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RESUMO

No presente trabalho apresentamos um estudo da luminescéncia de érbio em
nanocristais de silicio (nc-Si) e nanofios de 6xido de zinco (nw-ZnO). Os nanocristais
de silicio com érbio sdo obtidos através do tratamento térmico de filmes finos amorfos
de sub-6xidos de silicio (SiOy) preparados por rf-sputtering, variando a concentragao de
oxigénio e érbio durante o crescimento. O érbio é adicionado aos filmes cobrindo
parcialmente a superficie do alvo de silicio com pequenos cacos de érbio metalico.
Medidas de espectroscopia Raman e microscopia eletrbnica de alta resolucéo
(HRTEM) fornecem o tamanho e densidade de nanocristais em cada amostra. Medidas
de fotoluminescéncia (PL) dos nanocristais na temperatura ambiente mostram que o
tamanho dos nanocristais varia com a concentragdo de oxigénio e temperatura de
tratamento térmico. A dependéncia da PL dos nanocristais com a temperatura pode ser
entendida considerando a competicdo entre processos radiativos e nao-radiativos. Em
amostras com érbio a taxa de recombinagdo ndo-radiativa € maior que nas amostras
sem érbio. O estudo da PL dos nanocristais e dos ions Er** mostra que o Er** funciona
como um centro de recombinagdo nao-radiativa para a energia proveniente da
recombinacgao de portadores nos nanocristais. Neste caso, parte da energia gerada nos
nanocristais é transferida para os ions Er** ao invés de ser emitida na forma de fétons.
Também é possivel observar que a intensidade da PL do Er** depende da intensidade
da PL dos nanocristais e € maior em amostras contendo nanocristais de ~3nm (que
emitem em ~1,5eV), indicando que a transferéncia é ressonante (com a excitagao *l1s

— g, do Er** que corresponde a uma energia de 1,5eV).

Os nanofios de ZnO com érbio sao preparados por deposicao vapor-liquid-solid
(VLS) e por electrospinning. Em amostras preparadas por VLS, o érbio & depositado
sobre o0s nanofios apdés sua preparagdo. No electrospinning um composto
organometalico de érbio é adicionado ao polimero precursor. E observada
luminescéncia de érbio quando as amostras sdo excitadas com um comprimento de
onda ressonante com algum nivel mais energético do Er**. Nanocristais de E,O3 sdo

observados por HRTEM na superficie dos nanofios preparados por VLS. Medidas de

vi



EXAFS revelam que a vizinhanga do Er nessas amostras € idéntica a do éxido Er,0Os3,

indicando que nao ocorreu dopagem substitucional do ZnO.
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ABSTRACT

We present a study of erbium luminescence in silicon nanocrystals (nc-Si) and
zinc oxide nanowires (nw-ZnQO). Silicon nanocrystals are produced by annealing of
amorphous sub-oxide thin films (SiOx) prepared by rf-sputtering varying the oxygen and
erbium concentration during growth. Erbium is added by partially covering the silicon
target surface with small pieces of metallic erbium. Raman spectroscopy and HRTEM
measurements reveal the size and density of nanocrystals in each sample.
Photoluminescence (PL) measurements at room temperature show that the nanocrystal
size changes with oxygen concentration and annealing temperature. The PL
dependence on the temperature can be understood considering a competition between
radiative and non-radiative processes. In samples with erbium the non-radiative
recombination rate is higher than in samples without erbium. The study of the
nanocrystal and Er** PL show that Er** behaves as non-radiative recombination centers
for excited carriers in the nanocrystals. Part of the energy from the nanocrystals is
transferred to Er** instead of being emitted as light. The Er* PL intensity depends on
the nanocrystal PL intensity and is higher in samples containing nanocrystals ~3nm
(which emit at ~1.5eV), indicating that the energy transfer is resonant (with the *l15, —

*l92 Er** excitation at ~1.5eV)

ZnO nanowires were prepared by vapor-liquid-solid (VLS) deposition and by
electrospinning. In the VLS method erbium is deposited on the nanowires after growth.
In the electrospinning method a metallorganic compound is added to the polymer
precursor. Erbium PL is observed when the samples are excited by one of the Er¥*
higher transitions. Er,O3 nano-crystals are observed by HRTEM on the surface of the
nanowires prepared by VLS. EXAFS measurements in these samples show that the Er
neighborhood is identical to that of E>O3 indicating that there was no substitutional

doping of ZnO.
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CAPITULO 1

Introducao

A tecnologia do silicio revolucionou a sociedade contemporanea. O rapido
desenvolvimento de dispositivos semicondutores baseados em silicio, sua
miniaturizacdo e integracdo em larga escala possibilitou a banalizacdo das
telecomunicagdes. A tecnologia eletrbnica baseada em tubos de vacuo deu lugar aos
dispositivos no estado solido em um periodo muito curto. Atualmente a miniaturizagao
comega a atingir os limites tecnoldgicos, ja sendo comercializados circuitos com
dispositivos de escala nanométrica. Ao mesmo tempo, a demanda por maior
velocidade de processamento e por maior fluxo de transmissdo de dados levou ao
desenvolvimento de tecnologias Opticas. A maior parte da informacao digital que viaja
pelo mundo hoje o faz na forma de sinais de luz dentro de fibras opticas. Estuda-se o
desenvolvimento de processadores de sinal Opticos. O gargalo mais fragil dessa nova
tecnologia é justamente sua interface com os dispositivos eletronicos de silicio. Devido
a seu gap indireto (1,14eV), o desempenho do silicio como emissor de luz a
temperatura ambiente € muito ruim, e atualmente é necessaria a integracdo de
dispositivos baseados em semicondutores IlI-V para uma boa interface entre os
dispositivos convencionais eletrénicos e os que utilizam meios 6pticos no transporte de
informacgéo (fotdnicos). Existem, no entanto algumas possibilidades que vém sendo

exploradas.

Pesquisas em confinamento quantico™ de portadores em nanoestruturas
baseadas em silicio incluindo silicio poroso®, nanoclusters*®> e pontos quanticos®
formam a grande area do trabalho em emissores de luz em Si. A maior parte deste
trabalho foi estimulada pela descoberta de emissao de luz a temperatura ambiente em

silicio poroso em 19907,

Apds 1990, o uso de efeitos quanticos de tamanho para obter luminescéncia do

silicio vem sendo explorados intensamente®. E possivel obter luminescéncia no visivel



e no infravermelho das nanoestruturas de Si, ainda que os mecanismos de

luminescéncia evolvidos continuem controversos”.

Os ions trivalentes dos elementos das terras raras apresentam propriedades
muito interessantes quando diluidos em matrizes sodlidas isolantes. Suas ligacbes
quimicas envolvem os elétrons das camadas 5p e 6s, enquanto a camada 4f,
incompleta, apresenta transicoes internas caracteristicas que séo proibidas por dipolo
elétrico no ion livre. No entanto, quando as fun¢gdes de onda dos estados 4f sdo
misturadas com fungdes de onda de paridade oposta as transicoes passam a ser
parcialmente permitidas. Isso ocorre sempre que o0s ions ocupam sitios nao-
centrossimétricos da rede'®. Em semicondutores, o Erbio trivalente (Er’*) é o ion das
terras raras mais estudado devido a emissido que apresenta a 1,54um, comprimento de

onda mais utilizado em comunicacdes opticas'"'?.

Infelizmente, a se¢do de choque oOptica para as transicdes internas 4f do Er®*
quando o ion é excitado diretamente é pequena (tipicamente da ordem de 10?'cm?)">.
Assim, é interessante agregar esse elemento a uma matriz altamente absorvedora e
que possa transferir energia eficientemente ao ion. Essa é a razdo pela qual se procura

integrar esse elemento a matrizes baseadas em silicio amorfo' e nanoparticulas™.

Atualmente ha um importante esforco no mundo inteiro para desenvolver
materiais e dispositivos baseados nessas matrizes, bem como entender os

mecanismos de luminescéncia envolvidos'®'"'8,

Estudos recentes'%??

mostram que nanoparticulas de silicio dopadas com Er
podem funcionar como uma matriz capaz de transferir energia para os ions de érbio de
maneira eficiente. Ha indicios de que os nanocristais excitados transferem eficazmente
sua energia para os ions Er**, os quais subseqlientemente perdem esta energia

emitindo fotons?®.

Outro importante material largamente estudado é o ZnO**?°. Com um histérico
de aplicagdes como condutor transparente em células solares® e dispositivos
emissores de luz azuI/UV27, na ultima década numerosos trabalhos foram feitos com o

intuito de produzir e aplicar esse material principalmente na forma de fios

2



unidimensionais. ZnO possui estrutura cristalina hexagonal e gap de 3,37eV?.
Nanomateriais baseados em ZnO sao candidatos promissores para aplicagdbes como
dispositivos nanométricos e emissores de luz. Ja foi demonstrado que nanofios de ZnO

emitem luz laser®>3°.

Neste trabalho estudamos a sintese e caracterizagao de nanoparticulas de silicio
dopados com érbio para entender os mecanismos de transferéncia de energia dos
nanocristais para o Er** e comparar com os mecanismos envolvendo matrizes amorfas.

Também é realizado um estudo preliminar de nanofios de ZnO dopados com érbio.



CAPITULO 2

Conceitos Teoricos

2.1 Semicondutores Amorfos

Em um semicondutor cristalino, os atomos apresentam distancias e angulos das
suas ligagcdes bem definidos. Portanto, a posicéo relativa entre os atomos se repete de
forma ordenada ao longo do cristal. Nesse caso dizemos que esse semicondutor
possui ordem de longo alcance. Um semicondutor amorfo tetraédrico apresenta
flutuagdes nos angulos entre suas ligagbes. Como consequéncia, o material perde a
ordem espacial no arranjo atbmico algumas ligagdes quimicas além da posi¢gao dos
primeiros vizinhos dos atomos que constituem o material. Apesar de perder a
periodicidade, pode-se dizer que esse material apresenta ordem de curto alcance
devido a coordenacéo tetraédrica com a esfera de primeiros vizinhos muito similar ao

P A figura 2.1 mostra um exemplo pictoérico de uma rede formada por atomos de

crista
silicio, resultado de um caélculo de dindmica molecular onde a parte cristalina (inferior)
foi resfriada lentamente enquanto a parte amorfa (superior) foi resfriada mais
rapidamente que o tempo de relaxacdo para a formacéo de cristais®>. Os atomos em
azul foram coloridos para facilitar a visualizagao das ligagdes tetraédricas em meio aos

demais.

t J
Mo

8

o

Figura 2.1 - Desenho esquematico
resultado de dindmica molecular onde ¢é
visualizada uma estrutura cristalina
(inferior) e amorfa (superior) adaptada de
[32] por Leandro R. Tessler.
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As propriedades eletrbnicas dos materiais amorfos variam com as condi¢des de
preparacao e, portanto o entendimento dos mecanismos de crescimento € essencial

para a otimizagao dessas propriedades.

O método usual de preparacao de filmes amorfos de coordenacéao tetraédrica é
através de deposicdo por plasma. As principais técnicas de deposicado de filmes
amorfos s&o: Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition (PECVD), Hot Wire
Chemical Vapor Deposition (HWCVD) e RF-sputtering.

Devido ao processo de deposicao de filmes finos amorfos ocorrer fora do
equilibrio, ou seja, sem a possibilidade dos atomos atingirem seus estados de menor
energia, além das mudanca dos angulos de ligagcdo comparados com o material
cristalino o filme apresenta uma grande densidade de ligagcbes ndao completadas

(defeitos), denominadas ligagcdes pendentes ou dangling bonds.

2.1.1 Propriedades Eletronicas

A teoria apresentada nesta segao foi baseada no livro Hydrogenated Amorphous

Silicon®'.

Uma das propriedades fundamentais dos semicondutores ou isolantes é a
presenca da banda de gap separando a banda de valéncia (estados ocupados) da
banda de condugao (estados ndo-ocupados). De acordo com a teoria de Bloch, o gap €

consequéncia da periodicidade da rede cristalina.

As trés principais caracteristicas da estrutura dos semicondutores amorfos séo a
ordem de curto alcance, a auséncia de ordem a longo alcance e os defeitos de
coordenagao (dangling bonds). A preservacdo da ordem de curto alcance nos
semicondutores amorfos tetraédricos resulta em uma estrutura eletrénica parecida com
a encontrada no caso cristalino, porem devido a falta de ordem além dos primeiros
vizinhos essa estrutura sofre alteracdes. Enquanto as bandas de valéncia e conducéao
sdo formadas por estados estendidos que ocupam todo o semicondutor, as bordas

abruptas das bandas do cristal sao substituidas por densidades de estados localizados



que avanga para dentro do gap (estados de cauda), como representado
esquematicamente na figura 2.2. Os estados de cauda dentro do gap, que séao
localizados no sentido de sua funcdo de onda estar espacialmente limitada,
determinam o transporte eletrbnico a temperatura ambiente. Eles s&do consequéncia
dos desvios nos comprimentos e angulos das ligagdes atbmicas que causam a

auséncia de ordem a longo alcance.

Os estados de defeito devidos as dangling bonds sdo mais profundos e

controlam as propriedades de aprisionamento e recombinagéao eletrénica (figura 2.2).
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Figura 2.2 — Esquema da densidade de estados em um semicondutor amorfo. Adaptada
de [31] por Leandro R. Tessler.

As funcbes de onda dos estados eletronicos sdo solugbes da equacido de

Schrodinger:

—h% 52 _
%V ¢+V(T)¢ =FED (D



Onde E é a energia do elétron V(r) é a energia potencial devido a estrutura
atbmica. Nos cristais, as solugdes para a fungado de onda podem ser escritas na forma

de fungdes de Bloch:

& (r) = exp(ik - r) Uy (1) (IT)

Onde Uk(r) é a periodicidade da rede. A funcdo de onda possui um momento
bem definido, k, e estende-se por todo o cristal. As bandas sédo descritas através da

relagdo de dispersao da energia-momento E-k.

Essa solucdo para a equacéo de Schrodinger ndo se aplica a um semicondutor
amorfo devido ao potencial V(r) ndo ser periddico. O potencial fraco devido a desordem
resulta em uma pequena perturbacao da funcdo de onda que espalha o elétron de um
estado de Bloch para outro. Essa funcdo de onda perde fase e coeréncia a partir de um

ou dois espacamentos atdmicos.

O forte espalhamento do elétron causa uma grande incerteza no seu momento:

Ak=—~2xk (111

Onde Ax é o comprimento de espalhamento e ag 0 espagamento interatdbmico. A
incerteza em k é similar a magnitude k, portanto o0 momento n&do € um bom numero

quantico e ndo € conservado nas transicdes eletronicas.

A ndo conservacdo do momento k € uma das consequéncias mais importante da

desordem e afeta muito a descricdo dos estados eletrénicos:

¢ As bandas de energia ndo sao descritas pela relagao de disperséo E-k e
sim por uma distribuicdo de densidades de estado N(E), como
representado na figura 2.2.

e A desordem reduz a mobilidade dos portadores devido aos freqlientes

espalhamentos.



e Perda de distingdo entre o gap direto e indireto. Como exemplo, o silicio

possui gap indireto quando cristalino, mas nao na fase amorfa.

2.1.2 O Gap nos Semicondutores Amorfos

Uma das consequéncias da diferenca na densidade de estados em um
semicondutor amorfo comparado com um semicondutor cristalino € a mudanga na

curva de absorcao optica.

banda—banda/"'

105: /

cauda-banda
ou
cauda-cauda

10°k defeito-banda /
9 /

o (cm)
DN

0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0
Energia (eV)

Figura 2.3 — Representacdo do coeficiente de absor¢o de um material amorfo em
funcdo da energia de radiagdo. As regides de transi¢do estdo assinaladas. A linha
tracejada indica o valor de E,.

A figura 2.3 apresenta o coeficiente de absorcao 6ptico o em fungédo da energia
incidente para uma amostra de SiO, preparada por sputtering (amostra 04h13, ver
Capitulo 5). A curva destaca trés regides de transi¢cdo: banda-banda (de maior energia)
onde os elétrons sdo excitados da banda de valéncia para a de condugéo. A regido
intermediaria, cujo comportamento € exponencial, € devido as transi¢bes cauda-cauda

(a probabilidade de ocorrer uma transicdo cauda-cauda € muito pequena devido a



baixa probabilidade de existir um estado inicial e final com overlap das fungdes de onda
no espaco real) e cauda-banda. A de menor energia € a referente a transi¢cao defeito-

banda.

Como a banda proibida nos semicondutores amorfos ndo € uma regido com
auséncia de estados possiveis, a definicdo de gap para esses materiais difere da
adotada para os semicondutores cristalinos. Idealmente pode-se definir um gap de um
semicondutor amorfo como sendo a energia que separa as bordas de mobilidade em
cada uma das bandas de valéncia e condugdo em T=0 (mobilidade dos portadores &
zero). Essa definicdo é um tanto arbitraria devido as bordas de mobilidades ndao serem
abruptas, ou seja, devido aos estados de cauda de banda se estender para dentro do
gap (figura 2.2). Pode-se considerar como valor de gap para esse tipo de material, a
energia de féton para a qual o coeficiente de absorcéo vale 10*cm™. Essa definicdo do
gap € conhecida como gap Eg4 € apesar de nao ser a unica forma de definir o gap de
um semicondutor amorfo, proporciona uma boa medida da diferenga de energia entre

as bordas de mobilidade (figura 2.3).

2.2 Transicdes atdmicas nos ions de Er"™

Os elementos das terras raras constituem um subgrupo da coluna 3 da tabela
periddica. Os elementos desta coluna caracterizam-se por serem 0s primeiros que
comegam a preencher o orbital d, por exemplo, o Escandio (Sc) tem um elétron no
orbital 3d, o itrio (Y) no 4d, o Lantanio (La) no 5d e o Actinio no 6d. A partir do Lantanio,
primeiramente os orbitais internos 4f de menor energia devem ser preenchidos. Como
a subcamada f tem sete orbitais com capacidade para dois elétrons cada um (elétrons
com spin up e spin down), sédo necessarios 14 elementos antes de serem ocupados os

orbitais 5d. Estes elementos sdo conhecidos como terras raras ou lantanideos.

A valéncia dos ions das terras raras quando em matrizes isolantes € em geral
+3. Neste caso, um dos elétrons f € promovido ao orbital 5d convertendo-se em um
elétron de valéncia. Em seu estado de oxidacéo +3, o ion perde 3 elétrons dos orbitais

externos 5d e 6s, assumindo a configuracéo eletrdnica [Xe] 4f" 5s? 5p° 5d° 6s°, onde N
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sdo os elétrons do orbital f blindados pelos orbitais 5s e 5p. Apesar desses N elétrons
nao desempenharem um papel fundamental nas propriedades quimicas, eles sao

fundamentais para as propriedades dpticas e magnéticas desses elementos™°.

O Er*® possui 11 elétrons opticamente ativos na subcamada 4f:

/n=4

1=0,1,2,3

Er? ——» 417 <
m=-3-2-101,273

Ms =+ 1/2

f — AAMNAMN N A | A | A

3 -2 -1 0 1 2 3

O momento angular de spintotal: S=1/2+1/2+1/2 > S = 3/2.

O momento angular orbital total: L=1+2 +3 > L = 6.

Devido ao acoplamento spin-orbita teremos os momentos totais J dados por:

J=6+3/2 -2 J=15/2;
J=6+32-1 2> J=13/2;
J=6+3/2-2 >J=11/2
J=6+3/2-3 >J=9/2

Portanto, os niveis de energia do Er*® podem ser representados como mostra a

figura 2.4.
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Figura 2.4 — Desenho esquematico dos niveis de energia do Er™.

Quando o Er encontra-se em uma matriz sélida ha o desdobramento dos niveis
de energia atdbmicos 25*1 ; em 2J+1 niveis devido ao campo eletrostatico gerado pelo
soélido (figura 2.4). Esses desdobramentos gerados por esse campo fraco € conhecido

como efeito Stark®*.

2.3 Dinamica de Formacao dos Nanocristais de Silicio

Nanocristais sdo cristais na escala nanométrica (10° metro) que apesar de
possuirem as mesmas propriedades estruturais dos cristais macroscopicos (angulos e
distancias das ligacbes atbmicas) diferem em algumas propriedades eletrénicas e

dpticas devido a efeitos de confinamento quantico’.

