais e o melhor ajuste pode ser observado tanto no espago real (a) quanto no espago

reciproco (b). Como mostrado na tabela 4.4, uma fragao significativa dos atomos de
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Figura 4.12: (a): Magnitude da TF do sinal de EXAFS da amostra #11 ponderado por k — linha
preta — juntamente com o melhor ajuste — linha vermelha. (b) TF inversa do grafico mostrado em (a)
(janela em R na regido 1,0 — 4,6 A).

Ge (81%) se encontra em um ambiente cristalino enquanto que 19% se encontra num
ambiente amorfo. A fragao amorfa determinada por EXAFS sugere que atomos de Ge
e pequenos clusters amorfos, nao detectaveis por GISAXS ou XRD, ainda podem estar
presentes na amostra.

Comparando os fDW das NPs com aqueles obtidos para o Ge bulk, podemos ver
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] Parametro \ Ge bulk \ Ge,Sij_, NPs ‘

z T 0,31(2)
o 1* 0,81(16)
Ey (eV) 4,7(3) 4,7*
52 0,97(3) 0,07
| Primeira Camada |
N, T 377

o? (A%) 10,0019(1) | 0,0023(1)

Reece(R) | 2,448(1) 2,441(1)
- 2,37(1)

’ Segunda Camada ‘
N, 12* 10,88*

o? (A% 10,0030(2) | 0,0066(12)
Raeae(A) | 3,998(2) 3,951(5)
- 3,96(3)

’ Terceira Camada ‘
N 12* 10,63*

o? (A?) 10,0036(2) | 0,0108(17)
Raece(A) | 4,689(2) 4,633(5)
Rgesi(A) - 4,64(5)

Tabela 4.4: Resultados dos ajustes de EXAFS: composicio de Ge (x), fragao cristalina () e os
parametros estruturais do padrio cristalino e das NPs. o2 representa o fDW da n-ésima camada de
coordenagdo, e Rge-ge (Rae.si) as distancias entre Ge-Ge (Ge-Si). Os parametros marcados com um
asterisco foram mantidos fixos durante os ajustes.

que para a primeira camada de coordenagao as amostras apresentam desordem estrutu-
ral comparavel. Entretanto, as NPs apresentam desordem estrutural muito maior para
as demais camadas de coordenacao. Esta observacao é consistente com a hipdtese da
acomodacao de parte da tensao induzida pela matriz através da distor¢cao nos angulos

de ligagao, como proposto anteriormente.
4.5 Resultados Combinados das Técnicas

Esta secao tem a finalidade de trazer os resultados obtidos nas segoes anteriores
para um contexto comum, explorando a possibilidade de correlacionar estes resultados
e obter informacoes sobre o sistema que nao podem ser quantificadas utilizando apenas

uma técnica.
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Em primeiro lugar, iremos comentar sobre a concentragao de Ge nas NPs obtida
através de XRD e EXAFS. A composi¢ao das NPs obtida por EXAFS (0,81(2)) ¢é
claramente maior do que a composicao estimada a partir do parametro de rede obtido
por XRD. Sabe-se que XRD é uma técnica que pode determinar o parametro de rede
com grande precisdo, e para as NPs estudadas aqui, este valor é de a = 5,587 A, o
que corresponde a uma composigao de Ge de x = 0,71(2) (através da equagao 2.38),
considerando que as NPs nao estariam sujeitas a deformacoes de rede. Uma vez que
o parametro de rede de ligas de GeSi aumenta com o aumento da concentracao de
Ge, nossos resultados indicam que as NPs estao sujeitas a deformagcoes compressivas.
Usando a equacao 2.40 considerando os dados do parametro de rede obtidos por XRD e
concentracao de Ge obtida por EXAFS, encontramos o valor de 0,5% para a deformacao
compressiva nas NPs. De fato, os resultados obtidos nos experimentos de XAFS in
situ realizados na linha DXAS mostraram que as NPs encontram-se fundidas durante
o tratamento térmico, cristalizando-se apenas durante o processo de resfriamento da
amostra. Como a densidade do Ge liquido é maior do que a densidade do Ge sélido
(na fase diamante ou amorfo) em aproximadamente 5% (p; ~ 5,60 g/cm? e p, = 5,323
g/cm?), uma NP, ao passar da fase liquida para a fase sélida, tenderia a aumentar seu
volume. Apesar do coeficiente de expansao térmica do Ge ser uma ordem de grandeza
maior do que o coeficiente de expansao térmica da silica, a contragao das NPs com o
resfriamento da amostra devido a esta diferenca no coeficiente de expansao térmica nao
contrabalanca a expansao devido a mudanca da densidade entre as fases liquida e sélida.
Assim, como as NPs nao podem aumentar seu volume devido a presenca da matriz,
esta induz uma tensao compressiva que deforma as NPs. Isto explicaria a aparente
discrepancia entre o resultado para a concentracao de Ge nas NPs obtido por EXAFS e o
parametro de rede das NPs obtido por XRD. O acordo entre as distancias interatomicas
medidas neste trabalho e em trabalhos realizados em ligas de GeSi bulk para a primeira
camada de coordenacao [74, 75, 77] nos leva a concluir que as deformagoes compressivas
nas NPs sao parcialmente acomodadas através de distorcoes nos angulos das ligacoes e
em angulos diédricos. Estes tipos de distorcoes sao energeticamente mais favoraveis em
semicondutores covalentes [76]. Outro resultado que sustenta esta hip6tese é o valor do
fDW obtido para a primeira camada de coordenacao das NPs, que mostrou ser muito
proximo ao obtido para a primeira camada de coordenacao do Ge bulk. Em comparagao,
o fDW para as demais camadas de coordenacao sao muito maiores nas NPs do que para

a referéncia de Ge bulk, mostrando que a desordem estrutural das NPs induzida pela
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deformagao compressiva afeta os angulos das ligagoes.
Os parametros ¢ e n obtidos através do ajuste dos dados de GISAXS permitem
calcular a distancia média entre particulas em nosso sitema. A distancia pode ser obtida

através da equacao -
cD 302/2D2

dnn = 7]1/36 : (4.2)
fornecendo o valor de 113(16) A— ver apéndice A para os detalhes. Esta distancia pode
ser utilizada para calcular a concentracao de Ge ainda contida na matriz. Para estimar
a quantidade de atomos de Ge ainda diluidos na matriz apds o tratamento térmico,
primeiro consideremos o caso limite onde todo os atomos de Ge estariam localizados
dentro das NPs. Nestas condicoes, a distancia média entre particulas esperada poderia
ser obtida através da equacio dxx = Do/(C5¢)7%, onde C§¢ é a concentracio de
Ge no filme dopado, que consideramos estar todo dentro das NPs. Uma vez que a
quantidade de Ge presente no nosso sistema ¢ de aproximadamente 12% em &tomos®, a
distancia média entre particulas esperada seria de aproximadamente 2D, que em nossa
amostra seria de aproximadamente 110 A. A comparacéo entre estes resultados indica
que praticamente todo o Ge depositado se encontra nas NPs. Lembramos, porém, que
as NPs sao compostas por 20% de Si. Portanto, uma pequena fracao de dtomos de
Ge ainda pode estar diluida na matriz de silica mesmo depois do tratamento térmico.
Assim, combinando os resultados de EXAFS e de GISAXS, a concentracao de Ge na
matriz (C¢) pode ser obtida em funcio da concentracio de Ge nas NPs (CgS), a

concentracio de Ge dopado na amostra C'$¢ e os parametros ¢ e 1 como

Ge Ge
Cxs — Oxp/e

Ge __
CM N 1—77/03

(4.3)

Colocando os valores obtidos para a amostra na equacgao acima, vemos que a con-
centracao de Ge na matriz de silica é de aproximadamente 0,5% em dtomos, que é
equivalente a aproximadamente 4,5% do Ge depositado inicialmente. A extracao de
Ce através do método descrito acima possui uma inerente falta de precisao, uma vez
que o resultado depende muito fortemente da precisao de cada um dos parametros da
equagao acima. A pequena concentracao de Ge diluida na matriz em contraste com
a grande quantidade de Ge presente nas NPs para a amostra tratada termicamente

explica porque o sinal correspondente as ligagoes Ge-O nao sao observadas no sinal de

5Resultado obtido através do salto do coeficiente de absorcao de raios X na borda K do Ge para
uma amostra de espessura conhecida através de medidas de SEM — Scanning Electron Microscopy.
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EXAFS para esta amostra.

Com relagao aos resultados obtidos para o tamanho médio pelos trés métodos
morfolégicos deste trabalho (TEM, GISAXS e XRD), os valores extraidos por GISAXS
podem ser considerados mais confiaveis, visto que os resultados de TEM sao afetados
pela estatistica reduzida e por efeitos de projecao enquanto que a técnica de XRD é
sensivel apenas a fragao cristalina das NPs. Quando comparamos os resultados de GI-
SAXS e XRD para a amostra #11, vemos que os mesmos concordam dentro da barra
de erros. Entretanto, muitos autores [42, 82] sugerem que as interagdes na interface
entre as NPs e a matriz de encapsulamento produzam uma camada amorfa ao redor do
ntcleo cristalino da NPs. Neste caso, os tamanhos obtidos por GISAXS — que é sensivel
ao tamanho da NP — e por XRD — que é sensivel apenas ao nucleo cristalino — deveriam
ser diferentes, onde a diferenca seria devido ao tamanho da camada amorfa. Simulacoes
por dinamica molecular da estabilidade de nanocristais de Ge presentes numa matriz
de Ge amorfo [83] indicam que a interface entre a regido amorfa e a cristalina destes
nanocristais induzem um aumento significativo da desordem na posicao dos atomos de
Ge na regiao cristalina que se extendem para o interior do nanocristal. As simulagoes
mostraram que a camada de transi¢ao entre o nicleo cristalino e a matriz amorfa chega
a possuir cerca de 10 A de espessura. Aplicando esta previsao teérica em uma NP com
45 A de didmetro do niicleo cristalino, correspondendo a uma NP com 65 A de didmetro,
isto implicaria em uma fragao cristalina da ordem de 33% (66% para a fragao amorfa),
resultado que é muito diferente daquele obtido por EXAFS (81%). O tamanho da casca
esférica consistente com o resultado de EXAFS seria menor do que 2 A. Entretanto, de
imagens de TEM é possivel perceber que algumas NPs possuem mais de um dominio
cristalino em seu interior. Dominios cristalinos diferentes presentes numa mesma NP
nao podem satisfazer a condicao de Bragg simultaneamente. Como consequéncia, o ta-
manho destes dominios visto por difracao é menor que o tamanho do ntcleo cristalino,
e o tamanho médio visto por XRD diminui. Agora, se considerarmos o valor central
dos tamanhos obtidos por XRD e GISAXS em nosso sistema, vemos que, se existir,
uma estrutura do tipo core-shell cristalino-amorfo deve possuir uma espessura de 4 A.
Entretanto, como a presenca de NPs com multidominios cristalinos — que é confirmada
através das imagens de TEM — diminui o tamanho médio visto por XRD, podemos
afirmar que esta casca amorfa deveria ser ainda menor do que estes 4 A. Logo, nossos
resultados indicam que, se houver, a espessura da casca amorfa é muito menor do que

as previsdes tedricas. Analisando a tabela 4.4, vemos que 4 A equivale & distancia
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interatomica média da segunda camada de coordenacao. Assim, dos resultados acima,
podemos inferir que a interagao entre a matriz e as NPs gera um rearranjo dos atomos
da superficie das NPs em uma espessura nao maior do que duas camadas atomicas.
Vemos, portanto, que é energeticamente favoravel para as NPs manter um grande vo-
lume cristalino no ntcleo, rearranjando apenas alguns atomos na superficie, do que
manter uma casca amorfa em sua superficie externa. Ainda se considerarmos o valor
central dos tamanhos médios obtidos por XRD e por GISAXS, e considerando a fragao
cristalina aquela dada através dos dados de EXAFS, podemos estimar a populacao
de NPs que possuem ntcleos cristalinos com mais de um dominio. Considerando um
cenario simplificado onde cada NPs que possui multidominios cristalinos possuisse ape-
nas dois dominios, o tamanho médio obtido por XRD seria dado por DXRP = Do/1 1,
onde Dy é o tamanho médio dos ntcleos cristalinos e p é a fracao de NPs que contém
multidominios. Para encontrar p, usamos os valores do tamanho médio dos dominios
cristalinos por XRD (D*EP) o tamanho médio das NPs por GISAXS (D§S4X5) e a
fracao cristalina dada por EXAFS (o®XAFS) na equagao [(14p)DXP/parsaxs]® — o EXAFS
Este cédlculo simplificado fornece p = 0,09, indicando que cerca de 9% das particulas
possuem mais de um dominio cristalino, o que concorda qualitativamente com os re-
sultados de TEM. Se considerarmos os limites superior — considerando a barra de erro
— para o tamanho médio das NPs por GISAXS, isto é, 59 A, e o limite inferior para o
tamanho dos ntcleos cristalinos por XRD, isto é, 42 A, encontramos o limite superior
para a fracao p de NPs contendo multidominios cristalinos neste cenario simplificado
sendo 30%.

4.6 Conclusoes

Neste capitulo utilizamos as técnicas de GISAXS, XRD (ressonante e nao resso-
nante) e EXAFS combinadas com imagens de TEM no estudo da composi¢ao, morfolo-
gia e estrutura de NPs de GeSi. Além de todas os resultados diretos obtidos através da
analise de dados como parametro de rede, fase cristalina, tamanho médio dos dominios
cristalinos (através de XRD), tamanho médio e dispersao de tamanhos e distancia
média entre NPs (através de GISAXS), concentracao de Ge nas NPs, distancias inte-
ratomicas e f DW das trés primeiras camadas de coordenagao e fragao cristalina (através

de EXAFS), a combinacao dos resultados forneceram também informagoes como:

A composicao das NPs, através da combinacao das técnicas de XRD ressonante e
EXAFS;
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Deformagao compressiva, (strain) através da combinagao das técnicas de XRD es-
trutural e EXAFS. Estas deformagoes sao parcialmente acomodadas através da

distorcao de angulos diédricos e angulos de ligacao.

Concentragao de Ge na matriz, através da combinagao das técnicas de GISAXS e
EXAFS;

Fragao cristalina, através da combinacao das técnicas de EXAFS, GISAXS e XRD;

Possibilidade de uma estrutura core-shell cristalino-amorfo, através da combinacgao
das trés técnicas de luz sincrotron, onde a camada amorfa possui espessura da

ordem de duas camadas atomicas.

Estimativa da populacao de particulas com multidominios cristalinos, através

da combinagao das trés técnicas de luz sincrotron aliadas a imagens de TEM.

Deve-se observar que a analise de dados de EXAF'S s6 foi possivel de ser realizada
com precisao através da utilizacao de dados adicionais para a formulacao do modelo de
ajuste, que foram fornecidos através das técnicas de XRD e GISAXS. De XRD conven-
cional (ndo ressonante) obtemos informagoes sobre a fase em que as NPs se encontram
(fase diamante) e XRD ressonante forneceu informagoes da presenga de Si no interior das
NPs. De GISAXS, foi fornecida a distribuicao de tamanhos das particulas, necessaria
para o calculo do niimero de coordenacao médio esperado para as trés camadas de co-
ordenacao. Com estes dados, pudemos fixar o niimero de coordenacao estas camadas,
ganhando precisao nas informagcoes sobre os parametros ligados a amplitude do sinal de
EXAFS, como os fDW para as trés camadas de coordenagao e a concentracao de Ge
nas NPs. Com isto, obtemos, através da concentracao obtida por EXAFS, informacoes
na deformacgao da rede (strain), e através da comparagao dos f DW das trés camadas de
coordenacao entre as NPs e o Ge bulk, pudemos inferir que estas deformacoes na rede
sao parcialmente acomodadas através da distorcao dos angulos diédricos e angulos de

ligacao, como sugerem estudos tedricos.
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Capitulo 5

Experimento de Absorcao de

Railos X in situ

Para explorar de forma efetiva as potencialidades de sistemas nanoestruturados,
¢ necessario compreender como podemos controlar suas propriedades quimicas e fisicas
mediante a modificacao de suas condigoes de sintese. Este controle permite mapear
efeitos intrinsecos e extrinsecos ao método utilizado para a formacao das NPs. Isto é
necessario visto que cada tipo de aplicacao tecnolégica requer NPs com propriedades
fisicas especificas, ou seja, um estado bem definido do sistema. Portanto, caracterizar os
estdgios iniciais e intermediarios da formagao de NPs é essencial para entender como os
efeitos da cinética de crescimento influenciam suas propriedades quimicas e estruturais.
Além do controle sobre as propriedades fisicas, a caracterizacao das fases iniciais de
crescimento de NPs é fundamental para abordar diversas questoes cientificas que nao
estao completamente esclarecidas. Entre elas, podemos listar: i) como o niucleo central
das NPs é formado, isto é, as NPs passam por alguma fase intermediaria diferente da
fase estrutural final?; ii) é possivel guiar e otimizar a estrutura final? iii) E possivel
controlar a distribui¢ao final de tamanhos? iv) como o meio que envolve as particulas
afeta a estrutura final? O conhecimento incompleto sobre as fases iniciais de formagao de
NPs decorre de diversos motivos. Devido as dimensoes reduzidas e a rapida cinética de
precipitacao e evolucao, os estagios iniciais da formacao e crescimento de NPs sao dificeis
de ser acompanhados utilizando técnicas de caracterizacao convencionais. Tais estudos
requerem a utilizacao de técnicas com resolucao temporal e sensiveis a morfologia e
a ordem de curto alcance. Experimentos in situ, nos quais o crescimento das NPs é

acompanhado em tempo real tém, portanto, um papel fundamental.
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Neste trabalho, os estdagios de formacao e crescimento de NPs de GeSi encapsu-
ladas em filmes finos de silica foram acompanhados in situ através da técnica de Es-
pectroscopia de Absorcao de Raios X no modo dispersivo. Nestes experimentos, todo
o processo de nucleagao e crescimento das NPs foi estudado com resolugao temporal.
A vantagem de experimentos in situ é evidente neste caso, pois possibilita investigar
estrutura das NPs durante o processo de formacao, enquanto os estudos ex situ, como
aqueles descritos no capitulo anterior, s6 pemitem acesso a estrutura final das NPs.
Com esta abordagem, pudemos responder a algumas das questoes cientificas em aberto

listadas acima, que sao de interesse geral, relacionadas a formacao e crescimento de
NPs.