Uma forma de obter nanocristais de silicio & através do tratamento térmico de
filmes finos de sub-dxidos de silicio (SiO4)*°. O tratamento térmico dos filmes amorfos

de SiOy causa separacgao de fase formando os cristais de Si e SiO, amorfo.

O processo de formacado dos nanocristais de silicio através do tratamento
térmico de filmes finos de SiO4 preparados por sputtering € muito sensivel aos

parametros utilizados durante a deposigdo dos filmes®. Além da temperatura de
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tratamento térmico, a concentracdo de oxigénio nas amostras é determinante na

dinamica de formagao e variagdo de tamanhos dos cristais®’.

Figura 2.5 - Desenho esquematico de um nanocristal de silicio. a) Visdo aproximada para um circulo do
nucleo formado por silicio cristalino. b) Nucleo rodeado por uma camada fina de SiO, amorfo. ¢) Camada
mais externa de SiO, amorfo cercando o nucleo e a camada de SiO,.

Segundo Kanemitsu®, estruturalmente os nanocristais podem ser pensados
como uma regido esférica constituida por atomos de silicio na forma cristalina,
chamada de nucleo (core), como mostrado na figura 2.5a. Ao redor do nucleo encontra-
se uma camada pouco espessa de SiOx amorfo, com 0 < x < 2, figura 2.5b. Uma
caracteristica importante dessa regido é a presenga de ligagdes ndo completadas de
silicio (dangling bonds) que pode gerar stress na superficie dos cristais. Essa estrutura
esta envolta por uma camada amorfa de SiO, como representado esquematicamente

na figura 2.5c.

A dindmica de formacgao dos cristais € determinada pela competi¢cao entre silicio
e oxigénio na formagdo do nucleo e ou das camadas amorfas (casca)®®. Quando
aquecemos o filme de sub-Oxido (SiOy), fornecemos energia aos atomos e como
consequéncia aumentamos a sua amplitude de vibragdo. Os atomos de silicio que nao
estdo na configuracdo de menor energia livre local podem atingir configuracbes de
menor energia. A menor energia livre possivel corresponde a formacéo de cristais de

silicio. Quando os atomos de Si estdo ligados com mais de um oxigénio devido ao
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carater covalente da ligacdo a tendéncia é a formagdo de SiO, estavel, que
corresponde a um minimo local da energia livre. Na regido intermediaria (figura 2.5b),
encontram-se os atomos de silicio que nao conseguiram absorver energia suficiente
para alcangar um vizinho silicio para formar ou fazer parte de um cristal nem se ligarem

a mais de um atomo de oxigénio.

Por outro lado, aumentando a temperatura de tratamento térmico as mudancas
na vizinhanga dos atomos acontecem com maior frequéncia, aumentando a
probabilidade de os atomos atingirem mais facilmente suas configuragdes de menor

energia. No silicio isso causa o aumento do tamanho médio dos cristais.

2.4 Propriedades opticas dos nanocristais de silicio

Segundo o modelo de confinamento quantico’, quando o tamanho dos cristais
diminui a densidade de estados eletrdnicos vai perdendo sua natureza continua

tornando-se discreta.

Em materiais semicondutores, quando ha absorcao de luz pelos elétrons de
estados proximos ao limiar da banda de valéncia, ocorre a excitagdo desses elétrons
para estados na banda de condugédo. Um elétron excitado deixa um buraco com carga
elétrica oposta na banda de valéncia. Esse buraco é atraido através de forga de
Coulomb e pode ficar ligado eletricamente ao elétron que o gerou. O resultado da
ligacdo de um elétron na banda de condugdo com o seu respectivo buraco proximo a

banda de valéncia é chamado de éxciton.

A emisséo esponténea de fotons gerada quando os portadores de carga (apés
serem excitados por uma fonte de luz) passam de um estado mais energético para
outro de menor energia é conhecida como fotoluminescéncia (PL, do inglés
Photoluminescence). Esse fendmeno é muito util para a investigacdo das propriedades
Opticas dos materiais, como natureza dos estados de gap e processos de

recombinacgao.
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A fotoluminescéncia (PL) de nanocristais foi atribuida inicialmente a efeitos de
confinamento quantico*'. Porem, muitos grupos mostraram que quando o tamanho do
nanocristal diminui abaixo de 3nm, a energia do gap ndo aumenta alem de 2,1eV***.
Esta observagao nao coincide com a teoria de confinamento quantico que prevé uma
maior energia de gap para tamanhos abaixo de 2nm (3eV)****. Como alternativa para
essa aparente contradicdo, Wolkin et al.*® propuseram que nanocristais de silicio
passivados com oxigénio apresentam estados de defeito gerados pelas ligacao Si=0 e
configuracdo dos estados eletrénicos (gap) em fungdo do tamanho dos nanocristais

como mostra a figura 2.6.

3 1 1
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Figura 2.6 - Estados eletronicos dos nanocristais de silicio passivados com
oxigénio em fung¢@o do seu tamanho [46].

Os circulos e quadrados da figura 2.6 representam os estados eletrénicos da
banda de condugéao e valéncia respectivamente. Os “X” e os tridngulos representam os
estados de defeito devido a ligacdo Si=O (armadilhas de aprisionamento de elétrons e
buracos respectivamente). Cada zona da figura 2.6 corresponde a um mecanismo
predominante de recombinacdo de portadores diferente. Na Zona |, a recombinagao
predominante é de éxcitons (gap ~1,5eV para nanocristais de 3nm). Na medida em que

o tamanho do nanocristal diminui, a energia do gap aumenta. Na Zona Il, a
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recombinagdo envolve elétrons aprisionados em ligagbes Si=O e buracos livres na
banda de valéncia (gap ~2,0eV para nanocristais de 2nm). A energia de emissao
aumenta, porém nao tao rapidamente quanto esperado pelo modelo de confinamento
quantico. Na Zona Ill a recombinacdo predominante envolve elétrons e buracos
aprisionados em ligagées Si=0. Mesmo que o tamanho dos nanocristais diminua e o
gap aumente, a energia de emissao permanece constante (gap ~2,5eV para

nanocristais de 1nm) .

No caso dos nanocristais de silicio preparados a partir do tratamento térmico de
SiOy, o confinamento quantico é possivel devido a diferenga de gap entre os materiais
do nucleo (gap que depende do tamanho dos nanocristais de silicio) e da casca

(considerando somente a camada de SiO,, gap > 8 eV).

Gapnﬁcleo

Gapsiox

Energia de Gap

c-Sicore 1 1 a-Sio,

v

Dnucleo/2 Dtotal/2

Figura 2.7 - Desenho esquematico da energia de gap das trés regides [38]. Dngcleo
representa o didmetro do nucleo cristalino e Dy, 0 didmetro do nanocristal com
uma camada de a-SiO,.

Kanemitsu®® sugere que devido a presenga da uma camada intermediaria de
SiOx (gap direto dependente do valor de x) entre o nucleo e o que considera-se de
casca, pode-se supor que ocorre confinamento de elétrons na interface (figura 2.7). As
ligacbes entre silicio e oxigénio nessa regido seriam entdo responsaveis pela
introdugdo de estados de defeito abaixo do gap dos nanocristais de silicio, como

mostrado por Wolkin*® na figura 2.6.
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Figura 2.8 - Diagrama esquematico do mecanismo de PL dos nanocristais adaptado de [52]. a)
Recombinacdo radiativa por éxcitons. b) Recombinacdo radiativa através de estados de defeito
formados pela ligagao Si=O.

Apds absor¢cao de energia, os portadores de carga podem se recombinar
radiativamente emitindo féton cuja energia esta associada ao tamanho do cristal (figura
2.8a) ou serem capturados pelos estados de defeito no gap dos cristais e se
recombinar com algum buraco na banda de valéncia dos cristais ao invés de se
recombinarem diretamente (figura 2.8b). Esse processo pode resultar na emisséo de
fétons com energia menor que a da recombinacao direta entre estados da banda de

condugao e valéncia®’.

2.5 Mecanismos de transferéncia de energia para os ions de érbio em silicio

Nesta secao serdo apresentados os possiveis modelos de excitagcao dos ions de
érbio em silicio. Primeiramente serdo discutidos os modelos de excitagao envolvendo
matrizes amorfas de silicio e em seguida os que envolvem a transferéncia através de

nanocristais de silicio.

2.5.1 Matrizes de silicio amorfo

.*® propuseram que em silicio amorfo dopado com Er, apés a absorgao

Fuhs et a
de fétons a energia é transferida dos portadores para o Er** através da recombinagao

nao-radiativa (sem emissao de fotons) na matriz via estados de defeito (dangling
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bonds) por um processo Auger quase ressonante. Essa transferéncia de energia
acontece por interacao elétrica de curto alcance e somente é eficiente para os ions que
estdo préximos das dangling bonds. Segundo o modelo, devido a interacao elétron-
fébnon, a energia de captura do elétron pelo defeito que excita o Er** nao precisa ser
ressonante. A energia em excesso da ordem da diferenga entre os dois minimos dos
potenciais adiabaticos da figura 2.9 (Franck-Condon shift) € emitida em forma de
fébnons. Seus calculos mostram que a probabilidade desse processo de Defect-Releted
Auger Excitacion ou DRAE é uma ordem de grandeza maior que a recombinagao

radiativa nos estados de defeito.

A figura 2.9 mostra o diagrama das transi¢des envolvidas nesse processo de

transferéncia de energia para o Er*".
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Figura 2.9 - Diagrama de configuragdo de coordenada do processo DRAE [48]. O diagrama
representa os potenciais adiabaticos correspondentes ao estado inicial (D’+e) e final (D) de um
sistema de um elétron e um defeito. (1) Transigdo radiativa (0,8-0,9¢V). (2) Excitagio do Er’* através
do processo DRAE. Ay é a energia de excitacdo da transigdo Tisn > iap (0,8eV) (3) Captura
(multifénons) de um elétron pelo defeito D°. E,. a energia de ativagdo do processo DRAE. A linha
tracejada corresponde ao potencial adiabatico para um estado virtual intermediario do processo
DRAE (elétron capturado que excita o Er’").
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O diagrama da figura 2.9 representa os potenciais adiabaticos correspondentes
ao estado inicial (i, D°+e) e ao final (f, D) do sistema de um elétron e um defeito D,
levando em conta a interacdo elétron-fénon (vibragdes locais do defeito). O
funcionamento do mecanismo esta associado a captura de um elétron de um estado de
cauda da banda de conducéo por um defeito (dangling bonds) neutro D° tornando o D
(D°+e>D’). Quando um par elétron-buraco é gerado pela absorgdo de luz, a
recombinagao € predominantemente nao-radiativa. Os buracos sdo capturados pelos
defeitos D™ transformando se em D°. A seguir, os elétrons dos estados de cauda da
banda de conducido sdo capturados e consequentemente ocorre a excitagao quase
ressonante dos elétrons 4f através de um processo Auger. Esse processo esta
relacionado a uma interagdo de Coulomb entre o elétron da cauda de banda de
conducdo que recombina na dangling bond e o elétron do estado fundamental (*l15:2) do
Er’*. As energias eopt € € S80 as energias de absorgdo Optica e de luminescéncia
respectivamente. A energia g, € a energia de ativagao da transicdo ndo-radiativa de
multifénons. Devido & energia desse processo D°+e>D” (entre 0,8 e 0,9eV) estar
préxima da energia de transi¢cao *I1s2 > 143, assume-se que a excitagdo dos jons é
quase ressonante.

A partir de estudos de absorcao, luminescéncia e espectros de ODMR (Optically
Detected Magnetic Resonance) em a-Si:H dopado com érbio, Kuhne et al.*
propuseram que a transferéncia de energia ocorre segundo o mecanismo de Foster,
onde a energia é transferida de maneira estritamente ressonante para o Er*> através de
uma interagao dipolo-dipolo elétrico originada pela recombinacdo nao-radiativa dos
pares elétron-buraco nas dangling bonds. O momento de dipolo tem origem no par
elétron-buraco gerado na absor¢cédo da luz. Nesse modelo, o Er** pode ser excitado
quando a energia de recombinagado ndo-radiativa nos estados de defeito corresponde a
energia da transicdo *lis> > *l13. Diferentemente do DRAE, devido ao mecanismo de
Foster ser estritamente ressonante, ha uma diminuigdo na eficiéncia da excitagao
(diminui o intervalo energético para a excitagdo) em relagdo ao modelo DRAE. Porem,

como a transferéncia de energia para o Er** neste mecanismo continua sendo eficiente

para distancias até 50A, os processos de recombinacdo entre estados de cauda
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profundos podem tornar-se importantes na excitagdo dos ions. O esquema da figura

2.10 ilustra o processo de excitagao e transferéncia para os ions de Er.

a-Si
7y
~0,8eV e
%: v - 4|11/2
dangling bond “l1372
T
A4 “lisy2

Figura 2.10 - Diagrama esquematico do modelo de transferéncia ressonante da matriz de a-Si-H para o
E*. A recombinagdo nos estados de defeito (dangling bonds) é ressonante com a transi¢ao Misn > 30 do
Er’'[49].

2.5.2 Matrizes contendo nanocristais de silicio

Como mostrado por Wolkin et al.*®, o gap é fungao do tamanho dos nanocristais
e a PL dos nanocristais pode ter origem na recombinag¢ao de pares de elétrons-buracos
ligados (éxcitons) ou recombinagdo de portadores nos estados de defeito devido as
ligacdes Si=O. No caso de uma matriz contendo Er’*, a energia proveniente das
recombinacdes dos portadores nos nanocristais poderia ser utilizada para excitar os

jons de érbio.

Se a transferéncia de energia ocorrer de maneira direta através da
recombinacao de pares de elétron-buraco ligados (éxcitons) formados entre a banda de
valéncia e condugao dos nanocristais haveria um tamanho de nanocristal com um gap
cujos éxcitons formados teriam uma energia ressonante com a transicao *l1s > “lg» do

érbio (1,5eV) e nesse caso a excitagao seria eficiente.

Segundo Franzo et al.®

, a energia proveniente da recombinagao de portadores
nos estados de defeito dos nanocristais de Si em ~1,5eV seria utilizada para excitar os

ions Er*" do estado fundamental /15, para o estado excitado */o;; (figura 2.11).
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Figura 2.11 - Diagrama esquematico do mecanismo de excitag@o dos ions de Er através dos nanocristais de
silicio adaptado de [23]. a) Recombinagdo de portadores em estados de defeito (Si=0). b) Excita¢do do ion
de Er do estado fundamental para o *Io, € decaimento do estado Iy, para o Tp. ¢) Decaimento do estado
‘Tun para o N d) Decaimento do estado i3 para o *I,s» com a emissdo em 1540 nm.

Os decaimentos mostrados nas figuras 2.11b e 2.11c séo rapidos e com maior
probabilidade de ser ndo radiativos (essas transigdes ndo foram medidas neste
trabalho) enquanto o decaimentos */13, = “I152da figura 2.11d possui um tempo de vida

relativamente longo e é o responsavel pela emissdo em 1540 nm°".

Franzo observou que a luminescéncia dos nanocristais diminui com o aumento
da PL do Er3+(aumento da concentragao de érbio). Isso indica que os dois processos
estdo em competicdo. Devido ao numero de pares elétron-buraco que podem se
recombinar ser finito, o aumento da concentracdo de érbio faz com que a taxa de
recombinacdo radiativa diminua e a ndo-radiativa aumente®?. Ainda segundo Franzo,
um nanocristal pode ser excitado a cada 0,12ms. Como o tempo de vida do Er** é
aproximadamente 5ms, um mesmo nanocristal poderia excitar ~40 ions
simultaneamente, para uma concentragdo de Er da ordem de 10%at/cm®. Quando a
concentracdo de érbio aumenta, o numero de ions por nanocristal aumenta e nem

todos podem ser excitados pelo mesmo nanocristal®.
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2.6 Dependéncia da PL com a Temperatura

A dependéncia com a temperatura dos espectros de emissado pode ser analisada
em termos da competicao entre processos radiativos e nao-radiativos de hopping (salto

dos portadores através das barreiras de potencial entre estados).

Em semicondutores, quando um elétron ocupa um estado raso, esse elétron
pode recombinar-se radiativamente ou nao-radiativamente. Para se recombinar
radiativamente as fungdes de onda dos estados inicial e final devem coincidir, ou seja,
estarem superpostas (overlap). Se nao houver o overlap das fungdes de onda entre os
estados, o elétron s6 se recombinara radiativamente se sofrer um processo ativado
adquirindo energia suficiente para superar a barreira de potencial (energia de ativagao)
entre seu estado inicial e outro estado vizinho onde a recombinagcdo seja permitida
(figura 2.12).

Se a energia dada ao elétron durante o processo ativado for grande, esse
elétron pode ser capturado por algum estado profundo (defeito do material) e nesse

caso, a recombinagao é nao-radiativa como mostrado no processo Il da figura 2.12.

III v

BV _—

Figura 2.12 - Desenho esquematico do processo de hopping dos portadores de carga em um
semicondutor. I e II representam uma recombinagdo radiativa e ndo-radiativa respectivamente.
III e IV sdo os processos ativados.
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O processo radiativo mostra uma dependéncia com a temperatura do tipo

Arrhenius®®. A taxa de recombinacao radiativa pode ser representada por:

Tr

R, = veT I1V)

Onde T, é a temperatura de ativagdo caracteristica para processos de
recombinacao radiativa e v, € a frequéncia caracteristica. Nesse processo, a baixa
temperatura a energia de ativagcao dos portadores é pequena e nesse caso a taxa de

recombinacao radiativa diminui.

A taxa de captura dos portadores por um centro de recombinacdo nao-radiativa
em um estado profundo pode ser pensada como tendo uma dependéncia de
Berthelot™:

Rhop = VB e’s V)

Onde Tg € a temperatura caracteristica de Berthelot associada ao processo de
escape e vg € a frequéncia caracteristica. Segundo esse processo, a baixa temperatura
a energia dos portadores é pequena diminuindo a freqliéncia com que os portadores

sao capturados por um estado profundo do material.

A intensidade da PL a uma temperatura T pode ser dada por:

I(T) = (’—"LT_) (VD)
1+ve\TB T

Onde vo = vg/v; € a frequéncia reduzida. A equagao VI tem um maximo de
intensidade da PL em Ty, = (T, Tg)"2.

A equacédo VI indica que abaixo de certa temperatura a taxa de captura dos
portadores pelos estados localizados é suplantada pela frequéncia de transicdes
radiativas envolvendo estados rasos. Apesar de suplantar a taxa dos processos de

escape, as transi¢cdes radiativas ndo sao muito eficientes devido ao longo tempo de
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vida dos portadores quando a temperatura tende a zero. Como consequéncia, a
probabilidade de recombinacdo radiativa e nao-radiativa é pequena a baixa
temperatura. Quando a temperatura aumenta, primeiramente a frequéncia dos
processos radiativos aumenta, ou seja, a intensidade da PL cresce até atingir um
maximo a uma determinada temperatura (T,). Acima dessa temperatura, a taxa de
captura cresce e a intensidade volta a cair. Portanto, a intensidade da PL total &

governada por processos radiativos e nao radiativos em competigcao.

2.7 Varia¢ao do gap com a Temperatura

Em silicio bulk, a mudanga do gap com a temperatura pode ser descrita em
termos de uma interacao elétron-fénon e da variagdo nos comprimentos das ligagoes
Si-Si*®:

AE,(T) = AE;™PM(T) + AES***P(T)

Onde o primeiro termo é devido a interagéo elétron-fébnon e o segundo devido a

expansao da rede cristalina.

Para uma variagao pequena no parametro de rede, o segundo termo fica:

3
l —
AE,S " TP(T) = — Dgha(T)

Onde Dg=0E4/dInQ) é o potencial de deformagdo de volume e Aa é a mudanga no
parametro de rede com a temperatura. Por exemplo, no caso do silicio cristalino a
temperatura ambiente: AE4(T) = -46meV, com AESSP(T) ~ -47meV e AES**(T) ~

+1meV.

Em semicondutores nanoestruturados, existe um termo adicional relacionado
com a dependéncia com o tamanho da nanoestrutura devido ao efeito de confinamento
quantico, dE4(R,T):
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AE,(T) = AEEY™(T) + 6E,(R, T)

O termo dE4(R,T)=>0 quando o raio (R) tende a oo.

Em T=0, o comprimento das ligagbes Si-Si no interior dos nanocristais € maior
do que no silicio bulk enquanto que na superficie dos nanocristais 0 comprimento das
ligacbes Si-Si é menor devido a relaxagédo da superficie. O aumento médio na ligagao
Si-Si (2,329A para silicio cristalino) entre T=0 e T=300K é aproximadamente 0,01A
(~0,4%) nos nanocristais enquanto que para o silicio bulk o0 aumento médio na ligagao
Si-Si é de ~0,02% (T=300K)*. A figura 2.13 mostra os valores calculados da variagdo

do gap em funcao da variagdo no comprimento das ligagdes Si-Si.
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Figura 2.13 - Curvas dos calculos da variacdo do gap em funcdo da variagdo do
comprimento das liga¢des Si-Si para o Si bulk e nanocristais com raio de 0,7nm e
1,1nm obtidos por Franceschetti [55].
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CAPITULO 3

Preparac¢ao das Amostras

Neste capitulo sdo descritas as técnicas de preparacao dos filmes de SiOy, para

a obtencao de nanocristais de silicio, e nanofios de ZnO com e sem érbio.

3.1 RF-Sputtering

Sputtering € o processo fisico pelo qual atomos sdo removidos de um alvo
devido & transferéncia de momento dos ions e/ou atomos energéticos de um plasma®’.
Na deposicao por RF-sputtering € aplicada uma descarga de radio frequéncia
proveniente de uma fonte de voltagem alternada a altas frequéncias (normalmente
13,6MHz) entre os eletrodos dentro de uma camara em vacuo. Utiliza se um gas de
facil ionizagao para criar um plasma entre os eletrodos quando o potencial é ligado. O
plasma é formado devido a ionizagdo gerada pela colisdo entre os atomos do gas.
Devido a diferenga de mobilidade entre os elétrons negativos e os ions positivos, o alvo
rapidamente atinge uma tensao negativa, atraindo preferencialmente os ions positivos.
Essa polarizagdo negativa é chamada de self-bias ou RF bias. Aumentando a tensao
da fonte de radio freqléncia, pode-se aumentar a densidade de elétrons no alvo
favorecendo ainda mais a chegada dos ions, aumentando a taxa de sputtering. Os

atomos retirados do alvo condensam-se sobre os substratos.

No processo de sputtering, o plasma & um meio extremamente reativo. E
importante que a cadmara esteja inicialmente livre de impurezas como gases e ar. Por
esse motivo um bom vacuo (da ordem de pelo menos 10®°mbar) é fundamental para

que as amostras ndo contenham impurezas indesejadas.
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Figura 3.1 - Esquema do sistema de RF-sputtering.

O sistema de RF-sputtering utilizado em nosso trabalho foi um modelo comercial
Leybold Z400 modificado como mostra esquematicamente a figura 3.1. Ele é composto
por uma camara de aproximadamente 20 litros e um gerador de RF com casador de
impedancia (para maximizar a transferéncia de poténcia entre o RF e o alvo). A camara
é ligada a um sistema de linha de gases controlados por valvulas agulha e
controladores de fluxo de massa (MFC). O vacuo na camara é alcangado utilizando um
sistema composto por uma bomba mecanica e uma bomba turbomolecular de 400 litros
por minuto. A pressédo € monitorada por um medidor absoluto de pressao de membrana
capacitiva MKS Baratron 270 B. Dentro da cadmara encontram-se dois eletrodos
paralelos onde sdo posicionados o alvo e os substratos. Os substratos podem ser
aquecidos até 300°C, a temperatura controlada por um controlador automatico de
temperatura e medida por um termopar cromel-alumel. A cadmara possui um sistema de
fitas de aquecimento para ajudar na degasagem das paredes com o objetivo de

melhorar o vacuo.
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3.1.1 Preparacao das amostras de SiOy

A deposigao dos filmes segue o seguinte procedimento: colocam-se os
substratos (no nosso caso principalmente Si <111> polido e Corning Glass 7059) no
porta substrato dentro da camara, o alvo (disco de 75mm de diametro de Si 99,999%)
no porta-alvo e entdo a cémara € fechada. Quando é feita dopagem por érbio,
pequenos cacos de érbio metalico sdo colocados sobre um pequeno wafer de silicio de
25mm de didmetro sobre o alvo. A bomba mecanica é ligada, para fazer o vacuo
primario. Depois de atingida uma pressado da ordem de 10mbar liga-se a bomba
turbomolecular. Apds alcangada uma pressdo da ordem de 10°mbar, gas argénio
(99,999%) é introduzido na camara. Quando desejamos preparar 6xidos uma pressao
parcial de oxigénio (99,999%) é estabelecida antes de iniciar o fluxo de argbnio. A

tensao de radio frequéncia € entdo aplicada formando o plasma.

Antes do inicio da deposi¢cdo € necessario bombear as linhas dos gases para
evitar a contaminagado da camara por algum residuo de deposi¢cbes anterior presentes
nas linhas. Em seguida abrimos as valvulas dos cilindros e regulamos a pressao de
saida dos gases utilizados. Devido ao baixo fluxo empregado, um controlador de fluxo
de massa (MFC) n&o é sensivel o suficiente para ser usado com o oxigénio. Por isso
utiliza-se uma valvula de agulha manual para estabelecer um fluxo do gas que é
monitorado antes da deposi¢cédo a partir de sua presséao parcial, obtida por um medidor
de ionizagdo. O fluxo de argdnio (gas predominante) € controlado por uma valvula de
agulha motorizada para manter a pressdo na camara constante. Apos o
estabelecimento de fluxos estaveis dos gases, ligamos o sistema de RF e entdo o
plasma é formado. E necessario aumentar a pressdo na cadmara para iniciar o plasma
(diminuir o potencial de ionizagdo da mistura gasosa), e isso é feito momentaneamente

aumentando o fluxo de Ar.

Antes de cada deposicéo € feito um pré-sputtering, isto é, o plasma é formado,
mas o substrato € posicionado atras de um anteparo, de forma a impedir que os
atomos retirados do alvo se depositem sobre ele. O objetivo desse procedimento é

retirar a camada de 6xido que invariavelmente se forma sobre a superficie do alvo.
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Apds o pré-sputtering o porta substrato € posicionado na diregdo do alvo
iniciando a deposicdo. A tabela | mostra os pardmetros utilizados durante as
deposicdes das amostras apresentadas neste trabalho. O tempo de deposicéo

corresponde a aproximadamente 700nm de filme.

Pressio Base Pressao Total Tensdo RF Bias Substrato Pré-sputtering Deposicao

<2,5x10°mbar <7,8x 10 °mbar 1000V -1000V 250 °C 30 minutos 120 minutos

Tabela I - Parametros fixos durante o processo de deposicdo por Rf-sputtering.

3.1.2 Preparacio das amostras de SiO, dopadas com Erbio

A preparacao dos fimes de SiO4 com érbio é feita de forma similar as amostras
sem Er. O Erbio é introduzido a matriz através da adicdo de pequenos cacos de érbio

metalico com aproximadamente 4mm? de area sobre o alvo de Si.

3.2 Tratamento térmico dos filmes de SiO,

Ap0ds a preparacgao, os filmes de SiO, foram submetidos a um tratamento térmico
a 300, 500, 800, 1100, 1150, 1200, 1250 e 1300°C em um forno de quartzo sob fluxo
de N2 (99,99%) durante uma hora.

Os primeiros filmes de SiOy apresentaram a superficie deteriorada apdés o
tratamento térmico a 1250°C. Isso foi associado a presenga de bolhas de gas formadas
durante a deposi¢cao dos filmes. Com o tratamento térmico a 1250°C as bolhas
estouraram causando ablacdo de material. Para solucionar esse problema as novas
séries de amostras foram submetidas a um pré-tratamento térmico a 400°C durante 1h
com o objetivo de promover a difusdo suave dos gases para fora do filme e evitar o
estouro das bolhas a altas temperaturas. Apoés o pré-tratamento, as amostras
continuaram dentro do forno por mais 1h depois de atingida a temperatura de

tratamento desejada.
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3.3 Vapor-Liquid-Solid (VLS)

Deposicao Vapor-Liquid-Solid (VLS) consiste em um método de crescimento que

pode ser utilizado para produzir estruturas unidimensionais (nanofios) 2.

No VLS, vapores de substancias sublimadas sao transportados por um fluxo de
gas até um substrato onde esta um catalisador na forma de gota liquida onde ocorre
uma determinada reagdo quimica®. O catalisador pode ser escolhido a partir do
diagrama de fases identificando-se um metal no qual os componentes (vapores) séo
soluveis na fase liquida, mas ndo formam compostos solidos mais estaveis do que a
fase desejada do nanofio. A gota liquida funciona como um sitio preferencial para
absorgao dos reagentes em fase gasosa e quando supersaturado como um centro de
nucleagdo para a cristalizacdo (figura 3.2). Durante o crescimento, a gota de
catalisador determina a direcéo de crescimento e o diametro dos nanofios®. E comum

o0 uso de ouro como catalisador para o crescimento dos fios®'.

ZIIO(S) + C(S) —> Zl’l(g) + CO(g)

Catalisador Ligando 27Zng) + Oy — 2ZnOy
Figura 3.2 - Esquema do crescimento dos nanofios por Vapor- Figura 3.3 - Reagdes Quimicas durante
Liqui-Solid. 0 processo.

O sistema utilizado na preparagcédo dos nanofios apresentados neste trabalho é
composto basicamente por um tubo de quartzo (reator) fechado por uma valvula de
controle de ar (atmosfera) e um forno de ceramica (figura 3.4). O substrato (Si <111>) e

os componentes da reac¢ao sdo colocados em barquinhos de alumina.
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Forno

Entrada de ar
Barquinho de Alumina:

Tubo de Quartzo  Substrato com o Zn0 + C
catalisador

Figura 3.4 — Desenho esquematico da montagem experimental utilizada na preparagdo dos
nanofios de ZnO.

Posicdo 1 Posicao 2 Posicio 3

Figura 3.5 - Valvula de entrada de oxigénio no reator.

No reator da figura 3.4 sdo colocados dois barquinhos de alumina. Em um dos

barquinhos é colocado o substrato de silicio coberto por uma camada de 5nm de ouro
previamente depositada por sputtering. No outro, uma mistura de pés de ZnO (J.T.
Baker 99,0%) e grafite. O forno é pré-aquecido a 1080°C. Com a temperatura
estabilizada, o reator é introduzido no forno. A reacdo ocorre durante 30 minutos.
Diferentemente dos processos de VLS usuais, nao foi utilizado um fluxo de He para
transportar os vapores de zinco e sim o préprio fluxo criado pelo gradiente de

temperatura formado ao longo do reator. O teor de oxigénio disponivel para a reacao é
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controlado mudando a posigédo da valvula de entrada do reator (figura 3.5). As reagdes

quimicas que ocorrem durante o processo sao mostradas na figura 3.3.

Os parametros que podem ser variados durante a reacdo sao: temperatura do
forno, massa de ZnO e grafite, tempo de reacao, abertura da valvula e posi¢ao relativa

dos barquinhos.

Fluxo de He.
Nanofios

—

Valvulas

Bulbo Er (thmd);

Aquecedor

Figura 3.6 - Montagem experimental utilizada na introdug@o do Er aos nanofios de ZnO.

A montagem experimental mostrada na figura 3.6 foi utilizada para adicionar Er

aos nanofios de ZnO.

O sistema é composto por um tubo de quartzo (reator) ligado, através de duas
valvulas, a um bulbo onde é colocado o precursor do érbio. Um controlador de fluxo de
massa (MFC) é utilizado para controlar o fluxo do gas que transporta os vapores. As
paredes externas do reator sdo cobertas por uma fita térmica, mantidas a 160°C, desde
o bulbo até o forno, para evitar a condensacdo do composto de Er. Como na

preparagao dos nanofios, as reagdes ocorrem em um forno de ceramica.

Dentro do reator € colocado um barquinho de alumina onde se encontram os
nanofios. O precursor do érbio Er(thmd)s; é colocado dentro do bulbo, em contato com

um aquecedor. Devido ao aquecimento do bulbo a aproximadamente 150°C, o
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precursor evapora e sobe através das valvulas. Ao atingir o tubo central do reator ele é
transportado por um fluxo de 300 sccm de He. O composto de Er é entao levado até o

forno que esta a 500°C. Esse processo forma clusters de Er sobre os fios.

Apds a deposigdo do érbio, as amostras sdo recozidas a 700°C para ativar

(oxidar) os ions de érbio .

As primeiras tentativas de introduzir érbio nos nanofios ndo foram bem
sucedidas. Verificamos que o érbio ndo se deposita sobre amostras com excesso de
zinco. Dessa forma, antes da adicdo do érbio aos nanofios foi feito um tratamento
térmico a 600°C por 2h em um tubo de quartzo totalmente aberto ao ar. Esse

procedimento oxida o eventual excesso de zinco metalico.

3.4 Electrospinning

Eletrospinning € um método simples e versatil de gerar fibras ultrafinas de uma
grande variedade de materiais incluindo polimeros e ceramicas. O método de

crescimento de nanofibras por electrospinning®*®’

consiste basicamente na deposig¢ao
de fibras, produzidas por um jato (eletrospray) de uma solucéo a partir de um polimero

altamente viscoso e carregado eletricamente, sobre um coletor.

O dispositivo de electrospinning € composto por uma fonte de alta tensao (entre

1 e 30kV), um cilindro oco (agulha metalica) e um coletor (condutor aterrado).

A figura 3.7 mostra esquematicamente a montagem experimental utilizada neste
trabalho. O coletor € um cilindro aterrado que gira com velocidade constante e que esta
ligado através de uma fonte a agulha de uma seringa de vidro. A voltagem da fonte

utilizada foi de 20kV e a disténcia entre a agulha e o cilindro foi 16cm.
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Figura 3.7 - Esquema da montagem experimental utilizado na fabricacdo das nanofibras por
Electrospinning.

As gotas da solugdo dentro da seringa, quando em contato com a agulha
polarizada negativamente se carregam devido a distribuicido de cargas em sua
superficie. Carregadas negativamente, as gotas sofrem repulsao eletrostatica formando
um jato que é atraido ao coletor devido a forga coulombiana exercida pelo campo
elétrico externo gerado pela fonte. A reducdo do didmetro do jato de centenas de
microns para centenas de nandmetros ocorre devido a evaporagcdo do solvente

presente na solugdo no caminho entre a ponta da agulha e o coletor.

O quadro da figura 3.8 mostra os componentes utilizados na preparagao das
solugdes de electrospinning das amostras apresentadas neste trabalho. O acetato de
zinco foi utilizado como precursor para o zinco. O acido acético, metanol e a agua DI
servem para dissolver os precursores do zinco, do érbio (Er(OCsH7)3) e o polimero
(PVP).

33



Preparacao das Solucoes

Sem Erbio:
# g Acetato de Zinco
0.2 ml Acido Acético Um tubo # g PVP* Um tubo
1.5 ml Metanol Solugao A 1.3 ml Metanol = Solugio B
0.7 ml Agua DI
Com Erbio:
# g Acetato de Zinco
1.0 ml Metanol Um tubo
0.7 ml Agua DI
mi Agua #gPVP Um tubo
1.3 ml Metanol B
# g Er(OC;H,),

0.2 ml Acido Acético Um tubo
0.5 ml Metanol

* PVP = Polyvinylpyrrolidone

Figura 3.8 - Esquema da preparagdo das solugdes utilizadas no processo de Electrospinning.

As solugdes utilizadas no electrospinning sao preparadas da seguinte forma:
primeiramente s&o misturados os componentes da solugdo A (figura 3.8) em um tubo e
deixado durante 1h sob ultra-som para ajudar na dissolu¢do do precursor do zinco. Ao
mesmo tempo a solugdo B é preparada e colocada em um misturador (equipamento
que agita os tubos) para que o polimero seja também dissolvido. Em seguida, as
solugdes A e B sdo misturadas e deixadas no misturador até que se tenha uma solugao
homogénea. Depois a solugdo € colocada na seringa e feito o electrospinning por 2
horas. Para preparar amostras contendo érbio, primeiramente o precursor desse
elemento é dissolvido e em seguida misturado a solugéo do zinco em um terceiro tubo

(nova solugao A). A seguir mistura-se a nova solugado A com a solugéo B.
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A figura 3.9 mostra o fluxograma da preparacao das amostras.

Fluxograma da preparaciio das Amostras

C Fibras )
Preparagio da solucio

]

Tratamento érmico a S00°C (3h)

Com Er Sem Er

Ganlm de Ultra-som (ID |:> < Flectrospinning >

Figura 3.9 - Fluxograma das etapas de preparagdo das nanofibras de ZnO por
Electrospinning.

As amostras de nanofios e nanofibra de 6xido de zinco com érbio apresentadas
neste trabalho foram preparadas nos laboratorios do Departamento de Quimica da

Texas Christian University, Texas, sob a supervisao do Prof. Dr. Jeffery Coffer.
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CAPITULO 4

Técnicas e Métodos de Caracterizacao e Analise de Nanoestruturas

Neste capitulo sdo discutidos de maneira simplificada os principais métodos e

técnicas empregadas neste trabalho para a caracterizagdo e analise das amostras de

nanoparticulas e nanofios.

4.1 Espectros de Transmitancia

A determinagdo da espessura, indice de refracdo n(\) e coeficiente de absorcao
a(L) de filmes finos de faces planas paralelas podem ser obtidos através da analise da
posicdo dos maximos e minimos nas figuras de interferéncia (figura 4.1) de seus
espectros de transmitancia no visivel e infravermelho. Um método muito utilizado para
a obtencdo desses parametros é o método de Swanepoel®® que consiste em uma série

de aproximacodes e extrapolagdes com verificagao de consisténcia a cada passo.
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Figura 4.1 - Simulagdo de um espectro de transmitancia para um filme de 1000nm de
a-Si:H [68].
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O procedimento de Swanepoel pode ser resumido da seguinte forma:

Utiliza-se uma fungdo envelope para a obtengdo dos maximos (Ty) € minimos
(Tm) de transmitancia das figuras de interferéncia dos filmes em fungdo do comprimento
de onda (A). Com os valores de Ty e T, € calculado o valor do indice de refragéo n(A)

através da equacao VII.
11
n =[N + (N? — s%)2]z (VID)
Onde:

TM—Tm+s2+1

N =2
T, T, 2

O parametro s é o indice de refracdo do substrato. No caso do vidro s=1,51.
Com a equacao VII pode-se construir uma tabela com os varios valores de n em fungéo

do comprimento de onda A calculados.

2nd = mA (VII)

O primeiro valor da espessura pode ser obtido com o seguinte procedimento: se
n, € ny forem os indices de refragdo de dois maximos ou minimos adjacentes para A, ¢

A\, entado, segundo a equagao VIII, a espessura pode ser dada por:

2(Aqnz—42n4)

Dessa forma, através da equacgdo IX pode ser calculado um conjunto de
espessuras para um determinado filme. A média dos valores de espessura (d4) é

utilizada para calcular os valore dos inteiros ou meio-inteiros m em fungao de A através
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da equagao VIII. Utilizando agora os valores de n, calculados através da equacéo VII,

os valores de m e A determina-se os novos valores de espessura (d3).

Em seguida, utilizando os valores de m e d; obtidos anteriormente pode-se

calcular os valores mais precisos de n para cada A através da equacgao VIII.

Outro parametro que pode ser obtido por esse método € o coeficiente de

absorcao a(A) através da equacgao X.

1
o _ En[Ey-(n?-1) (n2-s?)2 X
exp(—ad) = 3 (ns?) (X)
Onde:
8n?s
Ey = + (n? — 1)3(n? — s?)
Ty

Dependendo da qualidade do filme (homogeneidade), o método tem uma

precisdo melhor que 1%.

Os espectros de transmitdncia foram obtidos nos laboratérios do IFGW -

UNICAMP utilizando um espectrometro Perkin EImer A-9 de duplo feixe.