5.1 Arranjo experimental

O arranjo utilizado para a realizacao do experimento esta mostrado esquematica-
mente na figura 5.1. O feixe branco proveniente dos dipolos encontra o monocromador
monocromador feixe

curvado policromatico
(policromador) divergente

R ————

forno com
amostra

detector sensivel

feixe a posicao (CCD)
branco

incidente

Figura 5.1: Esquema do experimento in situ da formagao das NPs realizado na linha DXAS. O feixe
branco proveniente do anel incide sobre um monocromador curvado, que faz incidir sobre a amostra
(que se encontra dentro de um forno) um feixe com uma banda passante em energia bastante larga
(aproximadamente 660 eV em nosso experimento). Depois de atravessar a amostra o feixe transmitido

chega até um detector sensivel & posigdo (CCD).

curvado da linha (como j& descrito na pagina 33) que faz incidir sobre a amostra um feixe
com uma grande banda passante em energia. Esta banda passante, em nosso experi-
mento, foi de cerca de 660 eV (desde aproximadamente 11035 eV até aproximadamente
11700 eV). O feixe transmitido através da amostra é coletado por um detector sensivel a

posicao. A absorbancia da amostra é obtida entao através da equacao 2.1, Assim, um

LA intensidade Iy é medida baixando-se o porta amostras e medindo-se o feixe direto.
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espectro de absor¢ao de raios X pode ser adquirido de maneira bastante rapida. Cada
medida realizada no experimento descrito neste capitulo demorava cerca de 30 segundos
para ser realizada, e uma medida era feita a cada 1 minuto de tratamento térmico. As-
sim, foi possivel acompanhar as mudancas do espectro de absorcao em diferentes fases
da formacao e crescimento das NPs. Este arranjo é bastante adequado ao uso da geo-
metria de transmissao para a realizagao dos experimentos, o que nao ¢é o ideal, no nosso
caso, devido ao baixo sinal das NPs. A inexisténcia de movimentacoes mecanicas dos
elementos épticos da linha confere grande estabilidade mecanica a este espectrometro,
permitindo identificar variagoes sutis nas energias das bordas de absor¢ao. Mais deta-
lhes sobre a linha DXAS e sobre os detectores desta linha estao relatados nas secoes
correspondentes no capitulo 2.

A amostra utilizada neste experimento consistia em um filme com aproximada-
mente 13 pum de espessura da camada dopada contido entre duas camadas de silica com
aproximadamente 2 um de espessura — cada uma — depositado sobre uma janela de
SigNy4. As espessuras foram medidas através de imagens de microscopia eletronica de
varredura. O filme nao foi tratado termicamente antes da realizagao do experimento
(tratava-se de uma amostra como depositada).

Nos experimentos, foi utilizado um forno tubular de resisténcia desenvolvido no
LNLS. Este tipo de forno permite a realizacao de experimentos de XAFS em atmosfera
controlada. Em nosso caso, utilizamos uma atmosfera inerte de He?. As rampas de
aquecimento e de resfriamento e também o estagio de tratamento isotérmico estao
mostradas na figura 5.2 em funcao do tempo. A rampa de aquecimento utilizada foi de
10 °C/min, e a amostra ficou durante 2 horas a 1050 °C. J& a rampa de resfriamento
utilizada foi de 5 °C/min.

5.2 Padroes para Referéncia

Neste estudo, nés acompanhamos como varia a regiao de XANES do espectro
de absorcao do Ge da amostra em funcao do tempo de tratamento térmico em dife-
rentes estdgios do tratamento. A regiao de XANES do espectro de absor¢ao, como ja
mensionado na sec¢ao 2.3, fornece informacoes sobre a estrutura eletronica de estados de-
socupados do material para energias logo acima da energia de Fermi. Como a estrutura
eletronica é fortemente dependente dos estados de oxidagao do material, as mudancas

no ambiente quimico ao redor dos atomos de Ge podem ser identificadas através dos

2Pois o Ar absorve muito o feixe nesta faixa de energia quando comparado com o He.

134



1000 + .
800 4 4
600 4 E

400+ -

Temperatura (°C)

2004 .

0 " L} K L} & L} & L} 3 T ¥ 1
0 60 120 180 240 300 360
Tempo de tratamento térmico (min)

Figura 5.2: Rampa utilizada durante o experimento descrito neste capitulo. A rampa de aquecimento
utilizada foi de 10 °C/min. A rampa de resfriamento utilizada foi de 5 °C/min. A amostra ficou a
1050 °C durante 2 horas.

espectros. Entretanto, conforme discutido no apéndice B, nao ha como parametrizar
uma equacao para a regiao de XANES do espectro de absor¢ao. A andlise dos dados,
portanto, deve ser feita mediante a comparacao dos dados experimentais com espectros
de referéncias conhecidas relativas aos ambientes quimicos os quais esperamos encontrar
no sistema em estudo®.

H&a quatro ambientes quimicos diferentes em que o Ge pode estar ao longo do
processo realizado aqui para a formacao das NPs*. Ele pode estar oxidado ou também
nas formas amorfo, cristalino e metalico. Cada um destes ambientes produz assinaturas
caracteristicas bastante diferentes no espectro de absorcao, e podem ser identificados
através da comparagao com padroes de referéncia. O espectro de cada um destes am-
bientes estd mostrado na figura 5.3. O espectro verde escuro (baixo) é aquele referente
ao GeQOy cristalino. Este espectro é bastante diferente dos outros trés apresentados
na figura. A posicao da borda de absorcao esta deslocada cerca de 4 eV para valores
maiores de energia quando comparado com o do Ge cristalino (linha preta, cima). Além
disso, o XANES do GeO, possui uma linha branca mais intensa que os outros e um vale
pronunciado localizado em 11140 eV que se estende até aproximadamente 11160 eV. O

espectro verde claro (meio, abaixo) é referente ao Ge liquido. Uma das caracteristicas

3H4 também a possibilidade da simulacdo dos espectros de XANES através dos calculos ab initio
realizados, por exemplo, pelo programa FEFF.

4H4, na verdade outros ambientes que nio consideramos como, por exemplo, ambientes quimicos do
tipo GeO,. Entretanto os espectros obtidos podem ser bem explicados utilizando apenas estes quatro
ambientes.
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Figura 5.3: Referéncias utilizadas para com- Figura 5.4: Espectros do Ge liquido (cima) e
paragao com os dados adquiridos no experimento  do Ge cristalino (baixo). Adaptado da referéncia
in situ. Em preto, o espectro do Ge cristalino.  [84].

Em azul, o espectro do Ge amorfo. Em verde

claro, o espectro para o Ge liquido e em verde

escuro o espectro do GeOs.

mais importantes deste espectro é que ele apresenta um desvio da borda de absorgao
para valores menores da energia de aproximadamente 1 eV quando comparado com o
Ge cristalino. Além disso, o espectro do Ge liquido apresenta uma linha branca intensa.
O desvio para valores mais baixos da borda de absorcao com relacao ao Ge cristalino
e uma linha branca intensa refletem o carater metdlico do Ge liquido. A falta de es-
trutura na regiao de XANES depois da regiao da borda é caracteristica da inexisténcia
de ordem de longo alcance. O espectro em azul escuro (meio, acima) é referente ao Ge
amorfo. A energia da borda deste espectro nao esta deslocada com relacao a energia
da borda do Ge cristalino. O Ge amorfo também nao possui estrutura no espectro de
absor¢ao, assim como o Ge liquido. Entretanto, duas caracteristicas os distinguem um
do outro: a primeira, como ja dito, é a energia da borda, localizada em valores menores
no Ge liquido. A segunda é a forma da linha branca. No Ge liquido, as variagoes da
linha branca sao mais abruptas do que no Ge amorfo, onde a linha branca cai de forma
suave. O espectro preto (cima), é referente ao Ge cristalino. Este espectro possui vérias
assinaturas, que sao caracteristicas da estrutura diamante do Ge. Quando comparamos
os espectros do Ge amorfo com o do Ge cristalino vemos que o espectro do Ge amorfo
parece ser uma linha de base para o do Ge cristalino, pois a forma da linha branca
nestes dois ambientes é muito parecida, variando apenas o ombro presente no espectro

do Ge cristalino localizado em aproximadamente 11113 eV — que é uma caracteristica
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marcante da estrutura cristalina do Ge.

Os espectros do GeO, e do Ge cristalino apresentados na figura 5.3 foram obtidos
na linha DXAS durante a realizacao dos experimentos. O espectro para o Ge liquido
mostrado nesta figura, refere-se ao obtido para as NPs quando no estado liquido, e valem
apenas para efeitos de comparacao. Na figura 5.4 estao mostrados os espectros para
o Ge liquido e para o Ge cristalino massivos extraidos e adaptados da referéncia [84].
No trabalho de C. Li (referéncia [84]) sdo mostradas as origens fisicas das estruturas
presentes nestes espectros, dicutindo inclusive a origem da variacao na energia da borda
de absor¢ao. O espectro do Ge amorfo foi obtido na linha XAFS2 em outra experiéncia,

e comparado com aquele obtido para o Ge cristalino medido na mesma oportunidade.

Este conjunto de referéncias é suficiente para acompanhar a evolugao do ambiente
quimico ao redor dos dtomos de Ge em funcao do tempo de tratamento térmico, o que
ajudou a elucidar que efeitos ocorrem durante o processo de formacao, crescimento e

cristalizacao das NPs estudadas neste trabalho.
5.3 Rampa de Aquecimento

A figura 5.5 mostra os espectros de absorcao para a rampa de aquecimento desde
40 °C (linha verde clara) até 750 °C (linha preta), mostrando também alguns espectros
intermediarios. Do espectro da amostra como depositada — medida a 40 °C no inicio do
experimento — vemos que ele possui um vale localizado entre 11140 eV e 11160 eV, que
é caracteristico do ambiente quimico do Ge oxidado. Além disso a borda de absorgao
da amostra nesta temperatura esta deslocada para valores maiores em energia. Estas
observacoes sugerem que o Ge estd parcialmente oxidado na amostra como depositada.
De fato, a transformada de Fourier (TF) do sinal de EXAFS da amostra nesta tempe-
ratura mostra picos referentes a ligagoes Ge-O — em baixas distancias interatomicas R,
tipicas das ligacoes Ge-O — como mostrado na figura 5.6 em verde claro. Entretanto,
tanto o vale quanto o deslocamento da borda de absorcao nao sao muito pronunciados,
e sugerem que este ambiente nao deve ser o unico presente na amostra. A TF do sinal
de EXAFS sugere o mesmo. Isto porque ha também picos das ligagoes Ge-Ge e Ge-Si
que se encontram em posigoes tipicas de primeiros vizinhos em ambientes de ligas de
Ge,Si;_,. Por estes motivos, acreditamos que na amostra como depositada o Ge esteja
aleatoriamente disposto na matriz, formando ligacoes com as trés espécies quimicas. Em
uma tentativa de analisar as primeiras camadas de coordenagao utilizando o EXAFS

desta temperatura para obter o niimero de coordenacgao aproximado para o Ge, obtive-
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Figura 5.5: Espectros de absorcao para a primeira parte da rampa de aquecimento. As insercoes
mostram regides do espectro utilizando uma escala mais adequada. A direita, a regiao do tratamento

correspondente as medidas apresentadas.

mos valores muito proximos aqueles que encontrariamos se considerassemos a hipdtese
de que o Ge encontra-se aleatoriamente disposto na matriz. Retornando a figura 5.5,
vemos que o espectro obtido a 250 °C permanece praticamente igual aquele de 40 °C,
indicando que o ambiente quimico permanece o mesmo. Entretanto, a medida em que
a temperatura vai aumentando, percebe-se que o vale existente entre 11140 eV e 11160
eV vai gradualmente desaparecendo. Ao mesmo tempo, a energia da borda de absor¢ao
vai se deslocando para valores menores. Este resultado indica que o Ge, a medida em
que a temperatura aumenta, vai desfazendo-se das ligagoes Ge-O. O inicio deste pro-
cesso ocorre aproximadamente na temperatura de 350 °C, e acontece gradativamente
até a temperatura de 1050 °C, como podemos ver da figura 5.6. Esta figura apresenta a
TF do sinal de EXAFS em diferentes temperaturas durante a etapa de aquecimento do
tratamento térmico. Com o desligamento do O, o Ge presente na matriz fica livre para
se difundir e aglomerar em pequenos clusters. Este é um indicio do inicio da difusao
do Ge no filme dopado. Em 750 °C, o espectro da regiao de XANES nao possui as
caracteristicas referentes as ligacoes Ge-O, se parecendo muito com o espectro referente
ao Ge amorfo — sem estruturas no XANES. Estudos recentes em crescimento de NPs de
Ge encapsuladas em silica mostram que ha nucleacao das particulas mesmo para tra-

tamentos térmicos abaixo de 400 °C [7, 11], o que reforga a idéia de que as NPs podem
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Figura 5.6: TF do sinal de EXAFS em quatro temperaturas diferentes (40 °C, verde claro; 530 °C,
verde escuro; 750 °C, azul e 1050 °C, em preto) durante o estdgio de aquecimento da rampa de
tratamento térmico. Da figura, vemos que o pico referente as ligagoes Ge-O vai desaparecendo do
sinal de EXAFS a medida em que a temperatura de tratamento térmico aumenta, em acordo com
os resultados de XANES para estas temperaturas. Vemos também uma diminui¢do das distancias
interatomicas da camada referente as ligacoes Ge-Ge e Ge-Si quando a temperatura passa de 750 °C
para 1050 °C, o que é esperado para o caso dos clusters contendo Ge passarem do estado sélido para
o estado liquido (ver texto).

estar sendo formadas desde os intervalos iniciais de tratamento. Entretanto, a difusao
do Ge a baixas temperaturas é muito pequena o que deve dificultar a nucleacao e o
crescimento dos nucleos formados. Das discussoes realizadas no capitulo 3 vimos que
a separacao de fases em sistemas supersaturados com intervalo de miscibilidade, como
0 nosso, ocorreria assim que o soluto tivesse energia suficiente para difundir. Neste
caso o processo deve se iniciar logo que Ge se separa do O e comeca a se difundir na
matriz. Porém, somente observando este espectro nao é possivel concluir que as NPs ja
comegaram a ser formadas.

A figura 5.7 mostra os espectros obtidos para a rampa de aquecimento entre as
temperaturas de 750 °C (linha verde clara) e 1050 °C (linha preta). Comparando estes
graficos com aqueles para as referéncias (figura 5.3), vemos claramente que o ambiente
ao redor do Ge muda desde um bastante parecido com o do Ge amorfo (em 750 °C,
linha verde clara) para um parecido com o do Ge liquido (de carater metdlico, em
1050 °C, linha preta). Isto porque as duas caracteristicas apresentadas pelo Ge no es-
tado metdlico sao vistas no espectro a 1050 °C: a borda de absorcao esta deslocada com

relacao a borda do Ge amorfo para energias menores e a linha branca cai mais abrup-

139



Energia (eV)

11100 11120 11140 11160
1.6 - - - - : ,
1.4 4 1000
o 1 2 - Qg -
K
g 1.0 gmo
®© Y 200
E 08' . 15 0 . . | i I I
o Temp (CC) ] 0 Tsop m T E A3°(° A )350
(= 06- 750 14 ‘empo de tratamento térmico (min
m 960 14
Rty ——990
0.2 —1020 |f 112
] —1050 f 1.1
0.0 : 10

| L | ¥ | L]
11104 11108 1112 11116

Figura 5.7: Espectros de absor¢io para a segunda parte da rampa de aquecimento. A inser¢ao
mostra a regiao da borda do espectro utilizando uma escala mais adequada. A direita, a regiao do

tratamento correspondente as medidas apresentadas.

tamente do que a linha branca do Ge amorfo. Podemos interpretar esta transformacao
do espectro de absor¢ao como a liquefa¢ao das NPs que haviam sido formadas (e que
estao se formando). A temperatura de fusao do Ge bulk, para comparacao, ocorre em
937 °C. Este mesmo comportamento pode ser visto da figura 5.6, onde as TF dos sinais
de EXAFS para as temperaturas de 750 °C (linha azul) e 1050 °C (linha preta) estao
mostradas. Em 750 °C, a camada de coordenacao referente as ligacoes Ge-Ge e Ge-Si
encontram-se em posicoes tipicas de primeiros vizinhos em ligas de Ge,Si;_, amorfas
ou cristalinas, enquanto que em 1050 °C, esta camada de coordenacao encontra-se em
valores de R bastante menores (cerca de 10% menores do que os encontrados nas ligas
de Ge,Si;_;), as quais sdo tipicas daquelas encontradas para o Ge quando no estado

liquido.
5.4 Rampa Isotérmica

A figura 5.8 mostra os espectros obtidos em diferentes estagios da etapa isotérmica
do tratamento térmico. Deles vemos que, nesta etapa, a energia da borda de absorgao
nao varia, assim como a forma da linha branca. Entretanto, a intensidade da linha

branca aumenta. Isto quer dizer que o numero de estados eletronicos acessiveis imedi-
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Figura 5.8: Espectros de absorcio para diferentes estdgios da etapa isotérmica do tratamento térmico.
A inser¢do mostra a regido da borda de absorcao do espectro utilizando uma escala mais adequada. A

direita, a regiao do tratamento correspondente as medidas apresentadas.

atamente acima da energia de Fermi do material aumenta. Este resultado é condizente
com o aumento no tamanho médio das NPs metdlicas. Vemos, portanto, que o cresci-
mento das NPs durante o tratamento térmico ocorre quando as mesmas estao no estado

liquido.
5.5 Rampa de Resfriamento

A figura 5.9 mostra os espectros de absor¢ao para uma parte da rampa de resfri-
amento, que vai desde 960 °C® (linha verde clara) até 760 °C (linha preta). Da figura,
vemos que a borda de absorcao, a medida em que a temperatura ¢é reduzida, comeca
a deslocar para valores maiores da energia. Além disso, a intensidade da linha branca
reduz de forma significativa, e um ombro localizado aproximadamente em 11113 eV
comeca a surgir. Este tipo de modificagdo na regiao de XANES indica que as NPs
estao passando de um ambiente liquido (metdlico) para um ambiente cristalino, como
podemos ver nos espectros mostrados nas figuras 5.3 e 5.4. Este resultado nos mos-
tra que a cristalizagao das NPs no sistema estudado neste trabalho ocorre durante o

processo de resfriamento das amostras. E importante perceber que o processo de crista-

50 XANES referente & temperatura de 1050 °C ndo possui diferenca visivel quando comparado
com o XANES de 960 °C neste estdgio do tratamento.
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Figura 5.9: Espectros de absorgao para a primeira parte da rampa de resfriamento. A inser¢ao
mostra a regiao da borda de absorcao do espectro utilizando uma escala mais adequada. A direita, a

regiao do tratamento correspondente as medidas apresentadas.

lizacao nas NPs se inicia em temperaturas muito abaixo da temperatura de solidificagao
do Ge bulk (937 °C), e termina apenas em temperaturas proximas a 760 °C. Apé6s 750
°C o processo de solidificacao cessa, e a reducao da temperatura na amostra nao tém
mais influéncia na regiao de XANES do espectro de absor¢ao, como pode ser visto da
figura 5.10. O efeito da mudanca na temperatura de solidificacao das NPs ocorre devido

ao tamanho finito das mesmas, como sera mostrado mais adiante.
5.5.1 Transicao Liquido-Sélido

Os espectros de absorgao obtidos durante o resfriamento da amostra permitiram
acompanhar detalhadamente a transicao liquido-sélido das NPs. As figuras 5.11 (a) e
(b) mostram a TF do sinal de EXAFS e suas respectivas TF inversas obtidas em vérias
temperaturas durante o processo de solidificagdo das NPs. Na figura (a), podemos
notar que a posi¢ao do pico da primeira camada de coordenacao desloca-se para valores
maiores de R a medida em que a temperatura de tratamento diminui, indicando que
as distancias interatomicas da primeira camada de coordenacao estao aumentando.
Este resultado estda de acordo com o que esperavamos considerando que a densidade
do Ge no estado liquido (p; ~ 5,6 g/cm?®) é maior do que a densidade do Ge sélido

(ps = 5,323 g/cm?® para o Ge cristalino). Este efeito também pode ser visto através da
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Figura 5.10: Espectros de absor¢ao para a segunda parte da rampa de resfriamento. Os espectros
nao variam a medida em que a temperatura diminui. A inser¢ao mostra a regiao da borda de absorgao
do espectro utilizando uma escala mais adequada. A direita, a regiao do tratamento correspondente
as medidas apresentadas.

TF inversa, mostrada na figura (b): a frequéncia das oscilagoes, que esta relacionada
com a posicao dos picos na TF do sinal de EXAFS, varia em funcao da temperatura.
Quanto menor a temperatura, maior a frequéncia, o que implica que maiores sao as
distancias interatomicas medidas.

Apesar da taxa de expansao térmica da silica ser aproximadamente 10 vezes menor
do que a taxa de expansao térmica do Ge — o que indica que, com a diminuicao da
temperatura, as NPs de Ge tendem a se contrair muito mais rapido do que a matriz —,
o aumento do volume proporcionado pela mudanca de fase do Ge faz com que as NPs
sofram uma consideravel expansao durante o processo de transicao de fase. Entretanto,
a presenca da matriz nao permite que as NPs se expandam, provocando uma tensao
que comprime as NPs. Atribuimos a este efeito a existéncia da deformacao compressiva
da rede cristalina observada através da combinacgao dos dados de EXAFS e XRD no
capitulo 4 referente & amostra #11.

Podemos fazer uma estimativa para entendermos melhor o efeito da compressao
exercida pela matriz de silica. Consideremos que inicialmente, a 1050 °C, o tamanho
das NPs e o local alocado a elas pela matriz sao iguais, ou seja, as particulas nao estao

sofrendo tensoes compressivas ou expansivas. Dado que a variacao da densidade da
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Figura 5.11: TF (a) e TF inversa (b) do sinal de EXAFS para as NPs em diversas temperaturas
durante o processo de transigao liquido-sélido. Da figura (a), podemos ver que a posigdo do pico da
primeira camada de coordenacao desloca-se para valores maiores de R & medida em que a temperatura
de tratamento diminui. Isto quer dizer que as distancias interatomicas da primeira camada de coor-
denagao vao aumentando. Isso era esperado, visto que a densidade do Ge no estado liquido (p; ~ 5,6
g/cm?®) é maior do que a densidade do Ge sélido (ps ~ 5,323 g/cm?® para o Ge cristalino). O efeito
pode ser visto também através da TF inversa (b): a frequéncia das oscilagoes, que estd relacionada
com a posi¢ao dos picos na TF do sinal de EXAFS, varia em fun¢do da temperatura. Quanto menor a

temperatura, maior a frequéncia, o que implica que maiores sao as distancias interatomicas medidas.

transigao liquido-sélido é dada por #i/p,, onde p; é a densidade do Ge liquido e ps é a
densidade do Ge sélido, as NPs tenderiam a ocupar um volume #t/5, vezes maior, ou seja,
o tamanho das NPs deveria aumentar cerca de (7/p,)"* ~ 1,017 (1,7%). Entretanto, a
taxa de expansao térmica do Ge é 10 vezes maior do que a taxa de expansao da silica
(~ 6 x 107% para o Ge e ~ 6 x 1077 para a silica), indicando que as NPs se contraem
mais rapido do que a silica. Considerando os coeficientes constantes no intervalo de
temperatura estudado (30 °C — 1050 °C), isto quer dizer que as NPs contrairiam cerca
de 0,0054 (0,54%) ao serem resfriadas. Assim, terfamos uma deformagao compressiva
de cerca de 1,7 — 0,54 ~ 1,16%. O resultado obtido no capitulo 4 foi de aproximada-
mente 0,5%. As particulas estariam, portanto, mais relaxadas, indicando que a matriz
deve também sofrer uma tensao — e ceder espaco — com a expansao das NPs. Apesar
da estimativa realizada aqui ser bastante simplificada, este raciocinio ajuda a ilustrar
alguns dos resultados obtidos até aqui, como a presenca das deformacoes compressivas
nas NPs e a expansao da primeira camada de coordenacao através dos dados de EXAFS
durante o processo de solidificagao, a qual seria impossivel de existir se considerassemos

que a matriz nao é deformada pela expansao das NPs. Além disso, se considerarmos
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estas hipoteses para origem da deformacao da rede cristalina no sistema estudado aqui,
esta deformacao seria independente do tamanho das NPs, visto que s6 dependeria da
razao #i/p, e da diferenca do coeficiente de expansao térmica entre as NPs e a matriz de
silica. Este resultado, inclusive, é obtido e discutido para uma série de amostras com

varios tempos de tratamento térmico na secao 6.6.

Quantificando a Transicao

Supondo que os ambientes ao redor dos atomos de Ge existentes durante a transicao
liquido-sélido sejam apenas aqueles do Ge liquido ou o Ge sélido (cristalino ou amorfo),
podemos utilizar os dados de XANES da regiao de transicao liquido-solido para en-
contrar a fracao de Ge que se encontra nestes ambientes em fun¢ao da temperatura
instantanea de tratamento. Para fazer isto, basta comparar o XANES da temperatura
em que queremos obter as fragoes liquidas e sélidas com o espectro XANES em uma
temperatura onde sabemos que o sistema se encontra totalmente no estado liquido e
em outra temperatura em que sabemos que ele se encontra no estado solido. Este pro-
cedimento pode ser efetuado pois o espectro de XANES de um material é dado pela
combinacao linear dos XANES dos ambientes encontrados neste material. Assim, para
encontrar a fracao liquida e a fragao solida de atomos de Ge em uma dada temperatura,

escrevemos 0 XANES desta temperatura da forma

(XANES),. = f(XANES),. + (1 — f)(XANES) (5.1)

lig sol

onde (XANES) representa o espectro de XANES a uma dada temperatura 7', (XANES)y;,
representa o espectro de XANES de uma temperatura onde sabemos que as NPs se en-
contram em sua totalidade no estado liquido, (XANES),, representa o espectro de
XANES de uma temperatura onde sabemos que as NPs encontram-se em sua totali-
dade no estado sélido e f representa a fracao liquida (parametro de ajuste). O grafico
da fragao liquida (e da fragao sélida, dada por 1 — f) em funcdo da temperatura de
tratamento térmico esta mostrado na figura 5.12. Para os ajustes, os XANES utilizados
para as referéncias do estado liquido (XANES)y, e do estado sélido (XANES),, foram
os das temperaturas de 952 °C e 762 °C, respectivamente. Do grafico vemos que a
solidificacao das NPs ocorre em temperaturas muito mais baixas do que a temperatura
de solidificacao do Ge bulk (937 °C). Além disso, a transi¢do nao é abrupta, ocorrendo

em uma grande faixa de temperatura. Este tipo de comportamento sugere que a tem-
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Figura 5.12: Fragoes liquida (preto, pontos fe-  Figura 5.13: Fracdo de NPs que se solidificam
chados) e sélida (azul, pontos abertos) obtidas na temperatura T. Este gréfico é obtido através
através do ajuste da regiao de XANES do es- da derivada da curva da fragao liquida mostrada
pectro de absorcao da amostra em temperaturas na figura 5.12.

que correspondem a transigao liquido-sélido uti-

lizando a equagao 5.1.

peratura de transicao liquido-sélido nao seja constante como no material bulk, mas varie
em funcao do tamanho das NPs, como veremos mais abaixo.

O grafico da figura 5.12 fornece a fracao de d&tomos que se encontram em ambiente
liquido (ou sélido) em fungao da temperatura 7' de tratamento. Considere agora uma
temperatura 7' de tratamento térmico, onde a fracdo liquida é dada por f(T'). Dado
um intervalo de temperatura AT — por exemplo, o intervalo de temperatura entre
as medidas, 5 °C — a fracao de atomos de Ge que se solidificaram neste intervalo de
temperatura sera dado pela diferenca entre a fracao liquida antes do inicio do intervalo —
ou seja, f(T') — e a fragao liquida depois de transcorrido o intervalo — ou seja, f(T'+AT).

Portanto, a fracao de NPs que se solidificam em um dado intervalo de temperatura AT é

f(T+AT) - f(T)
AT

na figura 5.12). Esta derivada estd mostrada na figura 5.13. Esta func¢do representa

dado por , ou seja, pela derivada de f(7T) (pela derivada do grafico mostrado
uma funcao de distribuicao de particulas que se solidificam na temperatura 7°. Para
verificarmos se esta funcao de distribuicao de particulas encontrada através da analise do
XANES é compativel com aquela encontrada através dos dados de GISAXS, precisamos
considerar como varia a temperatura de solidificacao das NPs com o tamanho das NPs.

Varios trabalhos experimentais encontrados na literatura mostraram que a tem-

6Esta afirmacao sé é valida se considerarmos que a distribuicio de tamanhos fica congelada durante
este intervalo de temperatura da rampa de resfriamento.
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peratura de fusao de NPs varia conforme o tamanho destas estruturas. Muitas teorias
que buscam explicar a dependéncia desta variagao tem sido propostas recentemente
[61, 85, 86, 87, 88]. A maior parte destas teorias considera que a temperatura de

fusao/solidificagao das NPs (T}\IP) varia com o tamanho D das nanoestruturas da forma
T =T/ [1 — o/p] (5.2)

onde T}’“lk ¢é a temperatura de fusao do material bulk e o é uma constante que depende
de vérias propriedades do material. No modelo da gota liquida, proposto por Nanda

na referéncia [86], a possui valor igual a

4 Ps 73
o= o — Yo | — 5.3
- [v (%) (5.3

onde p, e p; sao as densidades das fases sélida e liquida, ~s, € ¥, s@o as tensoes inter-

faciais das fases sélida/vapor e liquida/vapor e L é o calor latente de fusao do material
bulk. Como mencionado por Baletto, na referéncia [89], apesar do valor de « ser dado
pela equacao 5.3, os valores para s, € 7, sao dificeis de ser determinados, além de
corresponderem a valores efetivos s, € 7, referentes as interfaces sélido/matriz e
liquido/matriz, respectivamente, quando o sistema se encontra encapsulado. Para se
chegar a equacao 5.3 é necessario fazer muitas aproximagoes fortes, de forma que, ge-

ralmente, a é considerado um parametro de ajuste dos dados.

Considerando entao que a equagao 5.2 descreve a temperatura de solidificagao
em funcao do tamanho das NPs, podemos utiliza-la para ajustar a escala do grafico
dado na figura 5.13 ao resultado para a funcao de distribuicao de tamanhos das NPs
obtido através dos dados de GISAXS. Entretanto, como os dados de XAFS sao dados
em fungdo do nimero de dtomos, a fungao de distribuicao de tamanhos obtida por
GISAXS deve ser modificada para levar em conta o niimero total de atomos das NPs.
Logo, a fungao de distribuicao utilizada f,. (D) foi

fvol(D) = JC(D—>D3 (54)

"~ D3e%°/2D2

onde f(D) é a fungao de distribuigao de tamanhos obtida por GISAXS e D3e* 0% &
o fator de normalizacao. A funcao de distribuicao de tamanhos obtida por GISAXS

juntamente com a distribuicao de tamanhos obtida através dos dados de XANES estao
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mostradas na figura 5.14. A escala do grafico obtido pelo XANES foi ajustada utilizando

a equacao H.2 através do parametro a. O resultado obtido para a no ajuste foi de 5,4
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Figura 5.14: Fungoes de distribui¢ao de tamanhos obtidas por GISAXS ponderado pelo niimero de
atomos (linha preta) juntamente com os dados da distribui¢do de tamanhos obtida através dos dados
de XANES (pontos azuis, figura 5.13), onde a escala foi ajustada utilizando a equagao 5.2 através do

parametro «.

A. O valor para T})“”‘" utilizado foi 937 °C, que equivale ao valor para o Ge bulk. Outros
parametros utilizados para este calculo foram a densidade do Ge cristalino (ps = 5,323
g/cm?), a densidade do Ge liquido (p; ~ 5,6 g/cm?) e o calor latente de fusao do Ge
(L = 31,8 kJ/mol). Para comparacao, o valor tedrico de a para o Ge (equagao 5.3) é
de aproximadamente 7,3 A (considerando os valores aproximados de s, € i, dados
na literatura — [88]). Quando substituimos o valor obtido para o ajuste realizado na
equacao 5.3 — considerando as energias interfaciais s, € Vi, no lugar das energias 7,
e Y, — obtemos o valor de 0,316 J/m? para ven — Yim (Ps/pl)Q/ ®. Através da anilise
dos dados de XANES, portanto, pudemos obter também informacoes sobre variaveis

termodinamicas do sistema em estudo.

5.6 Conclusoes

O estudo in situ apresentado neste capitulo permitiu investigar varias questoes
que seriam inacessiveis utilizando apenas experimentos ex situ, o que ajudou a elucidar
aspectos intrinsecos a formacao das NPs através do método utilizado neste trabalho.

Neste estudo:
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e Demostramos que as NPs se formam num estado intermedidario de nanogotas de
Ge metalico fundido. Embora a hipotese de um estagio intermediério tenha sido
levantada anteriormente [12] nao é de nosso conhecimento que esse efeito tenha

sido demonstrado experimentalmente;

e A analise dos resultados obtidos neste experimento, combinada com aqueles ob-
tidos através das técnicas de caracterizacao utilizadas nos experimentos ez situ
permitiu, dentre outras coisas, discutir a influéncia da matriz de silica na estru-
tura final das NPs, como a origem das deformagoes compressivas as quais as NPs

estao sujeitas;

e A formacao de NPs com estrutura na fase diamante s6 ocorre durante o processo

de resfriamento da amostra;

e A transicao liquido-solido ocorre numa faixa de temperatura que reflete a dis-
tribuicao de tamanhos das NPs. Assim, foi possivel investigar a dependéncia
da temperatura de transicao liquido-sélido como funcao do tamanho das NPs.
Utilizando um modelo simplificado, ajustamos as distribui¢goes de tamanhos ob-
tida com aquela dada pela técnica de GISAXS obtendo assim uma estimativa da

relacao entre grandezas termodinamicas no sistema.
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Capitulo 6

Evolucao dos Parametros

Estruturais

Nos capitulos 4 e 5 foi possivel compreender varidveis importantes relativas a
formacao, crescimento e estrutura de NPs de GeSi encapsuladas em silica. Através do
estudo da amostra #11, no capitulo 4, buscamos correlacionar os resultados experimen-
tais obtidos através das técnicas de caracterizacao estrutural e obter informacoes que
nao podem ser quantificadas através de uma tnica técnica. Ja no experimento in situ
apresentado no capitulo 5, foi possivel acompanhar o processo de formacao das NPs
de GeSi, que nos ajudou a elucidar aspectos intrinsecos e extrinsecos da formagao e

propriedades estruturais das NPs através do método de sintese utilizado.

Entretanto, para explorar as potencialidades que os sistemas nanoestruturados po-
dem fornecer, é necessario compreender como as condicoes de sintese afetam parametros
estruturais como o tamanho, fase cristalina, desordem estrutural, etc, e também se é
possivel dirigir e otimizar a estrutura final. Estas questoes sao de suma importancia no
estudo destes sistemas visto que muitas propriedades apresentadas por NPs dependem
fortemente destes parametros. Ha varios trabalhos na literatura onde a evolugao de al-
guns parametros estruturais é estudada em funcao do tempo de tratamento térmico ou
em funcao do tamanho médio das NPs utilizando uma tnica técnica de caracterizagao
estrutural. Entretanto, a combinacao das técnicas de luz sincrotron permite o acom-
panhamento destas e de outras grandezas as quais nao podem ser obtidas utilizando
apenas uma técnica. Além disso, a combinacao permite obter informacoes mais preci-
sas sobre a evolugao do sistema, resolvendo questoes mais abrangentes e ambiguidades

sobre os resultados obtidos.
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Como foi comentado anteriormente, a formacao e crescimento das NPs estudadas
neste trabalho ocorreu através dos mecanismos de separacgao de fases de solugoes solidas
supersaturadas descritos no capitulo 3. No nosso trabalho, a separacao de fases ocorre
através da decomposicao da solucao solida supersaturada mediante a difusao dos atomos
de Ge induzida pelo tratamento térmico. O filme, quando depositado, se encontra
supersaturado. Quando iniciado o tratamento térmico, os dtomos de Ge (que possuem

maior mobilidade) comegam a se difundir e se agregar em pequenos aglomerados.

Neste capitulo apresentaremos os resultados obtidos através do estudo da evolugao
dos parametros estruturais para NPs de GeSi em funcao do tempo de tratamento
térmico. As amostras utilizadas neste estudo — como descritas na tabela 2.2 — con-
sistem em varios filmes crescidos de maneira similar mas tratados termicamente a 1050
°C durante diferentes intervalos de tempo. Este estudo foi realizado utilizando um
procedimento similar ao realizado da amostra #11, descrito em detalhes no capitulo
4. Para todas as amostras da série, realizamos medidas de GISAXS, XRD convenci-
onal e EXAFS. Este capitulo esta dividido em segoes que correspondem a diferentes
parametros estruturais analisados neste estudo. Na secao 6.1, apresentamos resumida-

mente o arranjo experimental utilizado nas medidas.