4.2 Retro-espalhamento Rutherford — RBS

O experimento de Rutherford®® é baseado na colisdo de nicleos atdémicos e foi o
primeiro a apresentar o conceito de que os atomos possuem nucleo. Esse experimento
envolve a medida do numero e da energia dos ions de um feixe que é retro-espalhado

depois de colidir com os atomos da superficie de uma amostra.

Com a técnica de Retro-espalhamento de Rutherford (RBS) €& possivel
determinar a massa atdmica e concentragdo dos elementos versus profundidade a
partir de uma superficie. RBS é idealmente desenvolvida para a determinacdo de

elementos mais pesados que os constituintes do substrato.
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No retro-espalhamento Rutherford’®’", particulas monoenergéticas de um feixe
de ions colidem com atomos de uma amostra, sao retro-espalhadas e detectadas por
um detector que lhes mede a energia. Na colisdo, a energia é transferida da particula
incidente (feixe) para o atomo estacionario (constituintes do material estudado). A taxa
de redugédo da energia da particula espalhada depende da razdo das massas da
particula incidente e do atomo alvo e permite determinar a identidade do atomo alvo.
Identificando o atomo alvo, sua densidade em atomos/cm? pode ser determinada a
partir da probabilidade de colisdo entre as particulas incidentes e os atomos do alvo,
medindo-se o numero total de particulas retro-espalhadas A, para certo numero B, de
particulas incidentes. A conexdo entre A e B é dada pela secdo de choque de

espalhamento.

Tratando a colisdo das particulas do feixe com os atomos da amostra (alvo)
como um espalhamento classico entre duas massas puntiformes (M, e M), pode-se
determinar a razdo entre a energia da particula espalhada e a energia inicial do feixe

pela seguinte equacgéo:

. 2
E; _ (1—(M/M,)? sin? 0)2+(M;/M;) cos XI)
E() 1+(M1/M2)

O angulo 6 é chamando de angulo de espalhamento, medido entre o feixe e o

detector.

Finalmente, a distancia a superficie do local onde ocorreu a colisdo pode ser
inferida a partir da perda de energia da particula em seu percurso no interior da
amostra. Quando um ion se move através da matéria, ele perde energia por meio de
inumeras colisbes com os elétrons no material. A perda de energia é diretamente
proporcional ao comprimento da trajetéria percorrida pela particula no interior da
amostra. E possivel estabelecer uma escala de profundidade e associar a energia da

particula detectada ao local em que ocorreu a colisao.
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A perda de energia do feixe ao penetrar em um alvo de espessura x é

determinada através da equacao:

_ _1dE 2
£=——— [eV cm?] (XID)

Onde E ¢ a energia do feixe e N é a densidade de atomos no meio.

O grande sucesso das analises de RBS com feixes de H" e He" com energia da
ordem de 2 MeV, deve-se, entre outros, a possibilidade de modelar teoricamente os
espectros experimentais com excelente precisdo a partir de primeiros principios apenas

supondo um espalhamento classico em campo de forgas central.

Um espectro de RBS é um grafico da intensidade (taxa de contagem) em fungao
da energia das particulas detectadas. O espectro € na realidade um histograma onde o
eixo das energias (abscissa) é dividido em 512 ou 1024 canais. Cada canal
corresponde a um pequeno intervalo de energia, da ordem de 5keV/canal. Usam-se
meétodos interativos e programas de computador que permitem simular espectros de
RBS para uma dada composicao/estrutura da amostra.

Para determinarmos a concentragado de silicio, oxigénio, argénio e carbono, foi

usado o cédigo RUMP (Rutherford Universal Manipulation Package)*"

que é um
método computacional interativo que simula espectros RBS para uma dada
composi¢ao/estrutura da amostra e permite ajustar as concentragdes de cada elemento
até obter uma boa concordancia para a curva experimental. O programa determina,
através da simulagao, a porcentagem de cada elemento no filme. Também é obtida a
quantidade de nucleos por cm? colididos pelo feixe. Portanto, esses dados fornecem a
quantidade de cada elemento por cm? presentes no filme. Sabendo a espessura do
filme pode ser calculada a densidade dos elementos por cm?.

As medidas de RBS foram realizadas junto ao Laboratério de Analises de
Materiais por Feixes |I6nicos (LAMFI) — USP Sao Paulo com o auxilio do Prof. Manfredo

H. Tabacniks.
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4.3 Fotoluminescéncia

Nos materiais semicondutores, o processo de fotoluminescéncia (PL) ocorre
através da absorcdo de fétons provenientes de uma fonte de excitacdo que é
responsavel pela criagdo de um par elétron-buraco que se recombina gerando outros
fétons. Os fotons absorvidos geralmente possuem uma energia maior que a energia do

gap do semicondutor.

Laser de Ar’

Caminho éptico 1

Luminescéncia Filtro

Tt
U N

Caminho 6ptico 2 Espectrografo

Laser de Ar’

Computador

Figura 4.2 — Desenho esquematico da montagem experimental utilizada nas medidas de
fotoluminescéncia, PL. Os caminhos 1 e 2 indicam as trajetérias do laser utilizadas nas
medidas de PL dos nanocristais e do Er’* respectivamente.

As medidas de fotoluminescéncia dos nanocristais de silicio e do Er** foram
realizadas utilizando o sistema padrao representado esquematicamente na figura 4.2,
mudando-se apenas o conjunto espectrografo/detector e o caminho éptico do laser. Em

ambos os sistemas, a excitagao é feita por um feixe de laser refletido por espelhos
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pequenos e focalizado na amostra. A luminescéncia é coletada por uma lente (f=80mm
e J=75mm, ~f/1) e em seguida focalizada na entrada do espectrografo por uma lente
(f=300mm e @=75mm, f/4). A luz do laser espalhada é rejeitada por um filtro de cor na

entrada do espectrografo.

A fotoluminescéncia dos nanocristais foi medida utilizando um espectrégrafo
Spex 500M (f/4) com uma grade de difragdo de 600 linhas/mm e blaze em 1um, com
um CCD de silicio RS100B de 1340 x 100 pixels, de espessura reduzida, iluminado por
tras, resfriado por nitrogénio liquido e um controlador Roper ST-133A. O caminho
Optico 1 foi escolhido nessa medida para evitar a excitagao do filtro pela luz espalhada
pela superficie da amostra. Na medida de fotoluminescéncia dos ions de Er foi
utilizado um espectrografo Acton Spectra Pro 300i (f/4), com uma grade de difragdo de
600 linhas/mm e blaze em 1.6um, com um diode array de InGaAs de 512 elementos
resfriado termoeletricamente e um controlador Princeton Instruments ST-121. Nessa
medida, o laser incide perpendicularmente a superficie da amostra através do caminho

Optico 2.

As amostras foram excitadas com 50 mW de poténcia usando as linhas 488 e
514nm de um laser de Ar" CW (Lexel Laser 3500). Foi utilizado um filtro RG 550 para
eliminar reflexdes espurias do laser. A abertura da fenda de entrada foi de 500um. O

tempo de integracdo no CCD foi de 500ms.

As medidas podem ser feitas a temperatura ambiente ou a baixa temperatura,
até 10K. Para as medidas a baixa temperatura utilizou-se um criostato de ciclo fechado
de hélio Janis Research — CCS 400H - EB com um compressor EBARA 531-121 e

controlador de temperatura Cryo Con 34.

Foram realizadas medidas de fotoluminescéncia nas amostras de nanofios de
ZnO centrados em 500nm e 1540nm. Essas medidas foram realizadas no
Departamento de Quimica da Texas Christian University utilizando o método de
detecgcdo em fase. Nesse tipo de medida, o laser passa por um modulador de luz
(chopper) antes de atingir a superficie da amostra. A luminescéncia proveniente da

amostra é transformada em sinal elétrico por um detector. Esse sinal passa por um pré-
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amplificador (lock-in) que além de amplificar, seleciona somente o sinal modulado na
mesma frequéncia do chopper. O amplificador lock-in utilizado foi um Stanford
Research SR850 DSP. O chopper foi operado a 100 Hz. O monocromador € um Acton
Research Corporation. O detector € um receiver de germénio Edinburgh Instruments
EO-817L com FET de saida resfriado com nitrogénio liquido. A excitagcado foi feita
utilizando a linha de 488nm de um Laser Ar" Coherent, variando a poténcia entre 100 e

400mW. Um filtro RG 1000 foi usado para filtrar ordens superiores de difragao.

As medidas de PL dos nanofios em 500nm foram feitas utilizando a linha de
370nm de um laser de He-Cd e a luminescéncia detectada por um espectrégrafo

Ocean Optics S2000 acoplado a um microscopio 6ptico Nikon - Eclipse E800.

As medidas de PL das nanofibras em 1540nm foram realizadas com o mesmo

sistema utilizado nas medidas de PL dos nanofios.

4.4 Espectroscopia Raman

No espalhamento Raman uma radiacdo, geralmente visivel ou ultravioleta,
interage com o solido e é espalhada com frequéncia ligeiramente modificada. A
frequéncia resultante (espalhada) da interagcdo da radiagédo incidente com o solido é
determinada pela diferenca entre as frequéncias da radiacdo espalhada e da
incidente’*”®. Essa diferenca corresponde & diferenca de energia entre dois estados

vibracionais e € denominada como deslocamento Raman.

As medidas de espalhamento Raman foram realizadas com o objetivo de

determinar a distribuicdo de tamanhos dos nanocristais.

Quando um foton é espalhado inelasticamente por um centro espalhador, por
conservagao de energia esse féton pode ganhar ou perder energia na interagdo com a
molécula. Se a frequéncia do foton espalhado for menor que a do incidente (o féton
perdeu energia no espalhamento) essa mudanca na frequéncia é chamada de

espalhamento Stokes. Se a freqiiéncia do féton espalhador for maior que a incidente (o
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féton absorveu energia), a mudanga é chamada de espalhamento Anti-Stokes (figura
4.3).

lg) —x |g) —x%
Vi V¢ A V¢
: 'fi fav_ i)
1 1
| il Av
| 1)
a - Stokes b - Anti-Stokes

Figura 4.3 - Niveis de energia no espalhamento Raman.

Em cristais, o espalhamento Raman €& devido ao aniquilamento do foton
incidente de frequéncia inicial v e momento k; na rede cristalina. Esse efeito resulta na
excitacdo de uma vibracdo na rede (fénon) de frequéncia v € momento kg € na

emissao de um féton de frequéncia vi e momento k.

Da conservacéo da energia e momento, temos:

hvg = hv; + hvg

i

I

&
+
S

~

k= k; + kg

Os sinais + e — referem-se as regides Anti-Stokes e Stokes respectivamente.
Como se trata de um processo de acoplamento entre o campo elétrico incidente e as
vibragdes da rede somente alguns modos podem contribuir para o espectro Raman.

Neste caso somente os modos onde k € proximo de zero contribuirdo devido a vibragao
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ocorrer na 12 zona de Brillouin (Kr<<n/a, onde a é o parédmetro de rede). Nos cristais

isto resulta em linhas espectrais estreitas e bem definidas’®.

A espectroscopia Raman €& uma técnica de alta resolugdo que fornece
rapidamente informacgdes quimicas e estruturais da maioria dos materiais, compostos

organicos e inorganicos permitindo assim sua identificagao.

Raman shift (crn'1)
400 450 500 550 600

Measurement
Cc

microcrystalline silicon

b

400 450 500 550 600 400 450 500 550 600
Raman shift (cm”) Raman shift {cm™)

Figura 4.4 - (a) Espectro Raman de c-Si. (b) Espectro Raman de a-Si. (¢) Soma dos espectros a e b (linha
continua). Medida em silicio microcristalino (linha tracejada) [77].

Para o caso do silicio cristalino, somente fGnons Opticos com energia de 64meV
(520cm™) tem momento zero, criando o pico agudo mostrado na figura 4.4a. Para o
caso do silicio amorfo, devido a auséncia de ordem de longo alcance a regra de
selecdo do momento torna-se flexivel e uma variedade de modos de fénons e energias
€ permitida o que acarreta no alargamento das linhas espectrais. Como exempilo,
podemos observar o espectro Raman para um material amorfo mostrado na figura
4.4b, onde a forma do espectro € praticamente uma banda larga centrada em 480cm™".
A figura 4.4c mostra o espectro referente a soma dos espectros de a e b apés mudancga

de escala (linha continua) e o espectro Raman de pc-Si (linha tracejada)’’. Pode-se
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notar que n&o é possivel obter um bom ajuste sem considerar o alargamento da linha a
520 cm™.
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Figura 4.5 - (a) Espectro Raman tipico de nc-Si. O espectro pode ser decomposto nos modos TA,
LA, LO, TO, e TO,. (b) Espectro Raman para nc-Si com diferentes tamanhos [78].

A figura 4.5a mostra o espectro Raman em uma amostra de nc-Si obtidos a
partir de filmes finos preparados por PECVD. Podemos observar quatro regides que
correspondem ao espalhamento por quatro tipos de modos de féonons: um transversal
acustico (TA) com pico em 150 cm™, um longitudinal actstico (LA) em 300 cm™, um
longitudinal éptico (LO) em 380 cm™ e um transversal éptico (TO) que pode ser dividido
em TO4 com pico em 480 cm™, da contribuicdo do silicio amorfo, e TO, com pico em
510 cm”, da contribuicdo do silicio cristalino. Na figura 4.5b observa-se o
deslocamento e a forma do pico Raman quando o tamanho dos nanocristais muda.
Quanto menor o nanocristal maior € o Raman Shift (redshift) e mais largos sdo os

espectros’®.

Além do deslocamento no pico Raman devido ao efeito de confinamento de
fébnons ha a possibilidade de deslocamentos devido a tenséo (stress) na superficie dos
nanocristais. Esse stress pode estar associado a interface com a matriz. A tensédo na
superficie dos nanocristais pode mudar a energia de espalhamento dos fénons
resultando no deslocamento das linhas dos espectros Raman’®. O valor do stress

aumenta quando a largura de linha ou o redshift aumentam, ou seja, quanto menor o
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nanocristal maior sera a influéncia da tensdo em sua superficie®®. Se o stress for do
tipo compressivo, significa que as distancias entre os atomos estdo menores do que
deveriam e nesse caso a energia dos fénons torna-se maior (blueshift). Ao contrario,
para um stress expansivo a distdncia aumenta diminuindo a energia dos fénons
(redshift).

81‘82, quando o tamanho de

De acordo com o modelo de confinamento de fénons
um cristal diminui ha a relaxagcéo da regra de conservagdo do momento q e surge uma
faixa de vetores possiveis (Aq=1/d), onde d é o tamanho caracteristico (didmetro do
nanocristal). Para os nanocristais pode-se considerar a fungéo de onda do fénon como

estando parcialmente confinada no volume do cristal.

O espalhamento Raman de primeira ordem /(w) pode ser dado por:

_q2L2

e 4a?

I(w) =[] d3q (XIII)

O [w-w@)2+(%2) ]

Onde q é o vetor de onda do fébnon dado em unidades de 21/a, a € o parametro
de rede do silicio (5,430 A) , I, é a largura de linha do fénon do silicio bulk (~4 cm™) e L
€ o comprimento de correlacado relacionado com o tamanho do nanocristal de Si . A
relagdo de dispersao w(q) do fénon é:

w?(q) = A + Bcos (%) (XIV)

Onde os parametros A=1,714x10°cm™ e B=1,000x10°cm™ s&o valores obtidos
experimentalmente®>. O tamanho dos grdos pode ser estimado através do parametro

de ajuste L.
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Figura 4.6 — Largura versus deslocamento do pico Raman de primeira ordem para nanocristais com
diferentes composicao de Si/SiO, e diferentes temperaturas de tratamento térmico. A linha sé6lida ¢ a
curva tedrica calculada usando o modelo de confinamento de fonons. O eixo L representa o
tamanho dos nanocristais [84].

A figura 4.6 mostra o resultado experimental e o calculo teérico do tamanho de
nanocristais de silicio em fung&o da largura do espectro de Raman obtidos por Mishra e

Jain® com o modelo de confinamento de fénons sem considerar efeitos de stress

(equacao XIlII).

Segundo Yang et al.®°, a variagdo no comprimento das ligacdes Si-Si devido ao

stress nos nanocristais pode ser calculada utilizando a seguinte relagao:

Wy a
Onde AE é a diferenca na posig¢ao do pico do espectro experimental e o obtido
pela equacdo XV, ©;=520cm™, anc € o parametro de rede dos nanocristais e a= 5,43A e

v=1 é a constante de Gruneisen.

As medidas de espectroscopia Raman foram realizadas no Centro de
Componentes Semicondutores — CCS da Unicamp, com o auxilio da técnica Mara
Adriana utilizando o equipamento NANOFINDER 30 — Modelo Solar T2 — NT MDT
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acoplado a um microscépio confocal OLYMPUS IX71 e um laser de Ar’ com um

comprimento de onda de 488nm.

Como foi utilizado um substrato de silicio ndo era possivel obter informacéo dos
nanocristais de Si, pois o sinal do substrato era muito intenso. A utilizagdo de um
microscopio confocal foi importante para minimizar o sinal proveniente do substrato.
Através de uma abertura (pinhole) no plano conjugado (onde a imagem é formada)
pode-se limitar o sinal que chega ao detector proveniente da amostra, rejeitando a luz

fora de foco®.

4.5 Microscopia Eletronica de Varredura — SEM

A Microscopia Eletrénica de Varredura (Scanning Electron Microscopye - SEM) &
uma ferramenta muito importante para a analise estrutural. Essa técnica consiste em
varrer a superficie de uma amostra com um feixe de elétrons e detectar os elétrons
espalhados apds a interagdo com o material. Com a SEM é possivel obter informagdes
da topologia e composi¢cdo quimica dos materiais. Neste trabalho, a técnica de SEM foi

utilizada para estudar a morfologia dos nanofios de ZnO.

Na SEM, elétrons provenientes de um catodo termiénico (canh&o constituido por
um filamento de Tungsténio ou por um cristal de LaBg de onde os elétrons s&o ejetados
por aquecimento) ou field-emission (canhdo constituido por uma ponta muito fina de
Tungsténio de onde os elétrons sdo arrancados por uma tensdo de ~10” V/cm para
formar o feixe) s&o acelerados por um potencial de 1-50 kV entre o catodo e o &nodo. A
secao de choque do feixe do canhao € da ordem de 10-50um para o termidnico e 10-
100nm para o field-emission®®. O feixe é controlado por um sistema de lentes elétricas

que diminuem o tamanho do feixe para 1-10nm.

Espalhamentos elasticos e inelasticos sdo os processos de interacdo atdmica
elementares entre o feixe e a matéria estudada. O sinal final usado para formar a

imagem nao é geralmente o resultado de um unico processo de espalhamento.
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Os modos basicos de formagdo de imagem no microscépio eletrébnico de
varredura s&0%: Elétrons Secundarios (SE), Elétrons Backscattered (BSE) e Elétrons

Transmitidos.

Elétrons Secundarios (SE): O modo SE €& o mais importante, pois os elétrons
secundarios, de baixa energia, podem ser coletados por uma grade posicionada ao
lado da amostra. Esses elétrons sdo os responsaveis pelas informagdes topograficas
da amostra. Os elétrons secundarios sdo provenientes de uma camada muito fina da
amostra, cerca de poucos nandmetros. Isso permite uma resolugao da ordem de 5-20

nm.

Backscattered Elétrons (BSE): No modo BSE os elétrons provenientes da
amostra ndo sao afetados pelo campo eletrostatico dos coletores devido a sua
trajetéria. Neste caso, os detectores sé&o posicionados em angulo sélido para coletarem
os elétrons. Cintiladores e detectores semicondutores sao utilizados. Os elétrons retro-
espalhados sdo resultado da desaceleragao dos elétrons primarios devido a multipla

perda de energia causada pelos espalhamentos a grandes angulos.

Elétrons transmitidos: Se a amostra é transparente aos elétrons incidentes, os
elétrons transmitidos podem ser facilmente detectados por um cintilador ou detector

semicondutor posicionado abaixo do porta-amostra.

As medidas de SEM foram realizadas no Laboratério de Quimica da Texas
Christian University — Texas — USA utilizando o microscépio de varredura JEOL — JSM

6100, detectando elétrons secundarios.