6.1 Arranjo Experimental

6.1.1 GISAXS

As medidas de GISAXS foram realizadas na linha XRD2 do LNLS, utilizando um
feixe com energia de 8000 eV. A geometria utilizada nas medidas é aquela mostrada na
figura 2.33 (b). O angulo de incidéncia entre o feixe eletronico e a superficie da amostra
foi 0,5° para todas as amostras. A distancia entre a amostra e o detector utilizada
variou conforme o tamanho médio esperado para as NPs nas amostras estudadas. As
distancias utilizadas foram 341, 540 e 777 mm. As amostras utilizadas para medida da
intensidade parasita eram compostas por filmes de silica depositados sobre um subtrato
de Si(111). O procedimento para a andlise dos dados esta descrito na segdo 2.4.3. Nas
andlises, todos os paramteros (c, , D e 7/D e Ay) foram deixados livres para todas as

amostras.
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6.1.2 XRD

As medidas de XRD foram realizadas nas linhas XRD1 e XRD2 do LNLS, utili-
zando feixes com energias de 8000 eV ou 8500 eV. A montagem experimental utilizada
foi a coplanar com o angulo de incidéncia fixo em 5° para maximizar o sinal proveniente
das NPs na regiao em ¢ proxima aos picos referentes aos planos 220 e 311. A regiao
em ¢ acessada experimentalmente estava compreendida entre 0,5 e 4,3 A~!. A andlise
dos difratogramas consistiu no ajuste dos picos através de uma funcao gaussiana para

a obtencao da largura e posi¢cao dos picos.

6.1.3 EXAFS

As medidas de EXAFS foram realizadas na linha XAFS2 do LNLS, na borda K
do Ge (11103 eV) no modo de fluorescéncia. Referéncias como Ge bulk, Ge amorfo
o GeOy foram medidas utilizando o modo de transmissao. A reducao e anélise dos
dados foi realizada utilizando os programas do pacote IFEFFIT. Durante a andlise dos
dados, parametros como o deslocamento da energia da borda (Ej) e o fator de reducao
de amplitude (S2) foram mantidos iguais aos obtidos da andlise do Ge bulk. Ntimeros
médios de coordenacao para todas as camadas foram mantidos fixos onde seu valor era
dado através do procedimento mostrado na secao A.1.1 do apéndice A. Parametros
como a concentracao de Ge nas NPs, as distancias médias Ge-Ge e Ge-Si, a desordem
estrutural (fDW) para as trés camadas de coordenacao e a fracdo cristalina foram

deixados livres! para todas as amostras.

6.2 Tamanho Médio das NPs

Dois fatores fundamentais relacionados com o tamanho de nanoestruturas dis-
tinguem seus comportamentos daqueles correspondentes aos materiais na escala ma-
croscopica (bulk). O primeiro é a grande razao superficie/volume associada as NPs, que
possui forte influéncia em suas propriedades fisicas e quimicas. Em NPs encapsuladas,
a interagao entre os atomos na interface entre a NP e a matriz de encapsulamento in-
duz modificagoes nas posigoes atomicas que permitem com que a NP se acomode as

condicoes de contorno impostas pelo meio encapsulante. Quando os atomos presentes

Devido & forte correlacdo entre os fDW da segunda e terceira camadas de coordenacio e a fracio
cristalina nas NPs, os fDW destas camadas foram fixados iguais aos da amostra #11, que possui a
maior fracao cristalina dentre todas as amostras da série. Na amostra #11 estes parametros foram
deixados livres. O motivo de fazer este tipo de restricao é ganhar precisao na determinacao da fracao
cristalina.
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na superficie representam uma grande fracao da NP, estas modificagoes podem induzir
a NP a assumir ordenamento atémico de curto alcance/fases diferentes daquelas apre-
sentadas pelo material bulk. O segundo fator estd associado ao proprio tamanho das
NPs, o qual pode determinar suas propriedades épticas e eletronicas devido ao efeito
de confinamento quantico dos portadores de carga [90, 91].

Estes dois efeitos fazem com que o tamanho seja um parametro muito importante
no estudo de sistemas nanoestruturados. Muitos trabalhos tedricos e de simulacao da
formacao e crescimento de NPs tém sido realizados nos ltimos anos com o intuito de
fornecer uma descricao quantitativa da evolucao temporal da funcao de distribuigao
de tamanhos em sistemas nanoestruturados. Apesar de muitos sistemas serem bem
descritos pelas teorias classicas de nucleagao e crescimento — como a teoria LSW —
principalmente quando o tamanho médio das nanoestruturas é maior do que o compri-
mento de capilaridade e a densidade de particulas é bastante baixa (ver capitulo 3), em
outros sistemas de interesse cientifico e tecnoldgico a teoria classica nao se aplica. Para
sistemas com alta densidade de particulas/soluto e para a regido onde o tamanho das
nanoestruturas é da ordem do comprimento de capilaridade — onde a forma completa
da relagao de Gibbs-Thomson precisa ser levada em conta — a descricao matematica da
evolucao temporal da distribuicao de tamanhos do ensemble de NPs ainda carece de

uma solucao analitica.

6.2.1 Evolugcao Temporal do Tamanho Médio das NPs

Através do ajuste dos dados de GISAXS, obtivemos os valores dos parametros
das fungoes de distribuigao de tamanhos lognormal (f(D), equagao A.2) para todas as
amostras estudadas neste trabalho. O tamanho médio obtido por GISAXS é calculado
através da equacao A.4. O grafico da figura 6.1 mostra os resultados para o tamanho
médio das NPs em funcao do tempo de tratamento térmico. A partir da andlise do
grafico vemos que o tamanho médio das NPs aumenta com o tempo de tratamento
térmico desde os primeiros instantes de tratamento. O comportamanto do tamanho
médio D em funcao do tempo de tratamento térmico ¢ mostrado no grafico acima

sugere uma lei de crescimento do tipo
D ~ at™ (6.1)

onde m é o expoente de crescimento e a é uma constante?. Na figura 6.1 vemos também

2Esta constante é proporcional ao coeficiente de difusdo na temperatura de tratamento térmico.
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Figura 6.1: Tamanho médio das NPs em fungao do tempo de tratamento térmico. A linha continua
vermelha representa o ajuste dos dados utilizando a funcdo dada pela equagao 6.1. O valor obtido
para o expoente m foi de 0,21(1).

o grafico do melhor ajuste obtido utilizando a equagao 6.1. O melhor ajuste forneceu
para o expoente de crescimento m o valor de 0,21(1). Deste resultado vemos que a
forma com que o tamanho médio varia com o tempo de tratamento térmico para as
amostras estudadas neste trabalho é diferente do esperado segundo a teoria classica de
nucleacao e crescimento de NPs (capitulo 3). Na teoria cldssica, o expoente m varia
conforme o estdgio em que o sistema se encontra (m = 0 para o estagio de nucleagao,
m = /2 para o estdgio de crescimento e m = /3 para o estdgio de amadurecimento).
Além disso, o grafico do tamanho médio apresenta apenas um comportamento para
todo intervalo de tempo de tratamento térmico, ao invés de apresentar os trés estagios
distintos da teoria cléssica.

A solugao solida supersaturada preparada através da técnica de sputtering para
este trabalho é composta por uma grande quantidade de dtomos do soluto (Ge), muito
acima do limite de solubilidade do sistema Ge:silica. Assim, o sistema monofasico ho-
mogéneo possui energia livre muito maior do que se ele estivesse decomposto nas fases
silica + NPs de Ge. Esta configuracao inicial faz com que nos estagios iniciais da se-
paracao de fases muitos niicleos sejam formados, apesar da temperatura de tratamento

térmico ser alta®. Além disso, como estes ntcleos sdo inicialmente estéveis, eles cres-

30 ntimero de nricleos formados é menor do que se o sistema tivesse sido tratado a uma temperatura
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cem rapidamente com a incorporacao de mais atomos provenientes da solucao. Como
consequéncia, o grau de supersaturacao inicial cai devido a diminuicao do ntimero de
atomos do soluto ainda dissolvidos na matriz — ou seja, fora das NPs. A medida em que
o grau de supersaturacao cai, o raio critico para a formacao de novos nicleos aumenta,
como visto no capitulo 3. O aumento do raio critico leva as NPs de menor tamanho que
tinham sido formadas a se tornarem instaveis, e as mesmas comecam a se dissolver na
matriz. Assim, devemos observar uma reducao na densidade de NPs a medida em que
o tempo de tratamento térmico aumenta. Tanto a diminuicao da concentracao de Ge
na matriz nos estagios iniciais de tratamento térmico quanto a diminui¢ao da densidade
de NPs* sao observados para o nosso sistema, como pode ser visto das figuras 6.2 e 6.3.

A figura 6.2 nos diz que entre 10 e 20 s de tratamento ha uma grande quantidade de
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Figura 6.2: Evolucio da concentracio de Ge Figura 6.3: Evolu¢io da densidade de NPs
na matriz em fungdo do tempo de tratamento em fungdo do tempo de tratamento térmico.
térmico. Seu valor foi obtido através da equacao A.19
do apéndice A utilizando os dados de GISAXS.
A densidade de particulas cai aproximadamente
com ¢t~ %6, Em comparacio, na teoria cldssica

LSW a densidade de particulas cai com ¢t~ 1.

atomos de Ge que ainda estao dissolvidos na matriz. A nucleagao e o crescimento das
NPs utilizando o material disperso na matriz, neste ponto, deve ser dominante. No caso
do mecanismo de crescimento ser dominado pela incorporagao dos atomos do soluto dis-

. . ’ o s . . 1
solvidos na matriz, esperarfamos que a cinética de crescimento fosse proporcional a t"2,

mais baixa, pois o limite de supersaturacao cresce com o aumento da temperatura.

4A densidade de NPs foi obtida utilizando a equacio A.19 do apéndice A. A diminuicio da densidade
de NPs com o aumento do tempo de tratamento térmico desde os primeiros instantes de tratamento
também foi observada por Bonafos através da técnica de TEM — usando EELS — na referéncia [24].

155



como visto no capitulo 3. Entretanto, nao ha pontos experimentais suficientes neste
intervalo de tratamento para obter o expoente de crescimento. Depois de decorrido
estes segundos iniciais, a concentragao de Ge na matriz ja torna-se muito menor do que
a concentracao inicial. Quando praticamente todo o Ge se encontra nas NPs, a cinética
de crescimento seria governada pela competicao entre as NPs — amadurecimento de
Ostwald. Entretanto, como o raio médio das particulas ainda é muito pequeno, a apro-
ximagao da equagao 3.17 nao deve ser valida e, portanto, a cinética de crescimento deve
ser diferente daquela dada pela teoria classica de amadurecimento (expoente m = 1/3),
segundo os resultados das simulagoes realizadas por Strobel na referéncia [62]. No caso,
obtivemos o valor de m ~ 0,21(1), em acordo com as discussoes acima.

Comportamento similar para o expoente de crescimento foi obtido por Lipovskii
na referéncia [70], para o caso de crescimento de NPs de CdSe em uma matriz vitrea®.
Em seu trabalho, Lipovskii criou um modelo para explicar os expoentes de crescimento
obtidos experimentalmente nos limites de alta supersaturagdo (baixas temperaturas,
fortemente fora do equilibrio) e baixa supersaturagao (altas temperaturas, fracamente
fora do equilibrio). No limite de baixa supersaturacao, Lipovskii encontra o valor
m = 0, 11 para o expoente de crescimento, em contraste com o expoente m =2 1/3 obtido
por ele para o limite de alta supersaturacao.

Em outros trabalhos experimentais em NPs de Ge encapsuladas em silica [24, 42,
69] também foram encontrados expoentes de crescimento diferentes dos expoentes dados
pela teoria cldssica LSWO. Estes resultados sugerem que o sistema composto por NPs de
Ge encapsuladas em silica nao obedece a teoria classica LSW para os tamanhos de NPs
usualmente estudados — desde 10 até ~150 A. Entretanto, a dependéncia do expoente de
crescimento com parametros como a supersaturacao, fracao de volume e temperatura de
tratamento térmico ainda nao sao bem entendidos. Resultados experimentais sugerem
que a proximidade entre o tamanho médio das NPs e o comprimento de capilaridade
nao ¢é a unico responsavel pela diferenca entre os expoentes de crescimento classico e os
observados [70]. O grau de supersaturacao também possui forte influéncia na cinética
de crescimento, como demostrou Peng na referéncia [92]. A temperatura de tratamento,
portanto, também influencia a cinética, visto que tanto o comprimento de capilaridade

quanto o limiar de supersaturacao sao dependentes da temperatura.

SMatriz vitrea de P305-NagyO-AlF5-GasOs5.

SEstes trabalhos ndo tém como objetivo a obtencdo do valor dos expoentes de crescimento. En-
tretanto, o expoente pode ser obtido utilizando os dados fornecidos pelos autores, lembrando que

= ‘;lﬁl’?. Os resultados para o expoente de crescimento sdo m ~ 0,08 na referéncia [69], m ~ 0,12
na referéncia [24] m ~ 0,15 na referéncia [42]. 156




6.2.2 Dispersao de Tamanhos

O controle da dispersao de tamanhos também é muito importante no estudo de
sistemas nanoestruturados uma vez que muitos efeitos relacionados ao tamanho das NPs
podem ser ofuscados devido a uma alta dispersao de tamanhos. A uniformidade nas
propriedades fisico-quimicas em sistemas com baixa dispersao permite correlacionar as
propriedades apresentadas por todo o sistema com as propriedades de NPs individuais,
além de facilitar a abordagem tedrica para descrever estes sistemas [65]. Peng mostrou
experimentalmente na referéncia [92] que é possivel diminuir e aumentar a dispersao
de tamanhos de um conjunto de NPs em uma solugao coloidal variando a concentragao
de monomeros na solugao, através de um método proposto por Sugimoto na referéncia
[65]. Ao leitor interessado, sugerimos as referéncias [65] [92] e [93] para a preparagao de
solugoes contendo NPs com baixa dispersao de tamanhos. No nosso caso, a dispersao
de tamanhos ¢ dificil de ser controlada visto que ela é governada pela etapa de ama-
durecimento, que promove a competicao entre particulas. Nesta etapa, nicleos estao
continuamente aumentando ou diminuindo de tamanho, de forma que a distribuicao de
tamanhos é larga. Para promover a diminuicao da dispersao de tamanhos, segundo a

referéncia [92], ¢ necessério que o sistema nao esteja na fase de amadurecimento.

Evolucao Temporal da Distribuicao de Tamanhos

Dos dados de GISAXS obtemos a dispersao relativa de tamanhos, definida como a razao
entre a largura e o maximo da funcao de distribuicao de tamanhos. Do grafico vemos
que a dispersao decresce rapidamente desde um valor maior do que 0,30 para um valor
proximo a 0,25, onde parece se estabilizar. Estes valores, apesar de estarem proximos,
sao maiores do que o valor tedrico para a dispesao de tamanhos prevista pela teoria
LSW (v/prgw = 0,21). E importante ressaltar que o limitante da dispersio de tamanhos
obtida através do método descrito neste trabalho é o mecanismo de amadurecimento
de Ostwald, que promove a competicao entre as NPs. A diminuicao da concentracao do
soluto na solucao aumenta o raio critico e, como consequéncia, a dispersao de tamanhos
também aumenta. Muitos trabalhos na literatura mostram que inicialmente, enquanto
a fase de nucleacao e de crescimento coexistem, a dispersao de tamanhos aumenta
devido ao crescimento das NPs existentes concomitante a nucleacao de outras. Quando
a nucleacao cessa, hd uma reducao na dispersao de tamanhos a medida em que o tempo
passa. Esta reducao ocorre até que o mecanismo de amadurecimento entra em agao
(92, 94].
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Figura 6.4: Dispersao de tamanhos das NPs em funcido do tempo de tratamento térmico.

Nesta secao, vimos que a evolucao temporal do tamanho médio e da dispersao
de tamanhos pode ser obtida através da analise de dados de GISAXS. A funcao de
distribuicao de tamanhos obtida por GISAXS foi utilizada como dado de entrada para
o céalculo do nimero de coordenacao médio esperado para os dados de EXAFS, como
mostrado no capitulo 4 referente a andlise de dados da amostra #11. Outros resultados
também foram derivados do tamanho médio das NPs, como a estimativa da fracao de

Ge dissolvida na matriz, a distancia média entre NPs e a densidade de NPs.
6.3 Cristalinidade

As propriedades eletronicas das NPs podem ser diferentes daquelas apresentadas
pelo material bulk devido aos efeitos de confinamento quantico causados pelo tamanho
finito das mesmas ou porque estes materiais possuem estrutura de empacotamento
diferentes. O efeito de confinamento quantico é o efeito dominante relacionado ao
tamanho, e tem sido estudado exaustivamente na literatura. Ja as variagoes estruturais
nas NPs relativamente ao material em escala macroscépica (bulk) ainda nao sdo muito

bem entendidas, visto que as mesmas sao dificeis de se resolver experimentalmente [13].

Em NPs encapsuladas, sabe-se que a interagao na interface NP-matriz pode in-
duzir modifica¢oes nas posicoes dos atomos da superficie da particula. Simulagoes por

dinamica molecular mostram que a desordem estrutural provocada pelas variacoes nas
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posicoes atomicas, resultado da minimizacao da energia de superficie, podem se esten-
der por toda a NP [83, 95, 96, 97]. Bording, na referéncia [83], mostrou que a estrutura
geométrica no interior de nanocristais de Ge encapsulados em uma matriz de Ge amorfo
possui uma grande desordem estrutural, a qual é fortemente dependente do diametro
do nanocristal. Esta desordem é resultado da competicao entre as energias de superficie

7

e de volume’. A competicao entre estas energias pode determinar uma mudanca es-

trutural a fim de minimizar a energia total do sistema. Ela pode ocorrer tanto através

8. Nas simulacoes de

da cristalizacao do material quanto através de sua amorfizacao
Bording, se a particula possuisse diametro menor do que um diametro critico D,, a
energia de superficie venceria e a desordem estrutural faria com que o ntcleo cristalino
desaparecesse. Se, entretanto, o diametro fosse maior do que o diametro critico D., a
energia de volume venceria e a fase cristalina tomava conta da particula. Este tipo de
comportamento é similar aquele mostrado na figura 3.4. O diametro D, é um ponto
de equilibrio instavel: ou o nicleo cristalino cresceria, ou ele desapareceria. No caso de
NPs encapsuladas, como o caso estudado neste trabalho, o aumento do ntcleo cristalino
estd limitado ao tamanho da NP?, de forma que os d4tomos da NPs que se encontram
proximos a interface nao podem assumir suas posicoes cristalograficas, e estao dispostos
de modo a se adequar as condicoes de contorno impostas pela matriz. Os resultados
obtidos através das simulagoes de Bording nao estao de acordo com a proposicao de
alguns autores que assumem que as NPs de Ge encapsuladas possuem estrutura do
tipo core-shell cristalino-amorfo [42]. O estudo de Bording foi realizado para o caso de
um nucleo cristalino da fase diamante encapsulado em uma matriz amorfa. Entretanto,
muitos trabalhos na literatura [96] mostram que as condigdes de contorno impostas pelo
meio encapsulante provocam mudancas estruturais que levem o sistema a assumir fases

cristalinas diferentes das encontradas nos materias na escala macroscépica (bulk)™.

7A energia de superficie estd ligada as posicdes atémicas na superficie dos nanocristais, que variam
de forma a minimizar a energia interfacial cristalino-amorfo. A energia de volume estd relacionada &
reducao de energia na transicao amorfo — cristalino, que forga os dtomos a assumirem suas posigoes
da fase cristalina.

8Nas simulacdes de Bording, o aumento do tamanho do nicleo cristalino ou a sua diminuigao até o
nucleo cristalino desaparecer dependia apenas do tamanho inicial do nicleo cristalino nas simulagoes.
Quando o nticleo era maior do que aproximadamente 20 A, ele crescia. Se o niicleo inicial era menor
do que este valor, ele tendia a desaparecer.

9A0 contririo das simulacoes de Bording, onde o nticleo cristalino cresce com a transformacao da
matriz amorfa na fase cristalina.

1Um dos mecanismos propostos para a fotoluminescéncia de nanocristalis de Ge é a presenca de
particulas com a fase tetragonal ST-12, de gap direto [98]. No material bulk, esta fase é metaestdvel e
somente pode ser obtida submetendo o material a altas pressoes, da ordem de 10 GPa [99, 100, 101].

159



6.3.1 Evolucao Temporal da Cristalinidade

A cristalinidade apresentada pelas amostras em funcao do tempo de tratamento
térmico foi acompanhada através de medidas de XRD. A figura 6.5 mostra os padroes
de difracao para as amostras estudadas neste trabalho. Dela, podemos ver que nao ha
fases cristalinas no filme como depositado. Neste padrao, podemos identificar apenas o
halo da silica amorfa posicionado em ¢ ~ 1,7 A~1. Apés 10 s de tratamento térmico,
o difratograma visivelmente muda com relacao aquele referente a amostra como depo-
sitada. O halo da silica torna-se mais intenso e desloca-se para ¢ ~ 1,5 A~! e um halo
localizado em ¢ ~ 3,3 A1, o qual acreditamos que seja referente ao espalhamento das
NPs amorfas, aparece na amostra tratada. Entre 10 s e 1 min de tratamento térmico,
os difratogramas permanecem praticamente inalterados, apesar de sabermos que o ta-
manho das NPs aumenta, segundo os resultados de GISAXS. A partir de 2 minutos de
tratamento térmico, comecam a aparecer sobre o halo localizado em ¢ ~ 3,3 A~! dois
picos de difracdo, localizados em ¢ ~ 3,2 A™' e ¢ ~ 3,7 A1, referentes as reflexdes
(220) e (311) da estrutura do diamante. H& também o aparecimento do pico referente
a reflexdo (111) desta estrutura, localizado em ¢ =~ 1,9 A~1. Porém, estes picos sdo
pouco intensos. A medida em que o tempo de tratamento térmico aumenta, estes picos
tornam-se cada vez mais estreitos e intensos, indicando o aumento no tamanho médio do
dominio cristalino e o aumento do volume relativo da fase cristalina, respectivamente,
em func¢ao do tempo de tratamento térmico. Destes resultados vemos que, dentro do li-
mite de deteccao da técnica de XRD em nosso sistema, as NPs estudadas neste trabalho

se condensam em apenas uma fase — a fase Fd3m da estrutura do diamante.

A evolugao da cristalinidade das NPs estudadas neste trabalho também foi acom-
panhada através da técnica de EXAFS. A figura 6.6 mostra a transformada de Fourier
(TF) do sinal de EXAFS para as amostras estudadas neste trabalho. Dela vemos que
o pico referente & primeira camada de coordenacio, localizado em R ~ 2,2 A, aumenta
de intensidade a medida em que o tempo de tratamento térmico aumenta, refletindo o
aumento do ntimero de coordenagao médio esperado para as NPs maiores, assim como
a diminuicdo do fDW, associado a desordem estrutural do material. Apds 5 minutos
de tratamento térmico, podemos ver também a presenca de um pico, localizado em
R ~ 3,6 A, referente ao espalhamento coerente pela segunda camada de coordenacio.
E bem conhecido na literatura que em materiais semicondutores amorfos o sinal de
EXAFS é dominado apenas pela primeira camada de coordenacao, sem espalhamento

coerente para as outras camadas [75, 79, 80, 81]. Desta forma, apenas a fracdo de
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Figura 6.6: Evolugio da TF do sinal de EXAFS
em funcao do tempo de tratamento térmico. A
medida em que o tempo de tratamento térmico
aumenta, o pico referente a primeira camada de
coordenacao aumenta de intensidade, refletindo
o aumento do nimero de coordenacao médio nas
NPs e a diminuicao do fDW. A partir de 5 minu-
tos de tratamento térmico, podemos ver também
a presenca do pico referente a segunda camada de
coordenacao, indicando a cristalizagao das NPs.
A medida em que o tempo de tratamento térmico
aumenta, o pico referente a segunda camada de
coordenacao também aumenta, indicando o au-

mento na fragao cristalina das NPs.

atomos de Ge que estdo em ambientes cristalinos contribuem para o sinal correspon-
dente as camadas de coordenacéo além da primeira. O pico localizado em R ~ 3,6 A
aumenta de intensidade em funcao do tempo de tratamento térmico, o que indica um
aumento da fracao cristalina do Ge nas NPs.

Como visto acima, técnica a de XRD fornece informagoes sobre a cristalinidade
das NPs desde 2 minutos de tratamento térmico, enquanto que a técnica de EXAFS
fornece apenas para amostras tratadas a partir de 5 minutos de tratamento térmico.

Esta aparente discrepancia, na verdade, é devido as caracteristicas das técnicas de XRD
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e de EXAFS. Em XRD, a construcao do sinal se deve a coeréncia das ondas espalha-
das em diferentes planos atomicos e portanto, a amplitude depende do deslocamento
médio quadratico dos atomos com relagao as suas posicoes de equilibrio na rede cris-
talina'’. J4 em EXAFS, a construcao do sinal se d4 somando as ondas espalhadas em
diferentes atomos. Como estes atomos estao continuamente se movimentando devido
as vibragoes térmicas e o fotoelétron experimenta a posicao instantanea dos atomos,
o sinal de EXAFS depende do movimento relativo entre os atomos, ou seja, depende
do deslocamento quadratico médio relativo'?. Isto faz com que a técnica de XRD seja
mais precisa na obtencao de informagoes da ordem de longo alcance — pois é indiferente
as posigoes relativas instantaneas dos atomos — e a técnica de EXAFS mais precisa na
obtencao de informacoes da ordem de curto alcance e da dinamica vibracional — pois

depende fortemente das posicoes relativas istantaneas dos atomos.

6.3.2 Fracao cristalina

A fracao cristalina dos atomos de Ge nas amostras estudadas foi obtida através
do ajuste dos dados de EXAFS. Como discutido acima, o sinal de EXAFS referente as
demais camadas de coordenacao além da primeira deve-se a presenca de Ge condensado
em ambiente cristalino. A fracao cristalina obtida por EXAFS estd mostrada na figura
6.7 em pontos pretos fechados. Para obter a fragao cristalina, utilizamos o modelo de
ajuste dos dados detalhado na segao 4.4.1 (“Anélise da Segunda e Terceira Camadas”,
pagina 123). Este modelo considera que os ambientes quimicos possiveis aos atomos
de Ge sao apenas o amorfo ou o cristalino na fase do diamante. Como discutido na-
quela secao, para a amostra #11 os parametros de desordem para a segunda e terceira
camadas de coordenacao (o3 e o3) foram deixados livres durante o ajuste juntamente
com o parametro referente a cristalinidade da amostra («). Estes parametros possuem
uma grande correlagao, visto que ambos afetam a amplitude do sinal de EXAFS. Para
diminuir o efeito desta correlacao, utilizamos multiplos pesos em k na transformada de

Fourier dos dados experimentais (k = 1, k = 2 e k = 3) e os ajustamos simultaneamente

no espaco R. Para as demais amostras, nao realizamos este procedimento visto que o

1 Conhecido na literatura como mean-square displacement, relacionado ao fator de Debye-Waller de
XRD o%pp (0%rp = (@ - R)?), onde @ é o vetor deslocamento instantédneo do d&tomo com relacio &
posicao de equilibrio e R é o versor que aponta na diregao perpendicular ao plano de espalhamento).

12Conhecido na literatura como mean-square relative displacement, relacionado ao fator de Debye-
Waller de EXAFS 0%y aps (0Exaps = (@ — 1) - R)?), onde @ é o vetor posicio do dtomo espalhador,
g é o vetor posigdo do dtomo absorvedor e R ¢ o versor que aponta na direcao que une os dois dtomos.
Desta forma, o fDW de EXAFS é diferente para cada camada de coordenagao, e também é diferente
daquele definido para a técnica de XRD. 162
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sinal da segunda e terceira camadas nao sao muito intensos. Para obtermos a fragao
cristalina nestas amostras, fixamos os fDW para a segunda e terceira camadas como
iguais aos da amostra #11 durante a realizacao do ajuste. Isto permitiu obter uma
estimativa da fracao cristalina das demais amostras's.

Obtivemos também uma estimativa da fracao cristalina através da andlise dos
padroes de XRD. A darea dos picos de XRD ¢é proporcional ao volume de material
cristalino que esta difratando [35]. Portanto, se normalizarmos os difratogramas de
XRD pelo valor do fluxo de raio X incidente nos experimentos!* e considerarmos que a
quantidade do material que est4 difratando nas diferentes amostras ¢ igual'®, podemos
encontrar a fracao relativa de material condensada em ambiente cristalino. O resultado

para este procedimento estd mostrado na figura 6.7 (pontos vermelhos abertos). Entre-

13Qutros dois modelos de ajuste também foram utilizados. No primeiro, considerando os f DW inde-
pendentes para todas as amostras. Apesar deste modelo, & principio, ser mais correto, a intensidade do
sinal experimental nao permite a obtencao de resultados confidveis. Pequenas variagoes na intensidade
da TF do sinal de EXAFS (através da escolha de diferentes janelas no espaco k) possuiam uma grande
influéncia na fragao cristalina e nos valores dos fDW. O segundo modelo proposto levava em conta a
diminuicao do fDW da primeira camada de coordenagao visto para todas as amostras para simular
efeito semelhante no f DW das demais camadas. Entretanto, este modelo foi descartado, visto que néao
havia uma motivagao fisica para esta suposicao. Ambos modelos forneciam resultados similares ao
escolhido para os maiores tempos de tratamento e variavam em até 15% para tempos de tratamento
menores.

140 fluxo pode ser monitorado através dos cintiladores presentes nas linhas de difracdo.

15Para uma amostra crescida em condicoes similares, esta proposicao ¢ valida.
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tanto, o valor absoluto das areas dos picos nao possui relacao com um valor absoluto
da fracao cristalina. Portanto, este procedimento fornece resultados apenas relativos a
um padrao conhecido. Como nao possuimos este padrao, nés escolhemos casar a fracao
cristalina obtida por XRD do ponto de 1 hora de tratamento térmico com aquele obtido
por EXAFS. Assim, pudemos ver que a tendéncia para a fragao cristalina obtida por
XRD e aquela obtida por EXAFS é semelhante.

6.3.3 Comparacao entre o Tamanho Médio das Nanoparticulas
obtidos por GISAXS e XRD

Através da analise da largura dos picos de XRD pudemos obter informagoes sobre
o tamanho médio do dominio cristalino — ou diametro cristalino médio — das NPs utili-
zando a equagao 2.42. Lembramos que para chegar a esta equacao, consideramos que a
contribuicao para a largura do pico de difracao devido ao tamanho finito do nanocristal
¢ muito maior do que a contribuicao devido a um possivel gradiente de deformacao nas
NPs (strain) e que a resolugao instrumental. Portanto, a obtenc¢ao do diametro cris-
talino médio através da equacgao 2.42 subestima seu tamanho real. Entretanto, estas
outras contribuicoes para o alargamento dos picos de difragao correspondem apenas a
uma pequena fragao da largura total do pico — devido ao pequeno tamanho das NPs
analisadas neste trabalho, esta contribuicao é da ordem de 1% —, de forma que o erro
associado ao uso da equacao 2.42 é menor do que o erro associado a obtencao da propria
largura do pico — ou seja, menor do que a barra de erros experimental. Lembramos
também que a andlise de dados de GISAXS e as de XRD fornecem informacoes sobre
grandezas diferentes, pois enquanto GISAXS é sensivel tanto a particulas cristalinas
quanto amorfas, XRD é sensivel apenas a fracao cristalina das NPs. H& véarios efeitos
que podem fazer com que os resultados obtidos por estas duas técnicas sejam diferentes.
Discutiremos a influéncia de algum destes efeitos nos préximos paragrafos, confrontado

a influéncia de cada um com a tendéncia da curva experimental.

A figura 6.8 mostra os resultados para o diametro cristalino médio obtidos por
XRD (pontos pretos fechados) juntamente com o tamanho médio das NPs obtido por
GISAXS (pontos vermelhos abertos). Desta figura, vemos que o tamanho do nicleo
cristalino medido por XRD, assim como o tamanho médio das NPs medido por GISAXS,
aumenta com o tempo de tratamento térmico. Entretanto, as inclinagoes das curvas
parecem ser ligeiramente diferentes uma da outra. Se escrevermos a forma com que a

curva do diametro cristalino médio varia com o tempo da mesma maneira que a suge-
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abertos) e o tamanho médio dos nicleos cristalinos (obtidos por XRD, pontos pretos fechados).

rida na equagao 6.1 (D ~ at™), obtemos para o expoente myc (referente ao processo
de aumento do nicleo cristalino com o tempo de tratamento) o valor myc = 0, 14(2),
diferente do obtido para o expoente de crescimento (mees = 0,21(1)). Entretanto, a in-
terpretacao fisica do expoente myc € bastante diferente daquela para me.es. Isto porque
o processo de cristalizagao nas NPs estudadas neste trabalho, como mostrado através
do estudo realizado no capitulo 5, ocorre durante o resfriamento da amostra. Portanto,
ele nao deve depender diretamente do intervalo de tempo de tratamento térmico nas
amostras. Isto faz com que myc seja um expoente efetivo para o processo de crista-
lizacao. O processo de cristalizagao, como discutido no inicio da secao 6.3, dependera
da competicao entre as energias de superficie e de volume e, portanto, dependera do
tamanho das NPs. A maneira com que o diametro cristalino varia com o tempo de-
pende de como ocorre o crescimento das NPs a medida em que o tempo de tratamento

térmico aumenta.

O comportamento das curvas mostradas na figura 6.8 nos diz que o diametro
cristalino médio cresce de maneira mais lenta que o tamanho das NPs para o intervalo de
tempo de tratamento analisado neste trabalho. Se considerassemos NPs grandes (> 200
A, por exemplo), esperarfamos que estes dois parametros crescessem de maneira similar
— com o mesmo expoente m — pois em NPs grandes os efeitos relacionados a superficie
passam a ser menos importantes do que aqueles relacionados ao seu volume. Para a

regiao estudada, entretanto, os efeitos de superficie ainda sao importantes, e podem ter
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forte influéncia nas propriedades fisicas destes materiais. H& vérios efeitos, relacionados
a superficie, que podem fazer com que o tamanho do ntcleo cristalino seja diferente
do tamanho observado para as NPs. Um destes efeitos, relacionado a superficie, que
podem influenciar nesta diferenca é a existéncia de uma estrutura do tipo core-shell,
onde teriamos um caroco cristalino rodeado por uma casca amorfa. Este efeito estaria
relacionado ao rearranjo atomico na superficie das NPs induzido pela interacao com a
matriz, visto que o facetamento da superficie de NPs esféricas com diametro menores do
que 50 A ¢é pouco favoravel energeticamente [102]. A observacao do facetamento de NPs
encapsuladas nao é uma tarefa facil, e geralmente é necessario um estudo tedrico sobre
as configuragoes geométricas que minimizam a energia de superficie para os sistemas
em estudo [25, 102]. No caso de NPs de Ge encapsuladas em silica, a interacao dos
atomos na superficie se sobropoe aos efeitos de facetamento, o qual nao é visto mesmo
para NPs com tamanhos bastante maiores do que 50 A [42]. Outro efeito é o da
competicao entre as energias de superficie e de volume, o qual foi discutido brevemente
no inicio desta segao, baseado nas simulagoes realizadas por Bording [83]. Segundo este
estudo, o tamanho das NPs seria um dos parametros reponsaveis pela cristalinidade de
uma NP. Este efeito, aliado a distribuicao de tamanhos apresentada pelas NPs, pode
ser um dos efeitos responsaveis por fazer a fracao cristalina variar com o tempo de
tratamento térmico. Outros efeitos podem estar relacinados a cinética de formacao dos
nucleos cristalinos, como a barreira energética necessaria para a cristalizacao a partir
da NP liquida, a nucleacao de mais de um dominio cristalino ou ainda a formacao de
defeitos que aliviam a tensao compressiva causada pela matriz nas NPs, como defeitos
de twinning [20]. Analizaremos brevemente nos préximos pardgrafos a influéncia de
alguns destes efeitos na obtencao do tamanho médio por XRD a partir da distribuigao
de tamanhos de GISAXS.

Consideremos agora a existéncia de uma estrutura do tipo core-shell cristalino-
amorfo e sua influéncia no comportamento da curva do tamanho médio do dominio
cristalino. Para analisar esta influéncia consideramos, em nossos céalculos, que todas
as NPs — que possuem distribuicao de tamanhos igual a dada por GISAXS — possuem
estrutura cristalina rodeada por uma casca amorfa. Este tipo de estrutura faz com que
o dominio cristalino observado por XRD seja sempre menor do que o tamanho médio
das NPs. Se considerarmos uma casca amorfa de espessura constante para todos os

tamanhos de NPs, ela terd maior influéncia no tamanho para NPs pequenas do que
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para as grandes'®. Isto faria com que a curva do tamanho médio do nicleo cristalino
fosse mais inclinada do que a curva do tamanho médio das NPs — ou seja, tivesse o
expoente myc maior do que o expoente Mees. O efeito do tamanho médio do ntcleo
cristalino considerando uma estrutura do tipo core-shell comparando com os resultados
de GISAXS para o tamanho médio das NPs esta representado na figura 6.9. Para
criar esta figura, consideramos uma casca amorfa de espessura § = 5 A para todos
os tempos de tratamento. O tamanho médio de XRD foi calculado como (D)xgrp =
[ Df(D; D —68)dD, onde f(D) é a fungdo de distribuicao de tamanhos de GISAXS e D
é um dos parametros desta distribuigdo (méximo da distribui¢ao). A partir dos dados
experimentais, vemos que o expoente myc ¢ menor do que me.es efetivo e, portanto, o
comportamento visto na curva do tamanho médio do dominio cristalino nao pode ser
atribuido a este efeito.