4.6 Analise de Raio-X — Energy Dispersive X-Ray Analysis (EDX)

EDX €& uma técnica utilizada em conjunto com SEM para determinar a

composic¢ao quimica de materiais.

Na EDX®’, um feixe de elétrons atinge a superficie de uma amostra condutora. A
energia do feixe é tipicamente da ordem de 10-20keV. A interagdo desse feixe com a

amostra pode arrancar elétrons das camadas mais energéticas (elétrons de carocgo). A
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ocupacao desses estados (buracos) causa a emissao de raios-x. Como esse processo
de emissao é muito particular é possivel identificar o elemento emissor do raio-x e

consequentemente determinar a composi¢ao quimica de um composto.

Devido a baixa intensidade dos raios-x (devido a reabsorcao pelo meio em que
eles foram gerados) a concentragdo dos elementos nao pode ser determinada de forma
precisa sem algum tipo de corregdo. Esse problema acaba limitando a técnica que
passa a ter a fungao principal de determinar apenas a composi¢ao dos materiais. Outra
consequéncia € o longo tempo de aquisicdo necessario para formar uma imagem. Os
elementos com um numero atdbmico muito baixo séo dificeis de ser detectados por
EDX.

As medidas de EDX foram realizadas no Laboratorio de Quimica da Texas
Christian University — Texas — USA utilizando o microscoépio de varredura JEOL — JSM
6100. Foi utilizado um detector de SiLi resfriado com nitrogénio liquido e protegido por
uma janela de berilio que filtra o sinal de elementos de numero atébmico menor que 11
(Na).

4.7 Microscopia Eletronica de Transmissao - TEM

A maior vantagem da microscopia eletronica de transmisséo é a possibilidade de
obter informacdes no espaco real (modo imagem) e no espago reciproco (modo

difragdo) quase simultaneamente.

Um microscopio eletrénico pode ser comparado com um projetor de slides que
fornece uma imagem 2D de uma amostra real®. Para isso é necessario a utilizagao de
um feixe de elétrons de alta energia (>100 kV) produzido por um canhao de elétrons.
Esse feixe atravessa a amostra interagindo de maneira elastica, inelastica e por
absorg¢ao. Devido a essas interacdes, o feixe pode ser transmitido diretamente ou
espalhado pela amostra. A recombinacdo do feixe transmitido por uma lente objetiva

apos atravessar a amostra gera o que chamamos de imagem.
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Existem dois modos basicos de imagem em TEM, o bright-Field e o dark-field.
No modo bright-field, uma abertura que permite somente a passagem do feixe direto é
colocada no plano focal da lente objetiva. Neste caso a imagem é formada pela
interacdo fraca do feixe com a amostra. Neste modo é possivel distinguir areas da
amostra pela diferenga de contraste devido a atomos pesados, regides cristalinas e
espessas. No modo dark-field, o feixe direto € bloqueado enquanto a abertura da
objetiva permite a passagem de um ou mais feixes difratados. Devido a grande
interacdo do feixe difratado com a amostra, é possivel visualizar defeitos e tamanhos

de particulas.

A microscopia eletrénica de alta resolugdo (HRTEM) é uma ferramenta muito
utilizada na analise de nanoestruturas. Sua principal fungao é fornecer informacgdes da

estrutura e defeitos dos materiais com resolugdo subnanomeétrica.

optic axis

objective aperture

diffraction pattern

lattice image

Figura 4.7 — Desenho esquematico da configuracdo dos feixes difratados na formagdo de uma
imagem de HRTEM. A abertura na lente objetiva deve ser tal que o maior nimero de feixes
possiveis seja selecionado para a constru¢do da imagem [89].
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Ao contrario dos modos de imagem de TEM, na microscopia de alta resolugéo
uma abertura grande é utilizada para selecionar o maior niumero de feixes possivel
(figura 4.7)%°. A imagem é formada pela interferéncia dos feixes difratados com o direto.
Na imagem de alta resolugdo, devido a mudanga de fase sofrida pelos elétrons
espalhados ao passar pela amostra podemos obter informacdes sobre a estrutura
atdbmica da particula. Essa mudanca de fase tem ligagcao direta principalmente com o
tipo de atomo espalhador e angulo de espalhamento, de maneira que para atomos
diferentes teremos padroes diferentes de interacdo. Nesse tipo de medida €
fundamental que a amostra esteja orientada em relagédo ao feixe para que seja possivel

identificar o seu arranjo atémico.

Neste trabalho, a utilizacdo de microscopia eletrénica na caracterizacdo dos
materiais nanoestruturados foi muito importante para a determinacdo de tamanhos

(TEM) e na analise mais detalhada da sua estrutura (HRTEM).

4.8 Preparacao de amostras para HRTEM

4.8.1 Nanocristais de Silicio

Para as medidas de microscopia eletrbnica é necessario uma preparagao
especial das amostras analisadas. A preparacao € feita basicamente utilizando
polimentos mecanicos (lixas) e ibnicos (feixe de ions). O objetivo desses polimentos &
deixar as amostras finas o suficiente para que haja transmisséo de elétrons com as

informacgdes estruturais desejadas.

No modo de preparagdo na geometria cross section é observada a borda do
material através do posicionamento da amostra com um corte seccional perpendicular
ao feixe de elétrons do microscopio. Essa técnica de preparacdo de amostras € muito
util quando se deseja observar interfaces de materiais resistentes como nanocristais
em matrizes solidas. Outra técnica de preparacédo que foi utilizada é a precipitacdo das

nanoestruturas em grades de cobre quando imersas em solugédo (coléides). Ela foi
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utilizada para amostras que podem ser retiradas facilmente do substrato, como é o

caso dos nanofios de ZnO.

Para otimizar o tempo de preparagao utilizando a geometria cross section sao
preparadas duas amostras por vez. Primeiramente cola-se as amostras com as faces
dos filmes voltadas uma para a outra. A seguir, colocam-se as amostras no interior de
um tubo de cobre que é preenchido com cola (figura 4.8). O tubo é utilizado como
suporte mecanico para as amostras. Entdo sao cortados discos das amostras com
aproximadamente 500um e em seguida lixados utilizando um suporte (Grinder) que
permite regular a espessura a ser lixada para diminuir ainda mais suas dimensdes,
figura 4.9. Em seguida é feito o dimpling da amostra (a amostra é “cavada” no formato

de cunha), figura 4.10a.

Finalmente para deixar a amostra quase transparente usa-se um polimento
i6nico (figura 4.10b). Polimento i6nico consiste em um ataque por um feixe de ions (Ar)
na regido onde a amostra foi cavada pelo dimpling para afinar ainda mais sem o risco
de choques mecanicos. Foi utilizado no polimento ibnico o Precision lon Polishing
System (PIPS) com Aangulos de ataque de +10° a -10° e canhdes ajustaveis
independentemente. Essa ultima etapa é realizada até a formagao de um furo no centro
da amostra. Somente nas bordas desse furo é possivel a realizacdo das medidas, pois

€ o local mais fino da amostra (~20nm).

Cola

Tubo de cobre
Amostra 1l
Amostra 2

Filmes
(a) (b) (c)

Figura 4.8 - Preparag@o das amostras para HRTEM. (a) Amostras coladas. (b) Tubo de cobre onde sdo
introduzidas as amostras. (c) Amostra pronta para ser cortada.
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(a) (b) (c)

Figura 4.9 - Preparacdo das amostras para HRTEM. (a) Amostra cortada depois de ser colocada no tubo. (b)
Grinder com a amostra para ser lixada. (¢) Amostra depois de lixada.

Feixe de ions
Ny
e

(a) (b)

<5um

Figura 4.10 - Preparacdo das amostras para HRTEM. (a) Dimpling da amostra. (b) Amostra apos o ataque
idnico.

4.8.2 Nanofios de ZnO

A preparagado das amostras de nanofios de ZnO com Er é muito mais simples
que a técnica utilizada para os nanocristais de silicio obtidos. Os nanofios obtidos por
VLS sao removidos dos substratos e colocados sobre uma grade de cobre que ja

funciona como suporte mecanico para a visualizagdo no microscépio.

7

A preparagcdo dessas amostras € realizada da seguinte forma: com uma
espatula, é recolhido um pouco dos nanofios do substrato e a seguir colocados em
solugao contendo 2 a 4ml de etanol. A solugcdo contendo os nanofios é submetida a
ultra-som por aproximadamente 30min para separa-los. Utilizando uma grade de cobre
sobre um filtro de papel, sdo pingadas 5 a 8 gotas da solugdo sobre a grade, sempre

esperando que uma gota seque para poder pingar a proxima. Com esse procedimento,
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os nanofios se fixam na grade e a amostra esta pronta para ser colocada no interior do

microscopio e analisada.

As medidas de HRTEM das amostras de nanocristais de Silicio e nanofios de
ZnO foram feitas em colaboracdo com o Dr. Daniel Biggemann no LME (Laboratério de
Microscopia Eletrénica) do LNLS utilizando o equipamento JEM-3010, UPR, 300kV e
no Institute of Microcharacterisation, Univesity Erlangen-Nuremberg, Alemanha, com o
equipamento Philips CM 300 UT de alta resolugdo com uma CCD com resolugdo de
1024x1024, operado a 300kV.

4.9 Extended X-ray Absorption Fine Structure - EXAFS

Medidas de EXAFS consistem basicamente em analisar as oscilagdes de uma
regido do espectro de absorcdo de um elemento devido a interferéncia dos fotoelétrons
provenientes desse elemento ao interagir com um feixe de raio-x com seus atomos
vizinhos. Com elas é possivel obter informagao sobre a estrutura do material como
distancias, tipo e numero de vizinhos do atomo absorvedor®. Quando um &tomo
absorve raio-x, os elétrons desse atomo podem ser ejetados de suas camadas
eletrbnicas (efeito fotoelétrico). Se o atomo absorvedor do raio-x ndo possui nenhum
vizinho suficientemente proximo, seu espectro de absorgao tera um aumento abrupto
na borda de absorgdo e uma queda suave acima da borda®' (figura 4.11a). Quando um
elétron é ejetado de um atomo isolado, o estado final do fotoelétron pode ser
representado por uma onda esférica expandindo. Porém, quando o atomo absorvedor
nao esta isolado, o fotoelétron pode ser espalhado por um atomo vizinho.

Neste caso, 0 espectro de absorcdo € alterado devido a interferéncia da onda
espalhada pelo atomo vizinho com a emitida pelo absorvedor. As oscilagdes y(k)
observadas no espectro de absorgao da figura 4.11b sdo resultado da interferéncia
(construtiva e destrutiva) entre a onda emitida e a onda retro-espalhada.

Interferéncias entre as componentes dessas ondas afetam a probabilidade P(E)

do atomo alvo absorver o raio-x incidente. Essa probabilidade & proporcional ao
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quadrado dos elementos da matriz de transi¢cao que conecta os estados finais e iniciais
do elétron®2.

No espectro de EXAFS ocorre o chamado espalhamento simples devido a
interagcdo de apenas dois atomos, um absorvedor e o espalhador. Nesta regido, o
caminho livre médio do fotoelétron € curto e os espalhamentos multiplos se tornam

improvaveis.

Outgoing wave Outgoing + backward
scattered wave
o) [fo) = [fo) + |8
M "1
E, Energy E; Energy
a b

Figura 4.11 - Figura esquematica do processo EXAFS. a) Atomo isolado. b)
Fenomeno de interferéncia entre as ondas dos dois atomos [92].

A figura 4.11 mostra que a fungdo de onda de um fotoelétron ejetado de um
atomo absorvedor A é descrita por uma onda esférica se propagando de dentro para
fora do atomo. Esta onda pode ser retro-espalhada por um atomo vizinho B e sofrer
interferéncia com ela mesma no caminho de volta ao atomo. Devido a interferéncia
construtiva entre a onda espalhada e a proveniente do atomo absorvedor, temos o

aumento da amplitude do estado final da fungdo de onda. Por outro lado, temos a
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diminuicdo da amplitude devido a absor¢do de um raio-x de diferente energia que

resulta em uma interferéncia destrutiva entre as duas ondas.

Como consequéncia da absorcao dos raios-x, a funcdo de onda resultante tera
sua amplitude aumentada ou diminuida muitas vezes, resultando em oscilagcbes

dependentes da energia na probabilidade de absor¢g&o dos atomos.

As oscilagdes y (k) carregam informacgdes a respeito da ordem local ao redor do
atomo absorvedor, como o numero de coordenagado e distancia aos vizinhos nas

camadas mais proximas.

Por se tratar de um processo que envolve apenas dois atomos, EXAFS nao
fornece informagdes de angulos entre as ligagdes e como consequéncia néo é possivel
saber sobre a estrutura do composto. Para saber sobre a simetria local em torno do

atomo absorvedor, o espectro XANES é o mais indicado nessa analise.

EXAFS 3k k2 F(R) %(k) k>
10~ 250

\

L /ﬂ\d
VAV AN SVYVYYY RS st

A

i o N

Figura 4.12 — Exemplo de espectro de EXAFS. a) y(k) isolado do espectro
completo de EXAFS. b) Apos a transformada de Fourier [92].

O tratamento dos dados de EXAFS ndo € simples e requer alguns passos e

aproximacgodes. Os dados sao primeiramente normalizados em termos de du(E). Onde d
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€ a espessura da amostra e p(E) o coeficiente de absor¢ao de raio-x. As oscilagbes de
EXAFS em termos de (k) s&o obtidas eliminando o sinal da linha de base pod(k) acima
da borda. O proximo passo é isolar o sinal de EXAFS (figura 4.12a) e através de uma
transformada de Fourier (figura 4.12b), x(k) é transformado para o espago real em uma
pseudo-funcao de distribuicao radial (PRDF)®".

A comparagao da funcido de PRDF obtida experimentalmente com estruturas
conhecidas fornece informagdes qualitativas das esferas de coordenacdo. Algumas
informagdes quantitativas podem ser obtidas isolando-se um pico na funcdo PRDF e
calculando a transformada de Fourier inversa do pico. Com esse tipo de analise pode-
se identificar quem sdo os atomos vizinhos, com quantos atomos o absorvedor esta
ligado, o comprimento de suas ligagdes atbmicas e o fator de Debye Waller que
representa a largura da distribuicdo de centros espalhadores esta relacionado com a
desordem estrutural radial. Quanto maior esse fator mais desordenada € a estrutura.

Os resultados de EXAFS apresentados neste trabalho foram obtidos medindo-se
o sinal na borda L do Er. O feixe monocromatico de raios-X utilizado na medida é
obtido usando um monocromador duplo de Si <111>. A absorcdo de raios-X é
detectada através do monitoramento da fluorescéncia do Er utilizando um detector de
Ge de 15 elementos. Foi feita a medida de EXAFS de uma referencia de Er,O3 para
comparar com o sinal da amostra e verificar se o Er estava na forma de Er,O3 ou ligado
a algum outro elemento diferente do oxigénio. Como a referencia esta na forma de po,
sua absorcao € medida por transmissao.

As medidas de EXAFS foram realizadas utilizando as Linhas D04B - XAS1 e
D08B - XAFS2 do LNLS — Laboratério Nacional de Luz Sincrotron — Campinas. Os

dados foram tratados com o software WinXAS.
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CAPITULO 5

Resultados e Discussao

5.1 Nanocristais de Silicio

Na primeira etapa desse trabalho foi feita uma calibragdo da composicdo das
amostras em fungdo de parametros de deposi¢gao no sistema de RF-sputtering. Essa
calibragdo consistiu na determinacdo do teor de oxigénio no filme em fungdo da
pressao parcial de O, durante a deposigéo. O objetivo desse estudo preliminar foi obter
de forma reprodutivel amostras com concentragdes de silicio entre 34 e 45 at. %,

potenciais formadores dos nanocristais®.

5.1.1 Composicao e parametros opticos das amostras

Para esse estudo inicial foi preparada uma primeira série de amostras de filmes
finos SiOy variando somente a pressao parcial de oxigénio entre 0,5x10° e 8,0x107°

mbar e mantendo todos os demais parametros constantes.

A composicdo dos filmes foi determinada por RBS utilizando um feixe de
particulas o de 2,2 MeV. A figura 5.1 mostra um exemplo de um espectro de RBS da
amostra preparada sobre substratos de UDAC (Ultra Dense Amorphic Carbon), com
0,5x10°mbar de pressdo parcial de oxigénio. Os parametros Opticos foram
determinados por medidas de transmitancia. A figura 5.2 mostra o espectro de
transmitancia da amostra 04h24 preparada com 5,5 x 10°mbar de pressdo parcial de

oxigénio.
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Figura 5.1 - Espectro de RBS (pontos) e simulagdo (linha vermelha) para uma amostra
preparada com 0,5 x 10 mbar de pressdo parcial de oxigénio. Essa amostra contém 81 at. % de
Si. As bordas dos elementos selecionados estdo indicadas.
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Figura 5.2 - Espectro de transmitancia para uma amostra com 5,5 x 10°mbar de pressio
parcial de oxigénio e 52 at. % de Si. As envoltérias dos maximos e minimos de interferéncia
também sdo mostradas (ver segdo 4.1).

61



Amostra’ Pressio Esp Esp ~ Gap n [Sij¥1 [O]*1 [Ar]*0,5 [C]*1
(0} (SW)+* (RBS)* Optico* at. % at. % at. % at. %
(mbar) 10[nm] 20[nm] 0,1[eV]

04h10 8,0x10° --- 760 2,5 1,6 30 62 0 8
04h11 7,0x107° --- 880 2,5 1,7 32 60 0 8
04h12 6,0x10° --- 1220 2,3 1,8 34 59 1,0 6
04h26 5,8x107° 1100 1000 2,3 1,8 34 58 0 8
04h24 5,5x10°° 1000 980 2,2 1,9 52 41 2,0 5
04h13 5,0x107° 930 1110 2,2 1,9 41 54 1,0 4
04h16 4,0x10° 880 980 2,0 2,4 56 38 2,0 4
04h17 3,0x10° 860 920 1,9 2,7 62 31 3,0 4
04h18 2,0x10° 820 870 1,7 3,1 70 21 4,0 5
04h19 1,0x10°° 850 800 1,5 3,5 79 11 6,0 4
04h20 0,5x10° 710 700 1,4 3,8 81 4 6,0 9

Tabela I - Pardmetros Opticos e composicdo em fungdo da pressdo parcial de oxigénio durante a deposi¢do. Esp
(SW) e Esp (RBS) sdo as espessuras obtidas pelos métodos de Swanepoel ¢ RBS respectivamente. Gap Optico
corresponde ao Eyy (ver texto), n € o indice de refracdo. [Si], [O], [Ar] e [C] sdo as concentragdes dos elementos
presentes nos filmes obtidas por RBS.

A tabela | mostra a relagdo entre pressédo parcial de oxigénio e alguns

parametros opticos e estruturais das amostras.

O método de Swanepoel € mais preciso para obter a espessura dos filmes, pois
a interferéncia é muito sensivel a diferenga de fase entre a onda incidente e a refletida.
Essa fase depende somente da espessura e nesse caso, sO ocorre interferéncia nos
filmes. Em RBS a espessura é obtida a partir do numero de atomos determinados do
filme e assumindo uma densidade média que em geral nao é muito precisa, resultando

em um valor menos preciso.

' As amostras sdo identificadas com o seguinte critério: em primeiro lugar o ano em que elas foram preparadas. As
letras sdo referentes ao més, por exemplo, a para janeiro. Os dois tltimos digitos mostram o dia em que elas foram
preparadas.
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Para as amostras 04h10, 04h11 e 04h12 mostradas na tabela | ndo foi possivel
calcular os parametros através do método de Swanepoel. Quando a presséao parcial de
oxigénio é grande, de 6,0 x 10° a 8,0 x 10°mbar ha formacgao de SiO4 com os valores
de x proximos de 2. Nessas amostras o coeficiente de absorgdo é pequeno (filme
quase transparente) e o indice de refragdo muito baixo, proximo ao do substrato
(Corning glass 7059, composto de SiO, com aditivos). Neste caso, a amplitude de
oscilacdo da interferéncia nos espectros de transmiténcia torna-se muito pequena,
dificultando a determinagdo dos seus maximos e minimos. Os valores dos gap optico e
indice de refragdo das amostras 04h10, 04h11 e 04h12 foram estimados a partir da

extrapolacédo dos pontos do grafico da figura 5.3.

2,6
24 - -
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1,2 [ 2 [ 2 [ 2 [ 2 [ 2
1,5 2,0 2,5 3,0 3.5 4,0

Figura 5.3 — Gap 6pico em fun¢do do indice de refracdo obtidos pelo método de Swanepoel
para os filmes das amostras da tabela 1.

Todas as amostras analisadas por RBS revelaram a presenca de carbono. Isso
ocorre porque a camara de sputtering estava contaminada devido a deposig¢des
anteriores (o sistema é compartilhado com colegas que estudam carbono amorfo). Para
minimizar essa contaminacgao, antes das deposi¢des seguintes foi feita uma deposi¢cao

de SiO, usando uma pressao parcial de oxigénio de 5,5x10°mbar durante 30 minutos.
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Esse procedimento cobre as paredes da camara com o intuito de encapsular os

residuos de deposicdes anteriores.
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Figura 5.4 - Concentragao de silicio e gap Eo4 em fungo da pressdo parcial de oxigénio.

A figura 5.4 foi usada como curva de calibragao para a concentragcao de Si e gap
optico em funcéo da presséao parcial de O, nas deposicoes.

5.1.2 Formacao dos Nanocristais

Apos a calibragcdo, foi feito um tratamento térmico nas amostras com
concentracao de Si entre 34 e 45 at. % utilizando um forno horizontal a 1250°C durante
1 hora em uma atmosfera de nitrogénio ultrapuro a 2L por minuto. Com o recozimento
do sub-6xido de silicio observamos a formacado de nanocristais de silicio em meio a
matriz amorfa. A escolha desses parametros iniciais de tratamento térmico foi baseada

nos estudos do grupo de F. lacona et al.*®.
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Figura 5.5 - a) Imagem de HRTEM dos nanocristais de silicio da amostra 04h26. b) Destaque de um nanocristal
de Si e sua separagdo entre os planos atdmicos obtido através da imagem de HRTEM da amostra 04h13. Essas
amostras foram preparadas com 5,8x10” e 5,0x10 mbar respectivamente. A temperatura de tratamento térmico foi
a mesma para as duas (1250°C).

A figura 5.5a mostra uma imagem de HRTEM de uma amostra de SiOy tratada a
1250°C. A imagem revela a presenga de nanocristais de Si com aproximadamente 4nm

de didmetro. Na amostra 04h13 foram encontrados nanocristais maiores (8 a 10nm),
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como podemos observar no destaque. O tamanho dos nanocristais € maior nas

amostras com maior concentragao de Si (submetidas ao mesmo tratamento térmico).

O nanocristal mostrado no destaque apresenta uma separagao entre os planos
de 0,31+ 0,01nm determinada usando o software Gatan Digital Micrograph®®. Essa

separacao corresponde a direcao [111] no silicio.

50um

Figura 5.6 - Padrdo de difragdo para os nanocristais da figura 5.5a. Os circulos indicam
a presenga de orientacdes diferentes para o mesmo material

Através da figura de difracdo da imagem 5.5a podemos verificar a presenca de
anéis ao redor do spot principal (figura 5.6), o que significa que os nanocristais estdo
orientados em varias direcdes. Medindo o raio dos anéis e considerando que o Si tem
estrutura cubica do diamante com parametro de rede de 0,54nm*’, podemos
determinar os indices de Miller correspondentes (apéndice A.1) a imagem da amostra
04h26 (figura 5.5a) listados na tabela Il.
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Anel Raio (mm) d (nm) h k 1
1 12,5+£0,5 0,19 £ 0,01 0 2 2
2 14,5+0,5 0,16 £ 0,01 1 1 3
3 19,0+ 0,5 0,12 £ 0,01 1 3 3
4 21,5+£0,5 0,11 £ 0,01 2 2 4

Tabela II - Calculos das separagdes interplanares representadas pelos anéis da figura de difracdo (figura 5.6)
referente aos nanocristais de Si da figura 5.5a. Os anéis foram numerados do centro para fora.

5.1.3 Nanocristais de Silicio com Erbio

ApoOs a obtengao dos primeiros nanocristais, foi preparada uma nova série de
amostras de filmes finos de SiOx com e sem érbio. A presséo parcial de oxigénio foi
variada entre 4,0x 10° e 6,0 x 10°mbar, intervalo onde ha formacéo de nanocristais
apos tratamento térmico. Os filmes com érbio foram preparados utilizando 1/2, 1,2 e 3

cacos do material metalico (pedagos de 4mm2) posicionados sobre o alvo de Si.

Os demais parametros como tempo de deposicdo temperatura do substrato e

pressdo base foram mantidos em 120 minutos, 250°C e 2,5x10°mbar respectivamente.

Nessa nova série, cada amostra foi cortada em oito pedacos e cada pedaco
submetido a uma temperatura de tratamento térmico diferente (300, 500, 800, 1100,
1150, 1200, 1250, 1300°C).

Os parametros das amostras preparadas na segunda etapa do trabalho estédo

mostrados na tabela Ill.
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Pressao

Pressao

Amostra parcialde O; Cacos de Er Amostra parcial de O; Cacos de Er
(mbar) (mbar)

06i18 4,0x10° 1/2 06h31 4,0x10° 2
06i19 4,5x 107 1/2 06i01 4,5x 107 2
06i20 50x10° 1/2 06i04 5,0 x 10° 2
06i21 55x 107 1/2 06i05 55x10° 2
06i22 6,0 x 10° 1/2 06i06 6,0 x 10° 2
06h24 4,0x 10° 1 06i11 4,0 x 10° 3
06h25 4,5x10° 1 06i12 4,5x10° 3
06h28 5,0 x 10° 1 06i13 5,0 x 10° 3
06h29 5,5x 10° 1 06i14 5,5x 10° 3
06h30 6,0 x 10° 1 06i15 6,0 x 10° 3
07d12 50x10° 0 07d18 55x10° 0
07d13 55x 107 0 07d19 55x10° 112
07d17 6,0 x 10° 0

Tabela III - Nova série de amostras de SiO, variando a pressdo parcial de oxigénio entre 4,0 e 6,0x10mbar e

com diferentes concentragdes de Er.
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5.1.4 HRTEM dos Nanocristais de Silicio

Foram obtidas imagens de HRTEM para obter informagdes sobre as condigdes

de cristalizagao e determinar o tamanho dos nanocristais.

oy B L
5T N

Figura 5.7 - Medidas de HRTEM da amostra
07d12. (a) Amostra tratada a 1150°C. (b) Amostra
tratada a 1250°C. (c) Transformada de Fourier da
imagem mostrada em b. Os spots 2, 3 e 4 estdo
associados as dire¢des [113], [111] e [022] do Si
cristalino, respectivamente. O spot 1 é o feixe
central. As regides demarcadas por linhas
vermelhas apresentam ordem cristalina.
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Figura 5.8 - Medidas de HRTEM da amostra 06i21. (a)
Amostra tratada a 1150°C. (b) Amostra tratada a
1250°C. (c) Transformada de Fourier da imagem
mostrada em b. Os spots 2 e 3 estdo associados as
direcdes [111] e [022] do Si cristalino, respectivamente.
O spot 1 ¢ o feixe central. As regides demarcadas por
linhas vermelhas apresentam ordem cristalina.
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Figura 5.9 - Medidas de HRTEM da amostra 06h29. (a)
Amostra tratada a 1150°C. (b) Amostra tratada a 1250°C.
(¢) Transformada de Fourier da imagem mostrada em b.
Os spots 2 e 3 estdo associados as diregdes [111] e [022]
do Si cristalino, respectivamente. O spot 1 é o feixe
central. As regides demarcadas por linhas vermelhas
apresentam ordem cristalina.



Figura 5.10 - Medidas de HRTEM da amostra 06i14 submetida a um tratamento térmico a 1250°C. (a) Visdo
geral de uma parte da amostra. A barra representa Snm. (b) Transformada de Fourier da imagem mostrada em
a. Os spots 2, 3 ¢ 4 estdo associados as diregdes [111], [113] e [022] do Si cristalino, respectivamente. (c)
Visdo geral de outra parte da amostra, mesma escala. (d) Transformada de Fourier da imagem mostrada em c.
Os spots 2, 3 ¢ 4 estdo associados as diregdes [111], [113] e [022] do Si cristalino, respectivamente. O spot 1 ¢
o feixe central. As regides demarcadas por linhas vermelhas apresentam cristais menores com orientagdo
diferente da do cristal maior da figura.
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As imagens de HRTEM mostram diferentes distédncias entre planos atdémicos
correspondentes a diferentes orientacbes de nanocristais de silicio. As transformadas
de Fourier das imagens®” foram utilizadas para comprovar que as orientacdes dos

nanocristais das amostras correspondiam as reflexdes permitidas no silicio.

As imagens de microscopia das figuras 5.7 a 5.9 mostram que para uma mesma
concentracdo de Er o tamanho dos nanocristais de Si aumenta em fungdo da
temperatura de tratamento térmico. Para recozimento a 1150°C, os nanocristais tém da
ordem de 2 a 4nm. Para recozimento a 1250°C o tamanho médio é de 4 a 6nm. O
tamanho dos nanocristais aumenta com a concentragdo de érbio em amostras
preparadas com a mesma pressdao parcial de oxigénio e recozidas a mesma
temperatura. A amostra 06i14 (4,29 x 10'® at/cm® de Er) apresenta cristais com
tamanho >10nm, bem maior do que a média encontrada nas outras amostras (figura
5.10). A amostra 06h29 (2,45 x 10'® at/cm® de Er) apresenta os menores nanocristais

(~3nm para amostras recozidas a 1150°C).

As imagens de HRTEM das amostras 06i21, 06h29 e 06i14, preparadas a
pressdo parcial de oxigénio de 5,5x10°mbar e com 1/2, 1 e 3 cacos de érbio
respectivamente, e da amostra 07d12 preparada com 5,0x10°mbar sem érbio, indicam
que a presencga de érbio induz uma maior densidade de cristais apds tratamento
térmico idéntico. Levando em consideracdo a dindmica de formacdo dos nanocristais,
devido ao ion de érbio apresentar peso atdmico e tamanho maior que o silicio, o érbio
pode produzir uma perturbacao local na rede. Neste caso, os ions funcionam como
centros de nucleacdo para a formacdo de nanocristais®. Verifica-se que na amostra
com 4,29 x 10'® at/cm® (06i14) ha a formacdo de nanocristais grandes muito préximos,
formando aglomerados de nanocristais como mostra a imagem de HRTEM da figura
5.10a. As linhas em vermelho das figuras 5.10a e b mostram nanocristais muito

préximos com diferentes orientagdes.

Através das imagens de HRTEM pode-se estimar a densidade de nanocristais
nos filmes. Para estimar a densidade primeiramente foi contado o numero de
nanocristais em cada imagem de HRTEM (~1,0x10"'cm?) obtendo o numero de

nanocristais por cm? Para determinar a densidade por cm® divide-se o resultado
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anterior pela espessura da amostra (~20nm) preparada para a medida de HRTEM
(secdo 4.8.1). As duas fontes principais de erro na estimativa do numero de
nanocristais nos filmes sado: a inomogeneidade dos filmes (x20% de diferenga no
numero de nanocristais entre as imagens de HRTEM) e o erro na contagem do numero
de nanocristais por imagem de HRTEM (£10%). Neste caso, o erro total na estimativa

da densidade de nanocristais € de £30%. O resultado esta mostrado na figura 5.30.

5.1.5 Espectroscopia Raman dos nanocristais de silicio

Medidas de Espectroscopia Raman preliminares mostraram que por se tratar de
amostras de nanocristais de silicio preparadas sobre substratos do mesmo elemento, o
sinal do substrato interfere muito na obtencdo das informacbes relativas aos
nanocristais presentes nos filmes. Na tentativa de eliminar o sinal do substrato, foram
preparadas amostras com o dobro da espessura (entre 1400 e 2000nm) e utilizado um
microscopio confocal. Apesar de diminuir consideravelmente o sinal vindo do substrato,
nao foi possivel elimina-lo completamente como fica claro na curva amarela que
representa a amostra 07d19 sem tratamento térmico (as prep.) da figura 5.12. Nesse
espectro é possivel visualizar o pico de 520cm™ (T02)78 do silicio cristalino onde
deveria haver apenas uma banda centrada em aproximadamente 480cm™ (TO4)®,

referente ao material amorfo.
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Figura 5.11 - Espectros Raman de primeira ordem de Figura 5.12 - Espectros Raman de primeira ordem de
nc-Si sem érbio da amostra 07d18. nc-Si(Er) com érbio da amostra 07d19.
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A figura 5.11 mostra os espectros Raman da amostra 07d18 preparada com uma
concentracao parcial de oxigénio de 5.5x10°mbar e sem Er em funcdo da temperatura
de tratamento térmico. O espectro da amostra sem tratamento térmico consiste em
uma banda larga centrada em torno de 480cm™, caracteristica de silicio amorfo®®”. Na
medida em que aumenta a temperatura de tratamento térmico a banda desloca-se para
energias maiores e torna-se cada vez mais estreita. Isso indica a formagado de
nanocristais pequenos que vao aumentando de tamanho com a temperatura de
tratamento térmico®%*%° Na curva que representa a amostra 07d19 sem tratamento
térmico, preparada com 5.5x10°mbar de oxigénio e com Er (figura 5.12), apesar da
interferéncia do substrato, também ha sinal proveniente do silicio amorfo. Na amostra
com érbio os picos sdao mais estreitos e mais parecidos com o silicio bulk indicando que
para as mesmas condi¢cdes de preparacao e de tratamento térmico os nanocristais sao

maiores quando ha érbio nas amostras.

o
®

o
=)

o
~

0.2

Intensidade (u.a.)

400 420 440 460 480 500 520 540 560 580 600

Raman shift (cm™)

Figura 5.13 — Pontos experimentais da medida de espectroscopia Raman da
amostra 07d18 tratada a 1100°C e a curva tedrica que possui a largura a meia
altura (FWHM) mais proxima da curva experimental.
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Largura do pico(cm'1)

A figura 5.13 mostra o espectro Raman da amostra 07d18 e a curva tedrica
obtida através do modelo de confinamento de fonons dado pela equagao Xlll da se¢ao
4.4. A curva tedrica foi obtida com a mesma largura a meia altura (FWHM) da
experimental. A largura e a posicdo do pico dos espectros da figura 5.13
correspondem a um tamanho médio de nanocristais da ordem de 3,1nm. O pico do
espectro da amostra 07d18 estd em uma energia menor que o esperado pela teoria de
confinamento de fénons. Esse comportamento indica que os cristais estdo sob

tensao®® 1"

(stress) expansiva. Essa tensdo pode estar associada as condigbes de
deposigcao e pela presenca de uma estrutura de duas fases nos filmes (nanocristais e
SiO, amorfo) causando tensao elastica na area entre o material amorfo desordenado e

0s graos cristalinos.
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Figura 5.14 — Largura do pico Raman em fung¢do Figura 5.15 — Largura do pico Raman em fungdo
do deslocamento do pico em relacdo ao Si bulk do tamanho dos nanocristais obtida através da
obtida através da equacdo XIII da se¢do 4.4 e equagdo XIII da secao 4.4.

pontos experimentais das amostras 07d18 e 07d19.

A figura 5.14 mostra a largura do pico Raman em func¢do do seu deslocamento
em relacdo ao pico do Si bulk obtida através do modelo de confinamento de fénons

dado pela equacao Xlll da segdo 4.4 e os valores experimentais obtidos para as
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amostras 07d18 (sem Er) e 07d19 (com Er) tratadas a 1100, 1150, 1200 e 1300° e para
as amostras obtidas por Mishra e Jain®* através do tratamento térmico de amostras
obtidas por co-sputtering de Si e SiO,. Entre as amostras 07d18 e 07d19, a amostra
com érbio apresenta larguras de pico menores que a amostra sem érbio. A figura 5.15
mostra a largura do pico Raman em fungdo do tamanho dos nanocristais e permite

estimar o tamanho dos nanocristais.

Na figura 5.14, pode-se observar que os pontos experimentais das amostras de
Mishra e Jain e da amostra com érbio estdo mais proximos da teoria de confinamento
de fbnons que os pontos experimentais da amostra sem érbio, indicando que nas
amostras de Mishra e Jain e na amostra com érbio os cristais estdo submetidos a um
stress baixo. Os pontos da amostra sem érbio mostram que ha maior stress quanto
menores 0s hanocristais. Quanto menor o nanocristal, maior é a razao
superficie/volume e dessa forma a energia da superficie afeta de maneira significativa
as propriedades do material’®. Como a energia dos fénons é menor que a prevista
pela teoria de confinamento de fénons (figura 5.13), a tensdo induz o aumento na
distancia das ligagdes Si-Si. Essa tensdo pode ser associada a interface Si/SiO;, dos

103104 5nde SiO, amorfo possui um parametro de rede entre 5,431A (silicio)

nanocristais
e 5.6A determinado empiricamente’®. Para uma mesma temperatura de tratamento
térmico, as amostras com Er apresentam stress menor comparado com as amostras

sem Er.

A tabela IV mostra a largura dos picos Raman experimental e o valor do
tamanho dos nanocristais obtidos das curvas tedricas utilizando a equacgao Xlll da

secao 4.4.
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Amostra Largura do pico (cm™) Tamanho dos nanocristais (nm)

1100°C 29 + 1 3,1+0,2

07d18  1150°C 25+ 1 3,3+0,2
1200°C 21 +1 3,8+0,2

1300°C 15+ 1 4,7+ 0,2

1100°C 9+1 6,5+0,2

07d19  1150°C 9+1 6,5+0,2
(Er) 1200°C 8+ 1 7,0+0,2
1300°C 71 8,0+0,2

Tabela IV — Relag@o entre a largura dos picos e tamanho dos nanocristais dos espectros de Raman das
amostras 07d18 sem Er e 07d19 preparada com 1/2 caco de Er.

A variagao no comprimento das ligagdes de Si nos nanocristais devido ao stress
pode ser calculada através da equacao XV da secéo 4.4. O parametro AE ¢é a diferenca
entre a posicado do pico dos pontos experimentais e a prevista pelo modelo de
confinamento de fénons representado na equacgao Xlll da secéo 4.4 (figura 5.14). Os

valores sdo mostrados na tabela V.

Amostra AE (cm™) Variagao na ligagao Si-Si (%)
1100°C 9,0+£0,5 0,58 + 0,03

1150°C 53+0,5 0,34 + 0,03

1200°C 45+0,5 0,29 + 0,03

Tabela V — Diferenca entre a posi¢do do pico Raman medido experimentalmente e a previsdo da teoria
de confinamento de fonons (figura 5.14) para a amostra 07d18 e calculo da variagdo do comprimento das
ligagdes de Si-Si dos seus nanocristais.
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5.1.6 Fotoluminescéncia dos Nanocristais de Silicio

Foram feitas medidas de fotoluminescéncia a temperatura ambiente e a baixa
temperatura (até 10 K) dos nanocristais de silicio utilizando o sistema de

fotoluminescéncia para nanocristais descrito em detalhes na secao 4.3.
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Figura 5.16 - Medidas de fotoluminescéncia em 800nm para as amostras de nanocristais de silicio com érbio.
Os espectros mostram o efeito da interferéncia nos filmes. a) e b) referem-se a filmes preparados com os
mesmos parametros ¢ com 900nm e 1800nm de espessura respectivamente. As oscilagdes de alta freqiiéncia sdo
devido a defeitos na grade de difragdo empregada.

Medidas de PL dos nanocristais de silicio revelaram uma estrutura com dois
picos como mostrada na figura 5.16a. A mesma medida em uma amostra com
aproximadamente o dobro da espessura (07d19), apresenta uma estrutura de 4 picos,
figura 5.16b. Isso indica que as estruturas observadas ndo se devem a uma distribuigao
bi-modal de tamanhos de nanocristais como suspeitamos inicialmente, mas de um
efeito geométrico de interferéncia no filme'®. O sinal ruidoso presente nas curvas é
devido a problemas na grade de difragdo do espectrégrafo e pode ser facilmente

corrigido por filtragem de Fourier. A curva de interferéncia pode ser eliminada
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assumindo que na auséncia de interferéncia os espectros tém a forma de uma

gaussiana'”’.