J& a presenca de particulas que contém multidominios cristalinos faz com que o
tamanho médio visto por XRD (Dy¢), como visto no capitulo 4, diminua para um valor
dado por Pnc/(14p), onde p é a fragao de particulas que possui multidominios cristalinos.
Assim, a existéncia de particulas que possuem multidominios cristalinos nao influencia
no expoente m (apenas no coeficiente a da equagao 6.1) e, portanto, nao é responsével
pela variacao entre os expoentes myc € Mees. Na figura 6.9 estd representado o efeito
da presenca de multidominios cristalinos nos resultados do diametro cristalino médio
por XRD, comparando com o tamanho médio das NPs obtido por GISAXS. Para obter
a curva vermelha, utilizamos um valor de p de 0,1 (10%).

Por fim, iremos realizar uma breve discussao sobre a competicao entre a energia de
superficie e a energia de volume. Como dito anteriormente, com base nos resultados das
simulagoes de Bording, esta competicao levaria as NPs a possuirem um diametro critico
D. tal que NPs menores que D, tendem a ser amorfas enquanto que NPs maiores que
D. tendem a possuir estrutura cristalina. Neste caso, o problema da competicao entre
estas duas energias torna-se um problema de encontrar o diametro D.. Se utilizarmos a
distribuicao de tamanhos obtida por GISAXS e a fracao cristalina dada por EXAFS'7,

167st0 pode ser visto comparando a influéncia de uma casca de, por exemplo, 5 A, em NPs com raios
de 10 e 25 A. Para a NP de 10 A de raio, 5 A de casca amorfa faz com que o tamanho médio do dominio
cristalino seja metade do tamanho da NP, ou seja, um fator de redugao de 1/2 (50%). Entretanto, para
uma NP de 25 A de raio, o fator de reducio é de apenas 4/5 (20%).

1"Dois valores da fracdo cristalina dada por EXAFS ndo foram obtidos experimentalmente. Um é
o da amostra de 30 minutos — que nao foi medida pela técnica de EXAFS — e o outro é o ponto de 2
minutos de tratamento, onde o sinal de EXAFS era pouco intenso para obter informacoes da segunda
e terceira camadas de coordenagao. Para estes pontos, a fracao cristalina utilizada nas analises foi 51%
para a de 30 minutos (dado pelo valor obtido através dos dados de XRD) e 5%, valor aproximado se
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Figura 6.9: Efeitos que influenciam no tamanho médio visto por XRD. Se considerdssemos que
todas as NPs fossem cristalinas, o tamanho médio visto por XRD seria igual ao de GISAXS (curva
vermelha em todos os gréficos). Entretanto, fatores como a estrutura core-shell cristalino-amorfo (cima,
curva preta), multidominios cristalinos (meio, & esquerda, curva preta) e a cristalidade dependente do
tamanho das NPs (baixo, curva preta) podem fazer com que os tamanhos obtidos por estas técnicas
(meio, direita) sejam diferentes. Os dados experimentais mostram que os trés efeitos podem existir

nas amostras analisadas neste trabalho.

podemos obter uma funcao de distribuigao de NPs cristalinas para todas as amostras

da série, onde o valor do diametro critico D, seria tal que

fvol(D)dD = fcm's ) (62)

D,
onde f..;s € a fragao cristalina obtida por EXAFS e f,,(D) é uma funcao de distribuigao
de tamanhos que é proporcional ao nimero de atomos das NPs, visto que a fragao

cristalina vista por EXAFS é dada por atomo. f,,(D) estd relacionada com a funcao

considerarmos a relagdo entre as fracoes vistas por EXAFS e XRD iguais para a amostra de 5 minutos.
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de distribuigao de tamanho dada por GISAXS (f(D), equagao A.2) através de

foa(D) = Bl : (6.3)

" D3e%7/2D2

= 21592 . ~ .
onde D3e”/?P* é o fator de normalizacdo. Assim, podemos encontrar os valores para
D, através do cdlculo acima. O valor para o tamanho médio do nticleo cristalino DS

pode ser encontrado através de

[ Dfor(D)dD
f;j fvol(D)dD

D = (6.4)

Realizando o procedimento acima, vemos que o expoente efetivo m obtido através
do ajuste da equagdo 6.1 aos diametros DS em fungio do tempo de tratamento térmico
se aproxima bastante do obtido experimentalmente por XRD para o diametro do nicleo
cristalino (myc). Isto pode ser um indicio de que o expoente efetivo myc observado ex-
perimentalmente seja diferente daquele de crescimento m...s devido ao casamento entre
a variagao da fracao cristalina em fungao do tempo de tratamento (figura 6.7) e o efeito
provocado pela largura da distribui¢ao de tamanhos das NPs, quando consideramos que
as cristalinidade das NPs é dependente do tamanho delas (NPs maiores sao cristalinas).
Entretanto, hé dois pontos importantes que devem ser levados em conta nesta analise.
O primeiro é que os valores para D, apresentam comportamento linear com o tempo
de tratamento térmico (como as discussoes do inicio da segdo sugeriam) apenas para
os primeiros 4 pontos (2, 5, 10 e 15 minutos de tratamento térmico, com D, ~ 40 A.).
Para os demais pontos D. aumenta com o tempo de tratamento de maneira irregular.
O segundo ¢ que os tamanhos médios DEL | nestes célculos, possuem valores muito mais
altos do que os observados experimentalmente, como podemos ver da representagao da
figura 6.9. Para obter o grafico desta figura, realizamos um ajuste linear dos resultados

obtidos através da equacao 6.4.

Assim, consideramos que o efeito da cristalizacao das particulas de maiores ta-
manhos é o responsavel pelo comportamento de myc. Entretanto, este nao deve ser o
unico efeito presente que influencia no tamanho dos ntucleos cristalinos. Desta forma,
efeitos que diminuem o tamanho médio deste parametro como, por exemplo, a estrutura
core-shell e presenca de multidominios cristalinos, podem estar presentes. Dentre estes
dois efeitos, a existéncia de multidominios cristalinos é o fator mais provavel, visto que

este efeito é observado experimentalmente através de imagens de TEM. Além disso, a
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existéncia de uma estrutura do tipo core-shell tende a aumentar o valor do expoente

m, 0 que nao é visto experimentalmente.

6.4 Composicao Quimica das Nanoparticulas

Uma das maneiras convencionais de se modificar as propriedades fisicas e quimicas
de NPs é controlar sua estequiometria. Em NPs semicondutoras, o controle das propri-
edades épticas — como o valor do gap por exemplo — pode ser feito através da variagao
da estequiometria em sistemas ternérios (do tipo II-II’-IV [103], por exemplo, ou qua-
ternarios do tipo Zn,Cd;_,S,Se;—_, [104]), sendo uma alternativa para a obtengao de
propriedades desejadas quando isto nao pode ser feito apenas através da variagao do
tamanho das particulas, devido a problemas tais como alta dispersao de tamanhos,
instabilidade ou mudancas de fase indesejadas. Como mostrado na referéncia [103],
a variacao da composicao nestes tipos de sistemas afeta o potencial de confinamento
quantico, além de induzir deformacoes de rede na interface das NPs. Assim, os niveis
de energia dentro da NP variam e o gap pode ser modificado mesmo sem o tamanho das
nanoestruturas ser modificado. Em sistemas Zn,Cd;_,S,Se;_, [104], por exemplo, o

gap pode ser alterado desde 1,8 até 3,1 eV apenas através da mudanca da composicao.

6.4.1 Evolucao Temporal da Composicao Quimica das Nano-

particulas

A composicao das NPs estudadas neste trabalho foi obtida através da andlise
de dados de EXAFS. EXAFS é uma técnica bastante sensivel para a obtencao da
composigao quimica, pois o sinal é proporcional a amplitude de espalhamento atomico,
a qual é diferente para cada tipo de atomo. O grafico da concentracao de Ge nas NPs em
funcao do tempo de tratamento térmico esta mostrado na figura 6.10. Como discutido
no capitulo 4, consideramos que as NPs eram formadas por atomos de Ge e de Si.
Da figura vemos que a concentragao de Ge nas NPs é praticamentes independente do
tempo de tratamento térmico, e possui valor entre 75 e 80% em atomos. Este resultado
pode ser um indicio de que a composicao quimica de NPs de GeSi formadas a partir
da decomposicao de solucoes sélidas supersaturadas pode ser controlada através da
dopagem inicial dos solutos na matriz, visto que a composicao das NPs preparadas com
10 s de tratamento térmico é praticamente igual a composicao daquelas preparadas por

2 h.

A composicao das NPs foi utilizada para a obtencao de informacoes sobre as
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Figura 6.10: Concentracao de Ge nas NPs em fun¢io do tempo de tratamento térmico.

deformagdes da rede cristalina (strain), além da informagao da concentracao de Ge na

matriz.

6.5 Evolugcao Temporal do Parametro de Rede

O parametro de rede da estrutura cristalina das NPs foi obtido experimentalmente
para as amostras estudadas neste trabalho utilizando os dados de XRD. O resultado
obtido estd mostrado na figura 6.11 (pontos pretos cheios). Os limites inferior (~ 5,43
A) e superior (~ 5, 65A) do grafico representam os parametros de rede para o silicio
e germanio bulk, respectivamente. Para obter o parametro de rede, utilizamos um
ajuste Gaussiano dos picos de difracao, como ja comentado no capitulo 4. Para isso
utilizamos a posi¢ao do pico 220, pois o mesmo se encontra em uma regiao onde o
background pode ser mais facilmente isolado quando comparado com os picos 111 e
311!, Da figura, vemos que o parametro de rede permanece praticamente inalterado
para todo o intervalo de tratamento térmico, com excessao do ponto de 2 minutos de
tratamento térmico que, devido a forte influéncia do background inomogéneo, nao pode
ser obtido de forma precisa. A dispersao dos valores obtidos se deve ao procedimento
de remocao do background.

Dos dados de EXAFS podemos também obter uma estimativa do parametro de

rede, o qual também esta apresentado na figura 6.11 (pontos vermelhos abertos). Para

18Com excessao da amostra de 2 minutos de tratamento, pois a pequena fracao cristalina ndo permite
a obtencao de um valor preciso do parametro de rede para nenhum dos picos.
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Figura 6.11: Parametro de rede em funcao do tempo de tratamento térmico para as amostras
que apresentam estrutura cristalina. Em preto (pontos cheios), os resultados obtidos por XRD. Em

vermelho (pontos abertos), o pardmetro de rede estimado através dos dados de EXAFS.

obter este parametro, calculamos o parametro de rede médio esperado por EXAFS!
utilizando também os resultados para a deformagao de rede (que serd mostrada na se¢ao
6.6). Comparando os resultados obtidos, vemos que os mesmos sdo bastante préximos,
apesar do parametro de rede obtido por EXAFS possuir uma barra de erros muito
grande em seu valor.

Os resultados para o parametro de rede foram utilizados para a obtencao do valor

para a deformagao da rede cristalina (strain) sentida pelas NPs.

6.6 Deformacoes da Rede Cristalina (strain)

As deformacgoes da rede cristalina possuem varias implica¢oes na estrutura de
bandas, afetando as propriedades opticas e eletronicas dos materiais. Em ligas de GeSi,
predigdes tedricas [105] mostram que a aplicacao de tensoes na rede cristalina podem
fazer com que o gap entre as bandas de conducao e de valéncia destas ligas seja direto,
fazendo com que estes tipos de materiais sejam 6timos candidatos para sua utilizagao

em dispositivos optoeletronicos.

9Para isto, utilizamos a equacio agxars = xzal&lk(l + 0RGege) +22(1+ x)ag‘ffk(l +0Rgesi) + (1 —
z)2a8"*(1 + strain), onde x é a concentracdo de Ge, a’** representa o pardmetro de rede do material
bulk, 6 R sao os valores obtidos dos ajustes dos dados de EXAFS e strain é o valor para a deformagao

de rede, que serd mostrada na secao 6.6.
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6.6.1 Evolucao Temporal das Deformagoes da Rede Cristalina

(strain)

Os valores da deformacao da rede cristalina em funcao do tempo de tratamento
térmico foram obtidos através da equacao 2.40. Para isso, os valores experimentais do
parametro de rede (obtido por XRD) e concentragao de Ge nas NPs (obtido por EXAFS,
para utilizar na equacao 2.38) foram utilizados. Os valores obtidos estao mostrados na

figura 6.12. Da figura vemos que os valores sao aproximadamente constantes com o
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Figura 6.12: Deformacio da rede cristalina (strain) em fungao do tempo de tratamento térmico.

tempo de tratamento térmico. Este resultado estda de acordo com a discussao realizada
no capitulo 5 onde observamos que a cristalizacao das NPs ocorre durante o processo
de resfriamento das amostras. Como a densidade do Ge liquido é em torno de 5% maior
do que o Ge no estado sélido?, a solidificacao das NPs faz com que as NPs tendam
a se expandir, de forma que a matriz induz uma deformacgao compressiva nas NPs. A
deformagao, neste caso, seria independente do tamanho das NPs, visto que depende
apenas da diferenca da densidade entre os estados liquido e sélido. Outros detalhes e

discussoes sobre a deformacao da rede cristalina estao apresentados na secao 5.5.1.

20pl ~ 5,6 g/cm3 e ps = 5,323 g/cmB.
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6.7 Outros Parametros Estruturais Extraidos
da Analise de EXAFS

Outros parametros estruturais, como as distancias interatomicas médias e o fDW
da primeira camada de coordenacao, obtidos através da analise de EXAFS, também
puderam ser acompanhados em funcao do tempo de tratamento térmico. Ha vérios
trabalhos na literatura reportando estes parametros para NPs de Ge encapsuladas em
matrizes dielétricas. Em alguns destes trabalhos os autores buscam encontrar a in-
fluéncia da superficie das NPs nestes parametros estruturais. Para isto, reporta-se o
valor dos parametros estruturais em funcao da razao superficie/volume [42]. Como a
superficie é proporcional a D2, onde Dy é o tamanho médio das NPs, e o volume vai
com D, a razao superficie volume é proporcional a 1/p,. Com a finalidade de comparar
nossos resultados com dados da literatura, portanto, iremos apresentar alguns destes

parametros em fungao de 1/p,, onde Dy é o tamanho médio das NPs.
6.7.1 Distancias Interatomicas Ge-Ge

Um parametro direto obtido através dos dados de EXAFS que pode ser acom-
panhado em funcao do tempo de tratamento térmico é a distancia interatomica entre
pares Ge-Ge da primeira camada de coordenacao. Os resultados obtidos estao mostra-
dos na figura 6.13 em funcao do tempo de tratamento térmico. Desta figura, vemos
que a medida em que o tempo de tratamento térmico aumenta — e, consequentemente,
o tamanho das NPs aumenta — h& uma diminuicao das distancias interatomicas dos
pares Ge-Ge. Estas distancias passam desde um valor um pouco maior do que 2,47 A
em 10 s de tratamento térmico para um valor pouco maior do que 2,44 A para 2 h de
tratamento. Se compararmos os resultados obtidos nestes trabalho com as distancias
interatomicas Ge-Ge para o Ge bulk (2,45 A), vemos que as distancias interatomicas
Ge-Ge nas NPs sao maiores do que aquelas do material bulk para tempos de tratamento
menores do que 15 min. Ja para tempos de tratamento térmico maiores do que 15 min,
as distancias interatomicas sao menores nas NPs do que no Ge bulk. Entretanto, o
sistema em estudo estd submetido a uma deformacao compressiva de aproximadamente
0,5%. Se, entao, compararmos as distancias interatomicas Ge-Ge obtidas neste trabalho
com as distancias interatomicas do Ge bulk considerando que este esteja sob a influéncia
de deformagdes da rede cristalina (strain) iguais aquelas obtidas para as NPs (grafico

da figura 6.13, pontos vermelhos abertos), veremos que, na verdade, as distancias in-
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teratomicas nas NPs sao sempre maiores do que no material bulk. Para observar a
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Figura 6.14: Distancias interatomicas entre
primeiros vizinhos Ge-Ge em fungao da razao su-
perficie/volume (1/D,). Os pontos pretos cheios
sdo os resultados obtidos neste trabalho. Os ou-
tros resultados sdo das referéncias [12] (circulo
vermelho, D = 140 A), [15] (quadrado vermelho,
D =80 A), [82] (triangulo vermelho, D = 44 A),

[42] (circulos pretos abertos, D = 45, 57, 64 e 94
A). A linha pontilhada em 2,45 A representa a

distancia interatomica Ge-Ge no material bulk.

influéncia da superficie nas distancias interatomicas Ge-Ge, reportamos os resultados
em funcado da razao superficie/volume, ou seja, em fungao de 1/p,, onde Dy é o tamanho
médio das NPs. Este grafico estd mostrado na figura 6.14. Dele vemos que as distancias
interatomicas Ge-Ge para o nosso sistema decrescem de forma aproximadamente linear
a medida que as NPs ficam maiores. A variacao das distancias interatomicas com o
aumento do tamanho médio das NPs indica que a superficie induz modificagoes em sua
estrutura local. Este resultado é consistente com o aumento da fracao da fase amorfa
para menores tempos de tratamento térmico, visto que as distancias interatomicas no
material amorfo sao maiores do que as distancias no material cristalino. Este tipo
de comportamento também é encontrado por outros autores [42]. Todos os trabalhos
mostram que o aumento do tamanho das NPs diminui as distancias interatomicas para
valores menores do que as distancias para o material bulk. Em nosso trabalho, este
resultado é esperado visto que o sistema em estudo esta sujeito a uma deformacao com-

pressiva. Neste grafico, a origem da escala x (1/p, = 0) representa o material bulk — pois

no material bulk a razao superficie/volume vale 0. Se ajustarmos uma reta ao compor-
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tamento observado para as distancias interatomicas das NPs neste trabalho, vemos que
o valor da distancia interatomica Ge-Ge desta reta quando ela intercepta 1/p, = 0 é
de 3,433(1) A. Este valor é menor do que se considerarmos as distancias interatomicas
Ge-Ge para o Ge bulk mesmo se estivesse submetido a uma deformacao compressiva
de 0,5% (2,45 A-0,5% = 2,438 A) Entretanto, é bem conhecido da literatura que as
distancias Ge-Ge em materiais do tipo Ge,Si;_, diminuem com o aumento da fracao
de Si no material. Desta forma, as distancias interatomicas Ge-Ge em nosso sistema
devem ser menores do que estas distancias para sistemas contendo Ge puro. Para uma
liga com aproximadamente 20% de Si, os valores das distancias interatomicas Ge-Ge na
literatura [106] devem valer aproximadamente 2,444 A. Assim, se considerarmos agora
o efeito da deformacao compressiva de valor igual a 0,5%, o valor das distancias inte-
ratomicas Ge-Ge para o caso de uma liga Geg gSi o seria de 2,432 A, em 6timo acordo
com os resultados obtidos através do ajuste linear dos dados experimentais. Os valo-
res menores das distancias interatomicas Ge-Ge em nosso sistema, quando comparados

com os resultados obtidos pelos outros autores se deve a inclusao do Si nas NPs?!.