As curvas apresentadas a seguir sao resultado do ajuste de uma gaussiana aos

espectros originais. Os espectros sado largos devido a distribuicdo de tamanho dos

nanocristais.

= 5,0x10°mbar
= 5,5x10"°mbar

Intensidade da PL (u.a.)

600 700 800 900 1000 1100

Comprimento de onda (nm)

Figura 5.17 - Espectros de PL (temperatura ambiente)
normalizado das amostras sem érbio da tabela I,
tratadas a 1150°C, com diferentes pressdes parciais de
oxigénio durante a deposicao.
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Figura 5.18 - Espectros de PL (temperatura ambiente) dos
nanocristais presentes no filme da amostra 07d12 sem érbio
em funcdo da temperatura de tratamento térmico. As curvas
solidas mostram o ajuste gaussiano as curvas experimentais
representadas pelas linhas pontilhadas.

Na figura 5.17 observamos que aumentando a concentragdo de oxigénio nas

amostras, ha um deslocamento da banda de PL dos nanocristais para energias

maiores, indicando a formacao de nanocristais menores.

A figura 5.18 mostra o espectro de PL de nanocristais de silicio de um filme de

SiOy, preparado com 5,0x10°mbar de pressao parcial de oxigénio (amostra 07d12) em

funcdo da temperatura de tratamento térmico. As bandas de luminescéncia se

deslocam para comprimentos de onda maiores com a temperatura de recozimento

devido ao aumento no tamanho médio dos nanocristais.



1,54 =

1,52

1,50 |

1,48 F [

Energia (eV)

1,46 | n

1 ,44 2 [ 2 [ 2 [ 2 [ 2 [ 2 [
0 50 100 150 200 250 300

Temperatura (K)

Figura 5.19 - Posicdo do pico da PL em fung@o da temperatura de
medida para a amostra 07d12 sem érbio tratada a 1100°C.

A curva da figura 5.19 mostra a dependéncia da energia do pico de PL em
funcao da temperatura. Esse comportamento € devido a interagcdo elétron-fénon e

variagdo nos comprimentos das ligagdes Si-Si com a temperatura.
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Figura 5.20 - Variagdo do gap em funcdo da temperatura. A curva preta e vermelha refere-se a
simulacdes de LDA (local-density approximation) para Si bulk e nanocristais de Si (R=I,1nm)
passivados com hidrogénio, obtidas por Franceschetti [55]. Os pontos verdes ¢ o resultado experimental
para a amostra 07d12 preparada com uma pressio parcial de oxigénio de 5,0x10 mbar sem érbio.
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A figura 5.20 mostra as curvas tedricas e os pontos experimentais da redugao do
gap em funcdo da temperatura para Si bulk e nanocristais de Si. Para o Si bulk a

variagao € menor que para os nanocristais.

Comparando a variagdo na ligacao Si-Si obtidas através das medidas de
espectroscopia Raman (tabela V) com as curvas da figura 2.13 mostrada na segéo 2.7

pode-se estimar a variagéo do gap devido ao stress.

Amostra Tamanho (nm) Variagao na ligagao Si-Si (%) Variacao do gap (meV)
1100°C 3,1+0,2 0,58 + 0,03 25+ 2

1150°C 3,3+£0,2 0,34 + 0,03 152

1200°C 3,8+0,2 0,29 + 0,03 10+£2

Tabela VI — Tamanho dos nanocristais da amostra 07d18, sua variagdo do comprimento das ligacdes de
Si-Si e a variagdo do gap estimado.

A tabela VI mostra a variagdo do gap em funcdo da variagdo no comprimento
das ligacbes Si-Si para nanocristais de diferentes tamanhos. Pode-se observar que a
reducao € maior quanto maior a variagdo em Si-Si e consequentemente menor o
tamanho dos nanocristais.

As amostras mostradas na tabela VIl possuem os espectros de PL centrados em
792nm (~1,56eV), 810nm (~1,53eV) e 825nm (~1,50eV) para as temperaturas de

tratamento térmico de 1100°C, 1150°C e 1200°C respectivamente.

Amostra Tamanho (nm) Centro da banda de PL (eV) Calculo do gap por
Wolkin et al. (eV)
1100°C 3,1+£0,2 1,56 1,70 £ 0,05
1150°C 3,3+0,2 1,53 1,60 + 0,05
1200°C 3,8+0,2 1,50 1,50 + 0,05

Tabela VII — Tamanho dos nanocristais da amostra 07d18, centro da banda de PL obtido

experimentalmente e valores aproximados do gap de nanocristais de silicio em fung@o do seu tamanho
obtido por Wolkin et al. [46].
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A tabela VII mostra os valores do centro da banda de PL obtido
experimentalmente para a amostra 07d18 e os valores do gap em fungdo do tamanho
dos nanocristais calculados por Wolkin et al.*® (figura 2.6). A terceira e quarta colunas
mostram que a energia do pico de PL dos nanocristais € menor que o gap calculado e
diminui com o tamanho dos cristais, como previsto pela teoria de confinamento
quantico’. Como a energia do pico estd bem préxima do gap, o mecanismo de
recombinacdo de portadores responsavel pela PL dos nanocristais pode estar
associado a recombinagdo de éxcitons com energia de ligagdo fraca ou devido a
recombinacao de portadores armadilhados em estados de cauda. Esses estados de
cauda podem estar associados a desordem na rede dos nanocristais causada pelo
stress. Devido as ligagcbes tensionadas formam-se estados localizados rasos no gap,
com distribuicdo aproximadamente exponencial como nos materiais amorfos. Como
tanto as recombinagdes de éxcitons quanto a recombinagdo entre portadores em
estados de cauda localizados podem ser radiativas, os resultados aqui discutidos sao

validos nao importando os detalhes do processo de recombinagao.

Intensidade da PL (u.a.)

0 50 100 150 200 250 300
Temperatura (K)

Figura 5.21 - Intensidade da fotoluminescéncia em fung@o da temperatura. A linha cheia
representa o ajuste da equacgdo VI da secdo 2.6.

Os pontos na figura 5.21 sdo a intensidade da PL dos nanocristais de Si em
funcdo da temperatura de medida da amostra 07d12 preparada com uma pressao

parcial de oxigénio de 5,0x10°mbar sem érbio. Aumentando a temperatura de medida

83



primeiramente a intensidade da PL aumenta até um maximo (entre 50 e 100 K)
diminuindo logo em seguida. Esse tipo de comportamento estd associado a
competicao entre processos de recombinagao radiativos e nao-radiativos em fungao da

temperatura®. A linha continua é obtida ajustando a equacao VI da segéo 2.6.

Ajustando a equacado VI da segado 2.6 obtivemos as temperaturas de ativagéo
associadas aos processos radiativos (T;) e n&o radiativos (Tg), a temperatura onde a
PL € maxima (Tm) e a razdo entre as frequéncias caracteristicas dos processos nao-
radiativo e radiativo (vo). A tabela VIII mostra os valores obtidos para as amostras
07d12 (preparada com 5,0x10°mbar de oxigénio, sem érbio), 07d18 (preparada com
5,5x10°mbar de oxigénio, sem érbio) e 06h29 (preparada com 5,0x10°mbar de

oxigénio e com 1 caco de érbio) todas tratadas a 1100°C.

Amostra T (K) Ts (K) T: (K) Vo
07d12 56 347 £ 60 9+2 58
07d18 37 200+ 10 7x1 11
06h29 71 730 £ 100 72 623+ 4

Tabela VIII — Valores da temperatura correspondente ao maximo de intensidade T,,, temperatura de
Berthelod T, temperatura radiativa T, e a freqiiéncia reduzida vy. Os erros foram obtidos do ajuste das
curvas.

Em nanocristais contendo érbio, é de se esperar que os ions Er** se comportem
como centros de recombinacao nao-radiativa. Uma caracteristica fundamental presente
nessas amostras é que a freqléncia que as recombinag¢des nao-radiativas (vg) ocorrem
€ maior que a que ocorre em amostras sem érbio. Neste caso, vo € maior em amostras
com Er. Os resultados mostram que a temperatura de ativacao radiativa (T;) ndo muda

dentro da precisdo do ajuste. A temperatura de Berthelot®

, associada a processos nao-
radiativos (Tg) € maior para a amostra com érbio. A freqliéncia reduzida (vo) tem um
valor muito alto para a amostra com érbio, indicando que a taxa de recombinacéo nao-
radiativa € muito maior nessa amostra. A maior probabilidade dos portadores se
recombinarem nao-radiativamente esta provavelmente associada a presenca dos ions

de Er**. O processo de transferéncia de energia da rede para os ions Er** é um
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Intensidade da PL (u.a.)

processo nao-radiativo para os nanocristais e, portanto altera a dependéncia da

intensidade de fotoluminescéncia com a temperatura.

5.1.7 Fotoluminescéncia dos ions de Erbio

A fotoluminescéncia caracteristica do Er** a 1,54um foi medida em amostras

preparadas com 5,5x10°mbar de oxigénio variando a area de érbio metalico sobre o

alvo (tabela IX).

Amostra Erbio na preparagdo Concentragao de Er
(cacos de 4mm?) 108 at/cm?®
06i21 V2 1,05 £ 0,05
06h29 1 2,45+ 0,05
06i05 3,63 £ 0,05
06i14 4,29 £ 0,05

Tabela IX - Amostras preparadas com a mesma pressdao parcial de oxigénio
(5,5x10’5mbar), 1/2, 1, 2 e 3 cacos de érbio metalico. Dados obtidos por RBS.
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Figura 5.22 - Espectros de PL (temperatura ambiente)
na regido do infravermelho da amostra 06i21 (1/2 caco
de Er metalico) em funcdo da temperatura de tratamento
térmico.
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Figura 5.23 - Espectros de PL (temperatura ambiente)
na regido do infravermelho da amostra 06h29 (1 caco de
Er metalico) em fungdo da temperatura de tratamento
térmico. As regioes destacadas mostram os picos extras
que aparecem nas amostras com nanocristais.
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Figura 5.24 - Espectros de PL (temperatura ambiente) Figura 5.25 - Espectros de PL (temperatura ambiente)
na regido do infravermelho da amostra 06i05 (2 cacos de na regido do infravermelho da amostra 06i14 (3 cacos de
Er metalico) em fungdo da temperatura de tratamento Er metalico) em fungdo da temperatura de tratamento
térmico. térmico.

As figuras 5.22 a 5.25 mostram os espectros de PL a temperatura ambiente em
funcdo da temperatura de tratamento térmico para quatro amostras preparadas
variando a area de érbio metalico durante a deposicao entre 1/2 e 3 cacos (cada caco
tem ~4mm? de &rea). As amostras recozidas a temperaturas < 800°C sdo amorfas.

Acima de 800°C comega a haver a formagao de nanocristais.

Para uma dada temperatura de recozimento, a intensidade da PL apresenta o
maximo para concentracdo de érbio de 2,45x10'%at/cm® (1 caco) e depois diminui. Isso
mostra que a PL esta otimizada para essa concentracdo de Er nas condigdes de
preparacdo usadas. Com excecdo dessa amostra, a PL do Er** é sempre maior para as

amostras amorfas do que quando ha nanocristais de Si.

Todos os espectros apresentam um pico Stark>

mais definido para
recozimentos até 800°C. Isso esta provavelmente relacionado com a variagdo dos
sitios ocupados pelo Er**. Até 800°C ndo ha a formacgdo de nanocristais, sendo a
vizinhanca dos ions Er** menos homogénea. Portanto, em uma matriz amorfa os fons

de Er podem assumir diferentes simetrias aumentando as possibilidades de transi¢cao
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interna do ion. Neste caso, como os espectros de PL em 1540nm sao formados pela
superposicao de diferentes picos, o resultado € uma soma de todos os picos possiveis,
sem a definicdo de picos isolados. Com a formacado de nanocristais a vizinhanga do
Er’* é mais homogénea, as transigdes comegam tornar-se menos permitidas e numero

de simetrias possiveis diminui.
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Figura 5.26 - a) Espectros de PL medidos a 10K da 06h29 preparada com uma pressao parcial de oxigénio
de 5,5x10 mbar e 2,45x10"%at/cm’ de Er e tratada a 300 e 1100°C. b) Espectro de PL a 4,2K de silicio CZ
implantado com érbio apresentado por Przybylinska et al. para as transigdes da simetria cubicas no
Er*'[108].

A figura 5.26a mostra os espectros de PL da amostra 06h29 tratada a 300 e
1100°C. O espectro referente a amostra contendo nanocristais (tratada a 1100°C)
apresenta picos melhor resolvidos que na a amostra amorfa (tratada a 300°C). A
comparacdo do espectro de PL dos ions de Er** da figura 5.26a com os resultados

.1%® mostra que os espectros em matrizes contendo

obtidos por Przybylinska et a
nanocristais apresentam picos posicionados em A~6500cm™, B~6450cm™’, C~6380cm”™”
e D~6350cm™, correspondentes as transicdes da simetria cibica do Er®*. De qualquer
forma, a auséncia da estrutura mais fina indica claramente que os ions Er** ocupam

sitios mais desordenados do que nos cristais de silicio Czochralski.
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Figura 5.27 - Intensidade da PL do nc-Si e do Er’" (temperatura ambiente) em fungao
da concentragdo de érbio para as amostras da tabela VI tratadas a 1100°C.

A figura 5.27 mostra a intensidade de PL dos nanocristais e do Er** em fungao
da concentracdo de érbio nos filmes em amostras tratadas a 1100°C medidos a
temperatura ambiente. A intensidade da PL dos nanocristais diminui com a
concentracéo de érbio da amostra sem érbio para a que contem 1,05x10'®Er/cm?. Esse
resultado corresponde ao aumento na taxa de recombinacéo nao-radiativa mostrado na
tabela VIII.

As imagens de HRTEM das figuras 5.7 a 5.10 mostraram que a presenca de
érbio nas amostras favorece a formagao de nanocristais e de aglomerados de
nanocristais quando a concentracdo do fon é grande (maior que 3,63x10'%at./cm?).
Considerando o modelo de transferéncia de energia dos nanocristais para os ions de
érbio (secdo 2.5.2), se a excitacdo dos ions Er** envolver recombinacédo de portadores
nos nanocristais € de se esperar que o aumento da concentracdo de érbio aumente a
intensidade da PL do Er**. Por outro lado, a formac&o de aglomerados de nanocristais
(nanocristais muito proximos) acaba com o efeito de confinamento quéntico e

consequentemente com a sua luminescéncia.
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Inicialmente quando a concentragdo de Er aumenta a intensidade da PL dos
nanocristais diminui devido principalmente a transferéncia da energia da recombinagao
dos portadores de carga nos nanocristais para o Er**. Na amostra com 2,45x10"®Er/cm?
a densidade de nanocristais é grande (da ordem de 10'®nc/cm?®) e dessa forma ha mais
pares excitados para transferirem energia para os ions sem diminuir a intensidade da
PL dos nanocristais. Como ndo ha diminuicdo da intensidade da PL dos nanocristais
esse comportamento sugere que um nanocristal pode excitar mais de um ion de Er,
como proposto por Franzo et al.>?. A partir de 3,63x10'®Er/cm?, a intensidade da PL dos
nanocristais volta a cair porem agora devido a formacdo de aglomerados de
nanocristais (nanocristais >10nm) que acaba com os efeitos de confinamento quantico.
A PL do Er*" diminui também, pois havera menos pares excitados e conseqiientemente

menos energia para ser transferida para os ions.
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Figura 5.28 - Espectros de PL a temperatura Figura 5.29 - Curva da intensidade da PL dos ions
ambiente em 800nm e infravermelho em funcdo da de érbio em fungdo da intensidade da PL dos
temperatura de tratamento térmico para a amostra nanocristais medidas em 1,5¢V obtida dos espectros
06h29 da tabela II. Os espectros dos nc-Si e de Er da figura 5.28.

estdo em escalas diferentes.

A figura 5.28 mostra os espectros de PL dos nanocristais e dos ions de érbio da
amostra 06h29 a temperatura ambiente para varias temperaturas de tratamento

térmico. Os espectros dos nc-Si e do Er®" estdo em escalas diferentes. Dado que a
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nucleagdo dos nc-Si ocorre a partir de aproximadamente 1000°C, assume-se que O
unico efeito do recozimento é aumentar o tamanho (e n&o a concentragdo) dos
nanocristais. A PL do Er** é mais intensa quando os nanocristais emitem em torno de
800nm. Esse comportamento sugere que a excitagdo pode ser ressonante em 800nm
(~1.5eV) como proposto por Franzo6?®. A existéncia de PL do Er** proveniente da
amostra sem tratamento térmico (curva amarela) e, portanto sem nanocristais sugere
que ocorre também transferéncia de energia da matriz amorfa para os ions Er**. A PL
do Er** no filmes tratados até 800°C (filmes amorfos) pode ser atribuida a transferéncia
de energia da matriz amorfa devido a recombinagdo de portadores em estados de
defeito (dangling bonds) através dos mecanismos de transferéncia de energia de DRAE

ou Foster descritos na secéo 2.5.1.

A figura 5.29 mostra que quanto maior é a intensidade da PL dos nanocristais
em 1,5eV maior é a intensidade da PL do Er**. Neste caso, como discutido na segao
2.5.2, a recombinagao de portadores nos nanocristais em 1,5eV esta sendo transferida
para os ions de Er e excitando de forma ressonante a transicdo */152 — *lor (1,5€V),

provavelmente através da interacao dipolo-dipolo elétrico.
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Figura 5.30 — Curvas do tamanho e densidade estimada de nanocristais em
fun¢io da concentragdo de érbio em amostras tratadas a 1150°C.
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A figura 5.30 mostra a variacdo no tamanho e na densidade dos nanocristais
estimada a partir das imagens de HRTEM das figuras 5.7 a 5.10, em fungdo da

concentracédo de érbio nas amostras.
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Figura 5.31 — Curva da intensidade da PL dos Figura 5.32 — Curva da intensidade da PL do Er’*
nanocristais em fun¢@o da sua densidade. em funcdo da densidade de nanocristais.

Considerando o mecanismo de emissdo dos nanocristais apresentado na seg¢ao
2.4, ha um tamanho médio de nanocristais que emite em ~1,5eV. Esse tamanho

segundo Wolkin et al.*® & ~3nm.

As figuras 5.31 e 5.32 mostram a intensidade da PL dos nanocristais e dos ions
de érbio em funcdo da densidade de cristais nos filmes. Pode-se observar que as
amostras com maior densidade de nanocristais possuem maior intensidade de PL em
800nm e em 1540nm. O fato da variagao na intensidade da PL em 1540nm ser fungao
do tamanho e densidade dos nanocristais indica que a PL do Er** é principalmente

devido a transferéncia de energia da recombinacéo de portadores nos nanocristais.
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A figura 5.32 mostra que apesar das amostras 06i05 com (7+2)x10"'nc/cm® e a
amostra 06i21 (8+2)x10''nc/cm® apresentarem uma densidade de nanocristais
equivalente dentro do erro experimental, a intensidade da PL do Er** ¢ maior na
amostra 06i05 que na amostra 06i21. Esse comportamento é devido a diferenca de
concentracdo de érbio nas duas amostras, a amostra 06i05 com
(3,63+0,05)x10"®Er/cm?® por ter mais Er*" possui uma intensidade de PL em 1540nm

maior que a amostra 06i21 com (1,05+0,05)x10"®Er/cm?.

Portanto, como a amostra 06h29 possui a maior densidade de nanocristais com
tamanhos de ~3nm, ela tem uma maior intensidade de PL em 800nm e em 1540nm

como mostram as figuras 5.31 e 5.32.

Como o tamanho médio dos nanocristais reportados por Franzo et al. € ~1,6nm,
a transferéncia de energia dos nanocristais para o Er** excitando a transicdo */1s, —
*ls2 (1,5eV), é supostamente devido a presenca dos estados de defeito gerados pela
ligagdo Si=0* e nao diretamente devido a recombinagdo de portadores nos
nanocristais. Nas amostras de Franzo et al. ha uma densidade de nanocristais da
ordem de 10"°nc/cm® e 10%° Er/cm?® e supondo que cada nanocristal consiga excitar até
40 ions de Er, era de se esperar que os nanocristais excitassem todos os ions Er**
presentes na amostra sem diminuir de forma significativa a intensidade da PL dos

nanocristais.