Distancias Interatomicas Ge-Si

Através da andlise dos dados de EXAFS também obtemos os valores para a distancia
interatomica para as ligagdes Ge-Si. Nao ha trabalhos (do nosso conhecimento) na
literatura que estudam a estrutura local de NPs de GeSi através da técnica de EXAFS?2.
H& vérios trabalhos, entretanto, em ligas de Ge,Si;_, bulk cristalinas e amorfas. Os
resultados obtidos para as distancias interatomicas em nosso trabalho estao mostrados
na figura 6.15, juntamente com alguns trabalhos da literatura em ligas de GeSi. Da
figura vemos que as distancias interatomicas Ge-Si nas NPs nao varia em funcao do
tempo de tratamento térmico. Vemos também que os resultados obtidos sao préximos
daquelas obtidos para as ligas de GeSi bulk. Estudos realizados em ligas Ge,Si;_,
mostram que as distancias interatomicas Ge-Si crescem com o aumento da concentracao
de Ge na liga, variando desde um valor préximo a 2,38 A para ligas ricas em Si até um

valor préximo & 2,40 A para ligas ricas em Ge [106]. Comparando nossos resultados

21Da literatura, sabe-se que as distancias Ge-Ge, Ge-Si e Si-Si em ligas de Ge,Si;_, variam com a
composicao z, diminuindo as distancias Ge-Ge conforme a concentracao de Si aumenta e aumentando
as distancias Si-Si conforme a concentragdo de Ge aumenta. As ligagoes Ge-Si também variam para
valores maiores quando se introduz Ge, e para valores menores ao introduzir Si [106].

22H4, entretando, alguns trabalhos em ilhas de Ge autoformadas em substratos de Si. Porém, estes
tipos de sistemas nao possuem composicao constante ao longo da nanoestrutura, de forma que as
distancias interatoémicas variam grandemente ao longo da ilha.
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Figura 6.15: Distancias interatémicas Ge-Si para a primeira camada de coordenagio em fungao do
tempo de tratamento térmico. Na figura, as distancias Ge-Si em algumas ligas de Ge,Si;_, também
estao representadas. Linhas pontilhada (amorfo) e tracejada (cristalino) em vermelho: referéncia [75]
com z ~ 0,78 (erros de +0,04 e +0,027, respectivamente). Linha preta continua: referéncia [107],
liga amorfa com = ~ 0,45 (erro de £0,014). Linha pontilhada preta: referéncia [106], cristalino com
x ~ 0,80 (erro de £0,014).

com os resultados para ligas ricas em Ge, percebe-se que ha uma pequena variagao
no valor obtido em nosso sistema, que pode ser uma evidéncia do efeito das tensoes
compressivas existentes em nosso sistema. Entretanto, a dispersao dos valores obtidos
em nosso trabalho e a alta incenteza fornecida pela andlise de dados impedem uma
descricao mais quantitativa da influéncia das deformacoes da rede cristalina no valor

destas distancias.

6.7.2 Fator de Debye-Waller da Primeira Camada

O fator de Debye-Waller (f DW) da primeira camada de coordenagao também pode
ser obtido através da andlise de dados de EXAFS. Este parametro, como explicado na
secao 2.3.3 “Fator de Debye-Waller de EXAFS” na pégina 44, fornece uma medida da
desordem (estrutural e térmica) do material a uma dada temperatura. Como todas as
medidas de EXAFS neste trabalho foram realizadas em baixas temperaturas, a desor-
dem térmica é minima, e nao varia em funcao do tamanho das NPs. Sua contribuicao
¢ dada pelas oscilagoes de ponto zero. Os valores para o fDW da primeira camada
de coordenacao para as amostras analizadas neste trabalho estao mostrados na figura
6.16 em funcao de 1/p,. No grafico vemos que o f DW diminui seu valor a medida em
que o tamanho das NPs aumenta, indicando que a superficie possui uma importante

contribuicao para a desordem local das NPs. Este mesmo efeito pode ser visto nos
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Figura 6.16: fDW da primeira camada de coordenacao para as amostras estudadas neste trabalho
em funcdo de 1/D,, juntamente com alguns resultados da literatura em NPs de Ge encapsuladas em
dielétricos para efeitos de comparagao. Os pontos pretos cheios sdo os dados obtidos neste trabalho.
Circulo vermelho (referéncia [12]), quadrado vermelho (referéncia [15]), tridngulo vermelho (referéncia
[82]), circulos pretos abertos (referéncia [42]) e quadrado preto fechado para o Ge bulk estudado neste
trabalho.

resultados obtidos por outros grupos para NPs de Ge encapsuladas [82]. Entretanto,
observamos uma grande dispersao para os valores observados experimentalmente em
nosso trabalho, o que dificulta explorar como o efeito de superficie afeta a desordem
estrutural. Vemos também que, para um mesmo tamanho de particula, os valores para
o fDW obtidos neste trabalho sao menores do que os obtidos por outros autores, indi-
cando que a desordem estrutural nas nossas NPs é menor do que a desordem estrutural
obtida por eles. Este resultado, apesar de parecer ambiguo — visto que a presenca de
dois tipos de atomos de tamanhos diferentes na primeira camada de coordenacao e a
presenca de uma tensao compressiva induzida pela matriz deveria aumentar a desordem
local — ¢ efeito da inclusao do Si nas NPs. As ligacoes Si-Si e Si-Ge sao mais rigidas do
que as ligacoes Ge-Ge?3, o que faz com que seja mais custoso energeticamente distorcer

a rede com a presenca destes atomos do que a rede do Ge puro.

6.8 Conclusoes

Neste capitulo nés utilizamos as técnicas de GISAXS, XRD e EXAFS para estudar
a evolucao de parametros morfoldgicos e estruturais de NPs de GeSi. A combinagao

destas técnicas fornece uma grande variedade de informagoes diretas e indiretas do

23 A temperatura de Debye do Si é maior do que a do Ge.
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sistema, que permitem sua caracterizagao em diferentes escalas de comprimento: desde
efeitos da vizinhanca atomica até a escala mesoscopica. Através da analise dos dados
utilizando uma tnica técnica pudemos obter informagoes sobre a evolugao temporal de

diversos parametros, tais como:

Tamanho médio e da dispersao de tamanhos — através de GISAXS — que permi-

tiu acompanhar o processo de crescimento das NPs;

Cristalinidade — através de XRD e também de EXAFS — que mostrou a evolucao da

fase cristalina a medida em que o tamanho das particulas aumenta;

Fragao cristalina — através de EXAFS e também de XRD — que permitiu elucidar os

efeitos de superficie e de volume na cristalizacao das NPs;

Composicao quimica — através de EXAFS — que mostrou a dependéncia da com-

posicao com o tamanho das NPs;

Parametro de rede — através de XRD — utilizado para a obtencao da deformacao da

rede cristalina devido aos efeitos da tensao compressiva;

Distancias interatomicas e desordem estrutural na primeira camada de coordenacao
— através de EXAFS — que forneceu informacgoes sobre a influéncia da superficie

na estrutura local nas NPs.

Além de todas estas informacoes diretas, pudemos obter também informacoes
indiretas — que nao podem ser obtidas utilizando apenas uma técnica individualmente
— sobre 0 nosso sistema. Lembramos que no modelo de ajuste dos dados de EXAFS
utilizamos informacoes obtidas das outras técnicas experimentais, como a fase cristalina
(através de XRD), a estimativa inicial da composicao (através de XRD anomalo) e os
nimeros de coordenagao (através de GISAXS), de maneira que todos os resultados
diretos obtidos por EXAFS foram adquiridos com a ajuda das demais técnicas. A

combinacgao dos dados forneceu resultados sobre:

A concentragao de Ge diluido na matriz — através da combinacao de EXAFS e

GISAXS — que ajudou a elucidar o processo de crescimento das NPs;

O comportamento do tamanho médio das NPs e de seus ntucleos cristalinos
— através da combinacao de XRD, GISAXS e EXAFS — que permitiu obter in-

formagoes sobre a influéncia da superficie no processo de cristalizacao e sobre a
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influéncia de estruturas do tipo core-shell cristalino-amorfo e de multidominios

cristalinos no tamanho médio do dominio cristalino nas NPs estudadas;

A presenca de deformacoes da rede cristalina — através da combinagao de EXAFS
e de XRD — que esclareceu varios resultados aparentemente controversos obtidos
em nosso trabalho, como, por exemplo, o comportamento das distancias inte-
ratomicas entre primeiros vizinhos Ge-Ge, as quais tendem ao valor das distancias
Ge-Ge em ligas bulk de Ge,Si;_, ricas em Ge quando elas encontram-se sob a in-

fluéencia de uma tensao compressiva igual aquela sentida pelas NPs.

Vemos assim que a complementaridade das técnicas de luz sincrotron permitem a
obtencao de informacoes que vao muito além de resultados diretos das técnicas, forne-
cendo um panorama muito mais abrangente da estrutura e morfologia de NPs de GeSi.
Com o estudo, pudemos entender quais fatores sao intrinsecos e quais sao extrinsecos
ao método de crescimento de NPs utilizado — como, por exemplo, as deformacoes de
rede e a composicao quimica. Estes tipos de informagoes sao cruciais para o controle
das propriedades fisicas e quimicas das NPs, o que é necessario para suas aplicagoes

tecnolégicas.
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Capitulo 7
Conclusoes Gerais

Neste trabalho utilizamos técnicas experimentais baseadas em luz sincrotron como
GISAXS, XRD e XAFS combinadas com imagens de microscopia eletronica para ca-
racterizar evolucao da estrutura e morfologia de NPs de GeSi encapsuladas em silica.
Estas técnicas fornecem informagoes sobre as ordens local e de longo alcance além de
informagoes na escala mesoscopica, permitindo a caracterizagao completa das NPs em
varias escalas de comprimento. Além de todas as informacoes diretas fornecidas pelas
técnicas no sistema em estudo, pudemos obter também importantes resultados indiretos

somente acessiveis através da combinacao dos resultados diretos.

Através da andlise dos dados de GISAXS, vimos que o tamanho médio das NPs e o
tempo de tratamento térmico se relacionam através de uma lei de poténcias. O resultado
obtido para o expoente m desta lei, neste trabalho (m = 0,21(1)), difere dos valores
tedricos de m relativos a fase de crescimento (m = 1/2) ou amadurecimento (m = 1/3)
classicos, indicando que o sistema encontra-se na fase de amadurecimento no regime
onde as teorias cldssicas nao sao vélidas [62]. Os resultados obtidos para a densidade de
NPs e para a estimativa da concentracao de Ge diluido na matriz em funcao do tempo
de tratamento térmico reforcam esta hipdotese. Também através da analise dos dados
de GISAXS obtivemos a dispersao de tamanhos das NPs, a qual decresce nos primeiros
segundos de tratamento e parece se estabilizar rapidamente com o aumento do tempo
de tratamento. O comportamento desta curva indica que os parametros de tratamento
térmico utilizados para sintetizar as NPs neste trabalho nao sao ideais para obter uma

distribuicao de tamanhos estreita.

Dos dados de XRD vimos que as NPs encontram-se no estado amorfo para os

tempos de tratamento térmico menores do que 2 minutos. A medida em que o tempo
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de tratamento térmico aumenta, vimos também que a fase cristalina Fd3m do diamante,
tipica da estrutura do Ge bulk, comeca a aparecer no difratograma. Esta, inclusive, é a
unica fase presente no sistema dentro do limite de detecgao da técnica. Quanto maior o
tempo de tratamento, maior é a fracao cristalina relativa e também maior é o tamanho
médio do dominio cristalino. Isto pode ser visto dos dados experimentais através do
aumento da drea do pico de difracao e do estreitamento dos picos, respectivamente.
Informagoes similares a esta foram obtidas através dos dados de EXAFS, que mostram
que a fase cristalina do Ge bulk esta presente desde aproximadamente 5 minutos de
tratamento térmico. Através da andlise de dados de EXAFS encontramos resultados
quantitativos da fracao cristalina em funcao do tempo de tratamento térmico. Ao
comparar os resultados da fracao cristalina obtida por EXAFS com aqueles de XRD

encontramos um bom acordo.

Ao compararmos os resultados do tamanho médio das NPs por GISAXS e do
tamanho de cristalito por XRD vemos que os mesmos crescem de maneira diferente
em funcao do tempo de tratamento. Através dos cédlculos realizados, vimos que a com-
peticao entre as energias de superficie e de volume é a causa principal deste efeito, pois
neste caso a cristalizacao ocorre preferencialmente em NPs maiores. Entretanto, este
nao deve ser o unico efeito responsavel pela diferenca entre os resultados, visto que,
neste caso, o tamanho dos cristalitos seria muito maior do que o observado experimen-

talmente.

Da anélise de dados de EXAFS obtivemos a composicao das NPs em funcao do
tempo de tratamento térmico. Através dos resultados, vimos que a concentragao de Ge
nas NPs permanece constante desde os primeiros instantes de tratamento térmico. Este
resultado é um indicio de que em sistemas formados por NPs de GeSi encapsuladas em
silica, a concentracao inicial de dopantes na matriz deve se refletir na composigao das

NPs em qualquer estagio do crescimento.

Dos dados de XRD observamos a evolucao do parametro de rede com o tempo
de tratamento térmico. O parametro de rede independe do tempo de tratamento.
A pequena dispersao de valores obtida era devida ao procedimento de remocao do
background, o qual era bastante inomogéeneo. Valores similares aos vistos por XRD
foram encontrados por EXAFS. Entretanto, o resultado obtido por EXAFS possui uma

incerteza muito maior do que o de XRD.

Da combinagao dos resultados diretos da composicao das NPs e do parametro

de rede obtivemos os valores da deformagao da rede cristalina (strain) para diferentes
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tempos de tratamento. Dos resultados vimos que as NPs estao sujeitas a deformacoes
compressivas que independem do tempo de tratamento. A origem do strain nas NPs foi
atribuida a transicao liquido-sélido que ocorre durante o resfriamento da amostra apds
o tratamento térmico, como demonstrado através do experimento realizado in situ na

formagao e crescimento das NPs através da técnica de XAFS.

Dos dados de EXAFS ainda pudemos obter as distancias interatomicas Ge-Ge em
funcao do tempo de tratamento térmico. A partir dos resultados vemos que o valor das
distancias Ge-Ge decresce de forma aproximadamente linear com o logaritmo do tempo
de tratamento térmico, tendendo a um valor menor daquele para o Ge bulk para altos
tempos de tratamento térmico. Este resultado, aparentemente ambiguo, é explicado
quando o comparamos com os valores das distancias Ge-Ge para ligas de Ge,Si;_,
ricas em Ge se considerarmos que este material encontra-se submetido a uma tensao
compressiva igual aquela das NPs. O efeito do aumento das distancias interatomicas
com a diminuicao do tamanho das NPs é atribuido aos efeitos de superficie, onde ha
uma reconstrucao das posicoes atomicas nos tetraedros de Ge devido a interacao destes
atomos com a matriz. Ainda dos dados de EXAFS, obtivemos o valor do fDW da
primeira camada de coordenacao em funcao do tamanho médio das NPs, e vemos,
apesar da grande dispersao dos pontos, que a desordem estrutural tende a diminuir
com o aumento da NP. Atribuimos este efeito também ao efeito da desordem criada na

superficie da NP devido a interacao entre os atomos da NP e da matriz.

Através dos dados de XAFS obtidos no experimento realizado in situ pudemos
associar as mudancgas vistas nos diferentes ambientes quimicos com os estagios de di-
fusao do Ge e formacao das NPs, com subsequente crescimento do nicleo, o qual ocorre
quando as NPs encontram-se no estado liquido. Vimos também que a cristalizacao das
NPs ocorre durante o processo de resfriamento, o que explica porque as NPs encontram-
se sob uma tensao compressiva quando a analisamos ex situ em seu estado final. Além
disso pudemos ver que a expansao das NPs devido a transicao de fase deve ser aco-
modada parcialmente pela matriz, como visto através da expansao das ligacoes entre
primeiros vizinhos na TF dos dados de EXAFS na regiao de transicao liquido-solido.
Por fim, vimos que a temperatura de solidificagao depende do tamanho das NPs, e que,
usando um modelo simples, pudemos encontrar uma relagao entre grandezas termo-
dinamicas através do ajuste da distribuicao de tamanhos obtidas através deste experi-

mento com aquela obtida por GISAXS.

Como podemos ver, a combinacao de técnicas de luz sincrotron para a caracte-
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rizacao da estrutura de NPs vai muito além dos resultados diretos fornecidos por uma
técnica isoladamente. Esta combinacao permite obter informagoes mais precisas sobre
a evolucao do sistema, resolvendo questoes mais abrangentes e ambiguidades sobre os
resultados obtidos. Com isto, podemos acompanhar o processo de formacao das NPs,
o que nos ajudou a elucidar aspectos intrinsecos e extrinsecos do crescimento e da
estrutura das NPs através do método de sintese utilizado. Apesar dos resultados apre-
sentados aqui ilustrarem a potencialidade da combinagao das técnicas de luz sincrotron
na analise apenas do sistema GeSi — sistema modelo —, o procedimento utilizado ¢é geral

o suficiente para a utilizacao direta em outros materiais nanoestruturados.
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Apeéendice A

Informacoes Morfologicos Derivadas

de Parametros Experimentais

O objetivo deste capitulo é derivar algumas informacoes sobre a morfologia das
amostras em estudo utilizando para isto alguns resultados obtidos através das técnicas
experimentais utilizadas no decorrer do trabalho. Para fazer a derivacao, é preciso
definir algumas variaveis. Estas variaveis podem ou nao ser obtidas experimentalmente.

As varidveis sao:

Variavel Representa Def. Matematica Obtido por
n fragao de volume das HS - GISAXS
c fator relacionado ao didmetro das HS Dus/p GISAXS
D posi¢ao do méximo de f(D) - GISAXS
°/D dispersao de tamanhos de f(D) - GISAXS
cSe concentracdo de Ge na amostra - Ay (salto de XAFS)
CSE concentracao de Ge nas NPs - EXAFS; XRD
(D) diametro médio das NPs (ver segao A.1) -
/6 (D?) volume médio das NPs (ver secao A.1) -
X concentracao de Ge na matriz (ver secao A.2) -
dnN distancia média entre NPs (ver secao A.3) -
Nxp numero de NPs (ver secao A.4) -
Vam volume total da amostra - -
Vs volume total das HS NVAm -
Vap volume total das NP AVas -
|55 volume total de Ge nas NP CRsVap -
VGe volume total de Ge na matriz CSVu -
A%V volume total da matriz Vam — Vap -

A incerteza nos calculos das variaveis derivadas neste capitulo sao obtidas através

do procedimento padrao de propagagao de erros. Se f(x1;xo; ..
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dependente de n parametros, a incerteza em f sera dada por

AN =Y Gy (A1)

7

A.1 Valores Médios para a Distribuicao Lognormal

Neste trabalho, consideramos que os tamanhos das NPs estudadas obedecem a

uma distribuicao lognormal do tipo

£(D) = ﬁexp [—%%] | (A.2)

Esta funcao estd normalizada, ou seja, fooo f(D)dD = 1. Para obter o valor médio de
uma fungao g(D) qualquer, que pode representar alguma propriedade das NPs que seja

dependente do diametro D, calculamos

(9(D)) = / " g(D)F(D)dD . (A3)

Para o caso do diametro médio das NPs obtido através desta distribui¢ao, devemos

calcular a integral acima utilizando g(D) = D, ou seja

(D) = /0 " DF(D)AD = D (A.4)

Outro valor de importancia ¢ o célculo de (D?), relacionado com o volume médio das

particulas:

(D) = D" /" (A.5)
A.1.1 Numero de Coordenacao Esperado por EXAFS

O numero de coordenacao esperado para uma particula esférica de diametro D
pode ser encontrado através da simulacao de sua estrutura geométrica. Para a obtengao
desta curva, escrevemos um programa que calculou o nimero de coordenacao para
todos os atomos pertencentes a uma particula de diametro D e depois tomou-se a
média deste nimero. Este procedimento foi feito para as trés primeiras camadas de
coordenacao utilizando a estrutura diamante apresentada pelas NPs, considerando-se

particulas entre 10 A e 200 A de didmetro — dependendo da necessidade, considerou-se
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valores maiores do diametro maximo. As curvas do nimero médio de coordenacao em
funcao de D estao mostradas na figura 4.7. Para a obtencao do niimero de coordenacao
esperado para um ensemble de particulas que obedecem a uma func¢ao de distribuicao de
tamanhos lognormal, calcula-se a integral A.3 utilizando-se a funcao g(D) = N;(D)D?,
onde N;(D) é o ntmero médio de coordenagao da camada ¢ de uma particula com
diametro D. O fator D? vem do fato que o ntiimero médio de coordenacao depende no
nimero de atomos da NP (que é proporcional ao volume). Assim

[ N(D)D?f(D)dD

0

Jo  DAf(D)dD

(N = (A.6)

onde a integral do denominador é o fator de normalizacao.

A.2 Concentracao de Ge na Matriz C’l\(f[e

A concentracio final de Ge na matriz C5i¢, ou seja, a porcentagem de Ge que
nao migrou para as NPs durante o tratamento térmico, pode ser encontrada utilizando
nos céalculos os parametros obtidos do ajuste dos dados de GISAXS juntamente com
a concentracao de Ge na amostra, obtida através do salto do coeficiente de absorgao.
Para encontrar o volume de Ge que se encontra diluido na matriz, o escrevemos como

sendo a diferenca do volume de Ge presente na amostra e do volume de Ge presente

nas NPs:

Ve =y e (A7)

Agora, escrevemos o volume de Ge nas NPs como sendo o volume das NPs multiplicado
pela concentracio de Ge nas NPs (Vs = VypCORs). Além disso, dividimos a equagao
A.7 pelo volume total da amostra Vyp. Com isto, ficamos com:
Vir© _ Vi VarCRE
VAm VAm VAm .

O segundo termo da equagao acima pode ser identificado como a concentragao de Ge na

(A.8)

amostra, ou seja, C§¢. Para colocar o primeiro e o terceiro termos da equacdo acima
em funcao de variaveis que conhecemos, devemos escrever o volume das NP e o volume
total da amostra em termos destas variaveis. Isto pode ser feito utilizando a fracao de
volume das HS 7 e o fator ¢ de proporcionalidade entre os diametros das NPs e das HS.

Por sua definicao, 7 representa razao entre o volume das HS e o volume total, ou seja:
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n = Vis/v,,, enquanto que ¢ é a razao entre o raio das HS e o raio das NP, ou seja:
¢ = Dus/p. O volume total das HS é dado pelo produto do niimero de NPs pelo volume
médio das HS. Ja o volume total das NPs é dado pelo produto do niimero de NPs pelo

volume médio das NPs. O volume total das HS fica sendo:

VHS = NNP <VH5> = NNP <W/6D§IS> = NNPW/GC3 <D3> = NNp03 <VNP> = C3VNP . (Ag)

Assim, o terceiro termo da equagao A.8 fica sendo igual a C§gn/c*. Por fim, o volume
da matriz é dado por Vi = Vam — Vap = Vam(1l — 7/e3). Assim, o primeiro termo da

equacao A.8 fica

Ve V(L —n/e)
Vam %Y

Substituindo tudo isto na equagao A.8 ficamos com:

= CS°(1 — /) . (A.10)

Ge Ge
Cim — Oxp/e?
1-— 77/03 ’

Oy = (A.11)

que ¢é a concentracao de Ge diluida na matriz.

A.3 Distancia Média de Aproximacao entre NPs

A distancia média entre NPs é outra informacao que pode ser obtida a partir do
ajuste de dados de GISAXS para o modelo proposto neste trabalho. Para encontré-la,
definimos o volume médio de amostra ocupada por apenas uma NPs. Este volume

médio é dado por

P = Vam (A.12)

Podemos escrever este volume em termos de um diametro efetivo dyy. Como oNF

representa o volume da amostra ocupado por uma tnica NP, este diametro equivale a
distancia média de aproximacao entre particulas. Desta forma temos que 7™ = 7/6d3 .

Assim, a equacao A.12 fica

Va

Tfodin = A13
Jodin Nxp ( )

O volume total pode ser escrito em termos do volume médio ocupado por uma NP. Este
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desenvolvimento foi realizado na secao anterior. O volume total vale

3 3

c c
VAm - _VNP — _NNP<VNP> . (A14)
n n
Substituindo A.14 em A.13 temos:
3 c? ¢’ 3
m/ediN = F<VNP> = ﬁﬂ/ﬁ (D%) . (A.15)

Utilizando a equagao A.5 e isolando dyy temos

D .2,
dnn = ; e’ /2p* (A.16)

que ¢é a distancia média de aproximagao entre particulas.
A.4 Numero de NPs

Outra informacao que pode ser obtida é o nimero relativo de NPs do sistema.
Como nao realizamos os ajustes de GISAXS em escala absoluta, o niimero absoluto de
NPs nao pode ser obtido através de nossa analise. Contudo, para diferentes valores dos
parametros de ajuste dos dados, podemos inferir o niimero relativo de NPs. O resultado
final sera em funcao do volume da amostra. Para obter Nyp, 0 escrevemos como sendo

a razao entre o volume total das NPs dividido pelo volume médio ocupado por uma
NP:

VNp

Nyp = —— A.17
NP = ) (A.17)
Escrevemos, entao, o volume total das NPs em funcao do volume total da amostra
NP = "/¢3Vam) € o volume médio de uma com a ajuda da equacao A. NP) =

1% V, 1 cdio d NP juda d ao A.5 ( (Vs

7/sD3¢/20%). Assim, ficamos com

3VAm 77 6902/2D2

N, — -
NP 4 3 D3

(A.18)

Desta forma podemos encontrar a dependéncia do nimero de NPs em funcao do tempo

de tratamento térmico utilizando os parametros de ajuste dos dados de GISAXS.

Da mesma forma, podemos encontrar a densidade média de NPs, dividindo a
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equacao A.18 pelo volume da amostra. O resultado fornece

PNP = 75— — T = . (Alg)
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Apeéendice B

Analise de XANES

Para a regiao de XANES do espectro XAFS, nao hd como parametrizar uma
equagao que represente o coeficiente de absor¢ao. Como nesta regiao a probabilidade
de ocorrer espalhamentos multiplos do fotoelétron é tao grande quanto a de que ocorra
espalhamentos simples, nao se pode escrever |Af) da equacao 2.6 como sendo apro-
ximadamente |Af;), como na regidao de EXAFS. Nesta regiao, |Af) deve ser escrito

CcOo1mo
[

Af) =D AL) = AL + AL +[Af) + .. (B.1)

i=1
onde o indice 7 indica o niimero de espalhamentos que o elétron sofreu antes de retornar
ao atomo absorvedor (1=simples, 2=duplo, 3=triplo, etc.). Portanto, nesta regido, é
necessario calcular a secao de choque de absorcao fotoelétrica através do cédlculo da
matriz de transigao entre o estado inicial e os estados finais (equagao 2.2) e comparéa-
la diretamente com o sinal experimental. Assim, escrevemos a equacao 2.2 usando a

funcao de Green GG do sistema

o(E) o< Im [(i| HGH]i)] (B.2)

—,

onde H é o Hamiltoniano de interagao (termo proporcional a p'- A) e

1

= B.3
E—H+in’ (B-3)

com F sendo a energia total do fotoelétron e H o Hamiltoniano do elétron no potencial
atomico. A funcao de Green G pode ser interpretada como o propagador que leva o

elétron do estado inicial |¢) para o estado final |f) na presenca do potencial espalhador.
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Esta funcao contém contribuicoes de todos os caminhos de espalhamento que o elétron
percorre desde quando absorve o féton. O propagador G do sistema pode ser escrito
em termos dos propagadores do elétron livre e de matrizes de transi¢ao de cada atomo
da rede como [108, 109]

G=Go+Go Y t.Go+GoY t.Go > tmGo+ ... (B.4)

n m#n

onde Gy é o propagador de elétron livre. Ele leva o elétron de um sitio n qualquer para
outro sitio qualquer m. O primeiro Go de cada termo, portanto, transporta o elétron
do dtomo absorvedor (indice 0) para um dtomo qualquer n (= GJ" com n # 0). O
ultimo Gg transporta o elétron do iltimo atomo espalhador para o atomo absorvedor
(= G¥ com i # 0 sendo o indice do i-ésimo dtomo). Os propagadores intermedidrios,
que aparecem entre matrizes t (¢, e t,,, por exemplo) transportam o elétron de um
atomo qualquer para outro (G{™). A interpretagdo desta equagdo é a seguinte: o
primeiro termo desta soma, G é o propagador que leva o fotoelétron para fora do atomo
absorvedor. Este termo é o termo equivalente a |fy) na equagao 2.3. O segundo termo
envolve uma matriz de transicao entre dois propagadores, e representa o fotoelétron
sendo propagado até um vizinho n, sendo espalhado por ele (matriz de transicao t,)
e retornando ao atomo absorvedor. Este termo é o equivalente ao termo |Af;) da
equacao B.1. O terceiro termo desta equacao representa o elétron sendo propagado até
um vizinho n, sendo espalhado por ele, propagado a um segundo vizinho qualquer m,
espalhado por este e, por fim, retornando ao &tomo absorvedor. Este termo é equivalente
ao termo |Afy) da equacao B.1. Podemos transferir esta interpretacao para os outros
termos da série, que serao referentes aos espalhamentos triplos em diante. Para resolver
a equacgao B.2 introduzimos um conjunto completo de autofungoes do atomo absorvedor
da forma Y, [®9)(®Y| onde o indice 0 indica o dtomo absorvedor e L = {l,m,} sdo os

indices do momento angular. A equacgao B.2 fica

o(E) o< Im

> <i|%|¢%><<I>°LIG|‘1>O/><<POf|H|@'>] : (B.5)

LI

Por fim, escrevemos a equacao B.5 como

o(E) = ~Im [Z My (#]G19) | | (5.6)

L,L'
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onde
My = dmhaw (i|é - 7109 ) (DY, [e - i) . (B.7)

Na equagao B.7 acima, a é a constante de estrutura fina, w é a frequéncia da onda
eletromagnética e é-7 é o termo dipolar remanescente do Hamiltoniano de interagao H
X p- ff, onde é ¢é a direcao de polarizacao do campo elétrico. Quando escrevemos a se¢ao
de choque desta maneira, separamos as contribuigdes do processo fotoelétrico (M, 1) e
do espalhamento do fotoelétron pelos dtomos vizinhos ((®%|G|®Y,)). A matriz My, 1/ é
a matriz de transicoes dipolares, que segue as regras de selecao para as transicoes entre
estados de momento angular L e L'. Para calcular a matriz de transigao (99 |G|9Y,),
a escrevemos explicitamente em termos dos propagadores de elétron livre a as matrizes

de espalhamento t¢,, com a ajuda da equagao B.4

(®%|G|®Y,) = ((I>0|GO+G°"ZtG”°+G°”ZtG"’”Zt GO+ . |89,)  (B.)

m#n

e, por fim, utilizamos novamente conjuntos completos de autofuncoes, mas agora dos

outros atomos da rede, de forma que o termo a direita da equacao B.8 acima fica

(@01Go + G (D 1% ) (D) Zt O 125N @GR + @) (B.9)

i,LII L//I

Podemos facilitar o modo de escrever esta equacao quando introduzimos a notagao

G, = (DL[Go| L) (1 — b;) (B.10)
et = (B[t ©],) 6,0 (B.11)

O termo (1—9; ;) na equacao B.10 é escrito para evitar que nos calculos seja considerada
a possibilidade de que o elétron seja propagado para o mesmo atomo. Vale notar que o
primeiro termo da equagao B.8 (®%|Gy|®Y,) nao se refere & propagacao do fotoelétron
para um atomo especifico, e portanto nao se anula, como a equagao B.10 sugere. Este
termo refere-se a 0o(E) das equagoes 2.4 e 2.5. Vemos da equagao B.10 que GOLi’z/ é
uma matriz Nz X Ng, onde Ny é o numero de dtomos do material (na pratica, isto
serd igual ao nimero de atomos do cluster considerado para os célculos). Além disso,
cada “termo” desta matriz é uma outra matriz de dimensao (lyna + 1) X (lmax + 1),
onde 4« € 0 nimero quantico angular maximo. Geralmente, utiliza-se a aproximacao

semi-cldssica da barreira centrifuga para impor [,5 = kRyt, onde Ryt € o raio do
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potencial Muffin-Tin utilizado para os calculos. A matriz Gy tem termos nulos na
diagonal principal’, como o termo (1 — 4, ;) indica. J4 a matriz ¢, possui termos nao
nulos apenas na diagonal principal?>. Um esquema mostrando como sao estas matrizes
estd mostrado na figura B.1. Note que até aqui a teoria utilizada é ainda aplicavel a

regiao de EXAFS.

atomo 1 atomo 2 atomo 1 atomo 2
‘ atomo 2 ‘ atomo 2 ‘

/ *12 13 /3 1
atomo 1-» 0 GOL,.L'GOL,.L' atomo 1-» tnj,;. : O O see
. 21 2.3 . 22
Atomo 2 G°L.L‘ O G°L,L‘ atomo 2 0 I &y O .o
. 31 312 . 33
Atomo 23— G°L.L‘ G°L.L‘ O\ atomo 2 0 0 tn\L.L' -

\\ - - ] - / \ [ ] L[] L[] \ - /

matriz matriz
Matriz G, Matriz t,

(Lmax""]) X (Lméx+1) (l-méx+1) X (Lméx+1)

Figura B.1: Representagio das matrizes Go (esquerda) e t,, (direita).

“Full Multiple Scattering”

Para considerar todas as ordens de espalhamento multiplo, nao podemos utilizar a

equacao B.8, pois assim terfamos que calcular infinitos termos. Podemos, ao invés

disso, escrever a equacao B.4 como uma série de Taylor como
G= GO+GOZt G0+G02t Go Y tmGo+ -
m#n
(1 -Gy Zt

Assim, ao inteverter explicitamente a matriz (1—-Gg ), t,) e multiplicé-la por Gy

(B.12)

obtemos a matriz G. Este procedimento é chamado de Full Multiple Scattering (FMS).

INa verdade, os termos diagonais sdo zero para a matriz Ng; X Ny.
2 Aqui, novamente, nos referimos aos termos da diagonal da matriz Ng; x Ng;.
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Este procedimento para calcular a secao de choque de espalhamento é geralmente utili-
zado na regiao de XANES e requer uma grande demanda computacional pois requer a
inversao da matriz (1 — Gy ), t,) da equagdo B.12. Para utilizé-lo, é considerado um
ensemble de atomos contendo o atomo absorvedor e varios outros atomos espalhadores.
As matrizes G e t,, geralmente sdo muito grandes, podendo chegar (dependendo do tipo
de material que estd sendo analisado) a ser 12 vezes o nimero de dtomos considerado
no cluster [108]. Além disso, o cdlculo desta matriz é feito uma vez para cada passo em
energia (geralmente 0,3 ou 0,5 eV). Esta abordagem ¢ feita normalmente para peque-
nos intervalos em k, pois o limite da barreira centrifuga para energias muito grandes (k
grande) aumenta, tornando as matrizes Gy e t,, ainda maiores.

O numero de atomos no ensemble é um parametro empirico. A nao ser que o
sistema seja limitado no espago real como, por exemplo, uma molécula com algumas
dezenas de atomos, nao ha uma resposta geral para este tipo de problema. Geralmente
testa-se a convergéncia dos calculos em funcao do tamanho do cluster. Na literatura

usa-se, normalmente, algumas centenas de atomos.
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Apendice C
Medidas de Espectroscopia Raman

Medidas de espectroscopia Raman também foram realizadas nas amostras estu-
dadas neste trabalho. Estretanto, a analise destes dados nao foi realizada de maneira

quantitativa. Nos espectros, mostrados na figura C.1, vemos que o pico referentes as

—2h, Si1N

— 10 min, Si111
Substrato —  2h. SiN
U Tt

Intensidade (u. a.)

200 400 600 800
Deslocamento (cm')

Figura C.1: Espectros Raman para as amostras #11 (2 h de tratamento térmico) e #7 (10 min de

tratamento térmico).

ligacoes Si-Si, localizado em A ~ 521 cm™! nao estd presente no espectro da amostra
depositada sobre a membrana de SigN,. Isto indica que nao ha formacao de NPs de
Si puro nos filmes nao dopados com Ge — filmes de silica pura. Nas amostras depo-

sitadas sobre o substrato de Si 111, o sinal em 521 cm™*

é proveniente do substrato.
Vemos também a presenca dos espalhamentos referentes as ligagoes Ge-Ge (localizado

em ~ 300 cm™!) e Ge-Si (localizado em ~ 410 cm™?).
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