Nas amostras apresentadas neste trabalho, temos uma densidade de
nanocristais da ordem de 10"" nc/cm?® e 10'® Er/cm®. As medidas de PL dos nanocristais
nao diminui bruscamente com a concentragao de érbio como nas amostras de Franzo
et al.. Esse resultado indica que a transferéncia de energia para os ions Er** devido a
recombinagao de portadores nos nanocristais € mais eficiente que a transferéncia de
energia envolvendo portadores aprisionados nos estados de defeito gerados pelas

ligacdes Si=0.
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5.2 Nanofios de ZnO Preparados por VLS

A tabela X mostra uma série de amostras de nanofios de ZnO preparada com o
método e paradmetros de crescimento apresentados na sec¢ao 3.4. As posicoes 1,2 e 3
referem-se abertura em ordem crescente da valvula de entrada de oxigénio no reator.
As massas de ZnO e grafite foram mantidas constantes em 100 e 15mg
respectivamente em todos os crescimentos. O tempo de reacao foi de 1 hora. A

duracgao do tratamento térmico foi entre 5 e 60 minutos.

Amostra Oxigénio Er(tmhd);
05C24 Posicéo 3 Nao
05C28A Posicao 3 Nao
05C28B Posicéo 3 20mg
05C28C Posicéo 2 40mg
05C29A Posicéo 2 40mg
05C29B Posicao 2 Nao
05C29C Posicéo 2 20mg
05C31A Posicao 1 20mg
05C31B Posicéo 1 30mg

Tabela X - Amostras preparadas com os parametros otimizados.

5.2.1 SEM e HRTEM dos Nanofios de ZnO

A imagem SEM da figura 5.33a mostra os nanofios de ZnO da amostra 05C29C
da tabela X antes da adigao de érbio. A figura 5.33b mostra um nanofio e seu diametro

aproximado. A figura 5.34 mostra os mesmos nanofios apos a adigdo de érbio. O
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espectro de EDX dessa amostra mostra a presencga do ion nos fios. A adicdo de érbio

nao altera a morfologia.

".,:ril.JE ~NTG SLOW PHOT

-
=

"4

LEL EE
1@Mm . WD1S

INTE SLOW PHD T
. R 8

QSR AUE  IHNTG SrCol PHOT

0,3

0,2

0,1

Contagens (u.a.)

0,0

Zn(Lo)

Zn(Ka)
Er(Ma) Erlo) g
j /Si \ \ Zn(Ka)

Energia (KeV)

Figura 5.34 - Imagem de SEM dos nanofios de ZnO ap6s adig¢do do érbio e seu respectivo espectro de EDX que

mostra a presenga do ion nos fios.
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Figura 5.35 - Imagem de SEM dos nanofios de ZnO. Em destaque uma ponta de um nanofio onde
aparece uma regido de concentragdo do catalisador utilizado no crescimento dos fios.

A imagem de SEM da figura 5.35 mostra alguns nanofios de ZnO onde pode-se
observar a forma e diregao de crescimento dos fios. As estruturas hexagonais indicam
que os fios crescem na direcdo [001] do ZnO. As pontas dos nanofios emitem menos
elétrons secundarios (aparecem mais escuras) que o resto, indicando que ali ha um
material com Z médio maior. Esse material € certamente o ouro utilizado como

catalisador no crescimento dos fios.
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Figura 5.36 - Imagem de HRTEM de um nanofio de ZnO da amostra 05C31A. Os circulos brancos
destacam os clusters de Er,0s.
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A figura 5.36 mostra a imagem HRTEM de um nanofio de ZnO da amostra
05C31A (tratada a 700°C durante 30 minutos) com os planos atémicos (001)
perpendiculares a superficie e paralelos a diregdo de crescimento. As distancia entre
os planos é 0,52 + 0,01nm que corresponde a separag¢ao entre os planos atémicos na
diregdo [001] no ZnO. Na superficie dos nanofios ocorrem nanocristais (marcados por
circulos) com separagao interplanar de 0,30 £ 0,01 nm. Essa é a separagao entre os
planos (222) do Er;0s.
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Figura 5.37 - Padrdo de difrag@o para os nanofios de ZnO com Er de uma
regido da amostra 05C31A mostrada na figura 5.31.

A figura 5.37 mostra a figura de difracdo da regido mostrada na figura 5.36. A
figura de difragdo apresenta reflexdes referentes a uma estrutura monocristalina (ZnO)
e anéis associados a nanoestruturas orientadas em varias dire¢gdes. Medindo os raios
dos anéis podemos calcular as separagdes correspondentes e seus indices de Miller
associados. Fazendo os calculos para o 6xido de érbio - Er,O3 (estrutura cubica com

parametro de rede 1,05nm) foram obtidos os resultados da tabela XI (apéndice A1).
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Anel Raio (mm) d (nm) h k /
1 7505 0,31 £ 0,01 2 2 2
2 8,5+0,5 0,28 + 0,01 1 2 3
3 12,5+0,5 0,18 £ 0,01 0 4 4
4 14,0+ 0,5 0,17 £ 0,01 1 1 6

Tabela XI - Calculo das separagdes interplanares medidas nos anéis de difragdo e atribuidas a
nanocristais de Er,Os. Os anéis foram numerados de dentro para fora.

Os calculos das separacdes interplanares do Er,O3 indicam que os nanocristais

presentes na superficie dos nanofios sao de Er,Os.

As informagdes obtidas por HRTEM mostram que as amostras consistem em
nanofios cobertos com nanocristais de Er,O3; formando uma estrutura do tipo core/shell,
porem nao deixam claro se ha a dopagem dos fios, ou seja, se houve a substituicdo do

zinco pelo érbio em algum ponto do fio.

5.2.2 Fotoluminescéncia dos nanofios de ZnO com Erbio

Quando excitados pela linha 370nm do laser de He-Cd, os nanofios de ZnO
apresentam um espectro largo de emissao centrado em ~500nm, como mostrado para
a amostra 05C28A na figura 5.38. Essa emissdo € bem conhecida nos nanofios de
Zn0'® e atribuida a recombinagao radiativa de elétrons armadilhados nos estados de

defeito (vacancias de oxigénio) com os buracos gerados pela excitagdo do material.
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Figura 5.38 - Medidas de PL a temperatura ambiente para a amostra 05SC28A de
nanofios de ZnO com érbio na regido do visivel.
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Figura 5.39 - Medidas de PL do Er™ a temperatura ambiente para a amostra 05C31A de
nanofios de ZnO com érbio em fungdo dos tempos de tratamento térmico.
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A figura 5.40 mostra o espectro de PL na regido de 1540nm da amostra 05C31A
(tratada a 700°C) medida excitando com a linha 488nm de um laser de Ar com 400mW
de poténcia para diferentes tempos de tratamento térmico. A luminescéncia observada

corresponde a transigao “I13» — *I152que é tipica dos ions Er*® numa matriz sélida.
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— 488 Nm
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e | A g 1

1400 1450 1500 1550 1600 1650; 1700

et

Comprimento de onda (nm)

Figura 5.40 - Medidas de PL a temperatura ambiente para a amostra 05C31A de nanofios
de ZnO com érbio na regido do infravermelho para diferentes comprimentos de onda de
excitacao.

Para a amostra 05C31A tratada a 700°C, a excitacdo com linhas diferentes de
488nm (figura 5.40) diminui significativamente a intensidade da luminescéncia, com
excecdo da linha de 514nm. A linha de 488nm é ressonante com a transicdo /15, —
*F,;» e a linha de 514nm é quase ressonante com a transigdo *lys» — 2Hqy» do Er*.
Como ha uma maior intensidade da PL para a excitagdo com a linha de 488nm lIsso
indica que utilizando esses comprimentos de onda, a excitacdo dos ions de Er*> ocorre

principalmente por absorgéo direta de fotons nos proprios ions.
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5.2.3 EXAFS dos nanofios de ZnO com Er

Foram realizadas medidas de EXAFS nas amostras de nanofios de ZnO

preparadas por VLS. Os espectros foram tratados seguindo o procedimento descrito na
secao 4.9.
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Figura 5.41- (a) Espectros normalizados de EXAFS das Amostras de ZnO (Er) e da amostra padrido de Er,Os.
(b) Transformada de Fourier.

Er,0; ZnO: Er N: Numero de coordenagio.
N 6 6,710,6 r: Separagdo interatdmica da primeira esfera
r 2,26 A 2,26 + 0,01 A de coordenagao.
o’ (2,5+0,2) x 10-3 A? o’: Fator de Debye-Waller

O sinal de EXAFS das amostras de nanofios de ZnO mostra que o Erbio

encontra-se em uma vizinhanga praticamente igual a de um Er;O3 (figura 5.41).
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5.3 Nanofibras de ZnO preparadas por Electrospinning

Foram preparadas amostras de nanofibras de ZnO através do método de
Eletrospinning. A tabela XlI mostra uma série de nanofibras preparadas com o método

e parametros de crescimento discutidos na seg¢ao 3.5.

Amostra Zinco PVP Er(OC3H7)
06c08 500mg 500mg Nao
06c14 400mg 500mg Nao
06c16 300mg 500mg N&o
06c23 500mg 500mg 16mg (2%)
06c28 500mg 500mg 8mg (1%)
06c29 500mg 500mg 24mg (3%)
06d04" 300mg 500mg 8mg (2%)
06d13 250mg 750mg N&o
06d14 750mg 250mg Nao
06d27 1000mg 1000mg 8mg (0,5%)
06e01 250mg 750mg 4mg (1%)
06e03 750mg 250mg 12 mg (1%)

Tabela XII - Série de amostras de nanofibras de ZnO preparadas por Electrospinning.

5.3.1 SEM das Nanofibras de ZnO

Foram realizadas medidas de SEM nas amostras de nanofios 06d13, preparada
com 250g de acetato de zinco e 750g do polimero PVP sem érbio (figura 5.42), e na
amostra 06d14, preparada com 750g de acetato de zinco e 250g do polimero PVP sem
erbio (figura 5.43). O objetivo dessa medida é verificar a influéncia dos parametros de

crescimento na morfologia do material.

" Amostra preparada com o precursor: Zinco 2,4 Pentanedionato.
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Amostra 06d13.

Figura 5.42 - Imagem de SEM das nanofibras de ZnO da amostra 06d13 da tabela XII.

Amostra 06D14.

Figura 5.43 - Imagem de SEM das nanofibras de ZnO da amostra 06d14da tabela XII.
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As figuras 5.42 e 5.43 revelam que as fibras da amostra 06d13 apresentam em
média didmetros maiores do que as da 06d14. Essa diferenga esta relacionada com a
concentracédo do polimero utilizado na preparagao, amostras preparadas com maior
concentragdo do polimero resultam em nanofibras mais grossas. As manchas que
aparecem nas imagens devem-se ao acumulo de carga na amostra. Devido ao
polimero (PVP) nao-condutor, quando o feixe de elétrons ilumina a amostra ha
concentracado de elétrons localmente resultando em uma alteragdo na emissao normal
dos elétrons secundarios. Esse fenbmeno causa um contraste anormal e em alguns

casos deformacéo da imagem'™°.

5.3.2 Fotoluminescéncia das nanofibras de ZnO com Erbio

A figura 5.44 mostra o espectro de PL do Er** em funcdo da concentragédo do ion
nas fibras. O espectro mostra que a concentragao de érbio que fornece o melhor sinal
de PL em 1540nm € 1%.

e 06c28 (1% de Er)
= 06c29 (3% de Er)
0623 (2% de Er)

Intensidade da PL (u.a.)

1400 1450 1500 1550 1600 1650 1700
Comprimento de onda (nm)

Figura 5.44 - PL do Er*" em fungio de sua concentragiio em amostras tratadas a 500°C.
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5.3.3 EXAFS das nanofibras de ZnO com Er

Os resultados de EXAFS obtidos para as nanofibras de ZnO com érbio estao

apresentados nas figuras 5.45 e 5.46.
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Figura 5.45 - Espectro de EXAFS de uma amostra contendo 2 % Er/Zn e de um padrio

de Er,O3.
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Figura 5.46 — Transformada de Fourier do espectro da figura 5.42.
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As amostras apresentam um espectro de EXAFS muito similar. Como o espectro
de EXAFS das nanofibras de ZnO sao parecidos com o do Er,O3 pode-se afirmar que o
primeiro vizinho do Er em todos os casos € oxigénio. A figura 5.45 mostra que a
amostra sem tratamento térmico apresenta um espectro deslocado para comprimentos
de onda menor, o que corresponde a um maior comprimento das ligagées e uma maior
amplitude comparando com Er,O3. O tratamento térmico modifica o espectro tornando-
0 mais parecido com o Er,O3 porem com menor amplitude e sem a caracteristica de
duplo pico proximo a 2A™" associado a configuracdo de segundos vizinhos. A amostra
tratada a 500°C apresenta um pico correspondente aos primeiros vizinhos muito
préximo ao do Er,O3 mas com menor amplitude, figura 5.46. A separagdo atdmica
média r, a coordenacdo média N e o fator de Debye-Waller o foram obtidos do
pseudo-RDFs e comparados com as simulagdes de EXAFS usando as amplitudes e
fases obtidas do padrao de Er,O3;. Os parametros obtidos para as trés amostras sio

mostrados na tabela XIII.

Amostra Eo (0,5eV) N (£0,5) r(x0,02 A) o? (£ 0,0004 A?)
0,5% Er AP 8361,8 8,3 2,34 0,0002
0,5% Er anneal 8360,1 6,3 2,29 0,0059
1,0% Er AP 8361,8 7.8 2,33 -0,0001
1,0% Er anneal 8361,0 6,3 2,29 0,0040
2,0% Er AP 8361,5 8,0 2,33 0,0030
2,0% Er anneal 8361,2 5.1 2,30 0,0028

Tabela XIII - Parametros obtidos através do tratamento dos dados de EXAFS usando as amplitudes ¢ fases do
padrdo de Er,O;. AP significa sem tratamento térmico e anneal tratada a 500°C em ar por 30 mim.
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CAPITULO 6

Conclusoes

Neste trabalho, foi apresentado um estudo da sintese e caracterizacdo de

propriedades luminescentes de Er** em nanoestruturas de Si e ZnO.

Foram preparados nanocristais de silicio através do tratamento térmico de filmes
finos de SiOx obtidos por rf-sputtering. lons Er** foram adicionados cobrindo
parcialmente o alvo de Si com pequenas placas de érbio metalico durante a deposigao.
A concentragédo dos elementos constituintes do filme foi obtida através das medidas de
RBS. Através das medidas de HRTEM determinou-se que o tamanho médio dos
nanocristais depende da temperatura de tratamento térmico, variando de 2 a 4nm para
tratamento a 1150°C até 4 a 6nm para tratamento a 1250°C. Também foi possivel
determinar que o tamanho e densidade dos nanocristais também dependem da
concentracdo de érbio nos filmes. Isso indica que os atomos de Er funcionam como

centros de nucleacao para a formacao dos nanocristais.

Medidas de espectroscopia Raman indicam que os nanocristais estdo sob
tensdo expansiva, sendo o stress maior quando os nanocristais sdo menores. Esta
tensdo deve-se provavelmente a estrutura de duas fases formada pelos graos

cristalinos e o material amorfo.

Os nanocristais apresentam fotoluminescéncia a temperatura ambiente com um
pico largo centrado entre 700 e 900nm. Ha um deslocamento do pico para menores
comprimentos de onda com o aumento da concentracdo inicial de oxigénio. E
observado um deslocamento do pico para maiores comprimentos de onda com o
aumento da temperatura de tratamento térmico. Esses resultados estdo associados a
variagdo do tamanho dos nanocristais e de acordo com as previsbes do modelo de
confinamento quantico. A dependéncia da PL dos nanocristais com a temperatura pode

ser entendido considerando a competi¢cao entre processos de recombinacao radiativa e
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nao-radiativa. Em amostras contendo Er a frequéncia das recombinagdes nao-
radiativas € maior que nas amostras sem Er, sugerindo que a transferéncia de energia
para os ions de Er** é um processo de recombinacdo ndo-radiativa para os

nanocristais de Si.

Os fons Er*" emitem luminescéncia em 1540nm quando na matriz amorfa e
também apds a formacdo de nanocristais de Si. Medidas a 10K mostram que os
espectros das amostras tratadas a altas temperaturas (1100°C) apresentam picos mais
resolvidos que em amostras tratadas a baixa temperatura (300°C). Esse resultado
sugere uma mudanga na vizinhanga do érbio com a formacédo de nanocristais. As
linhas presentes nas amostras contendo nanocristais indicam que o Er** ocupa sitios

com simetria cubica.

Os espectros mostram que parte da energia dos portadores de carga nos
nanocristais de silicio é transferida para o Er®*. A dependéncia da luminescéncia do
Er** com a posi¢do da banda de luminescéncia dos nanocristais indica que a eficiéncia
da transferéncia de energia para o Er®* esta relacionada com o tamanho dos
nanocristais, indicando que a transferéncia é ressonante com a transicao *l1s, > “lg

do érbio (1,5eV) e provavelmente através de uma interagao dipolo-dipolo elétrico.

Os espectros de PL do Er** mostram que apesar de eficiente, o processo de
transferéncia de energia dos nanocristais para o Er** ndo é mais eficiente do que o

processo de transferéncia envolvendo o silicio amorfo.

Nanofios de ZnO foram preparados por VLS. Diferentemente da maneira usual
de preparagdo de nanofios de ZnO por VLS, as amostras apresentadas foram
preparadas utilizando o gradiente de temperatura dentro do reator para fazer o
transporte dos vapores de Zn durante o crescimento. O érbio foi adicionado cobrindo-
se a superficie com um precursor organometalico e recozendo a temperaturas

apropriadas.

Os nanofios crescem na diregdo <001>. Apds o recozimento ha formacao de

nanocristais de Er,O3 na superficie dos nanofios de ZnO.
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Quando excitados acima do gap, os nanofios de ZnO cobertos com Er;Os;
apresentam um espectro largo de emisséo centrado em ~500nm caracteristico do ZnO.
Excitando-se as amostras com uma energia ressonante com uma das transigdes do
Er’* observa-se luminescéncia a 1,54pm.

Medidas de EXAFS mostram que a vizinhanca quimica do Erbio nos nanofios é
idéntica a do Er,O3. Nas condi¢gdes de preparagdo empregadas nao ocorre dopagem
do ZnO pelo Er. Até hoje ndo ha resultados de dopagem intersticial ou substitucional de
érbio em nanoestruturas de ZnO.

Foram obtidas nanofibras de ZnO com érbio por electrospinning. Erbio foi

agregado através da adigao de um precursor organometalico na solugao inicial.

Apds tratamento térmico, excitando-se as amostras com uma energia
ressonante com uma das transi¢cées do Er** observa-se luminescéncia a 1,54um. O
principal efeito do tratamento térmico é reduzir a coordenagcdo média do érbio de 8 para

6, deixando a vizinhanga quimica muito similar a do Er,0s;.

109



A.1 - Indices de Miller

1 h* k* I?
d* 612+b2+6‘2

Equagdo I — Disténcia entre planos numa
rede com célula cubica,
ortorrdmbica ou tetragonal.

unitaria

2dsenf =nA

Equacao II - Lei de Bragg.

1,23

Apéndice

Alnm) = Tensdo (Volts)

Equacao III — Comprimento de onda
dos elétrons.

) Esquema do feixe
y de elétrons no
microscépio.

h | k|l |Int. |d(nm)-Si|Int. | d(nm)-E,O;
0 0 1 0 0,54 0 1,05
0 0 2 0 0,27 0,5 0,53
0 0 3 0 0,18 0 0,35
0 1 1 0 0,38 0,6 0,75
0 1 2 0 0,24 0 0,47
0 1 3 0 0,17 0,2 0,33
0 2 2 | 584 0,19 0 0,37
0 2 3 0 0,15 0 0,29
0 3 3 0 0,13 1,7 0,25
1 1 1 {1000 0,31 0 0,61
1 1 2 0 0,22 67 0,43
1 1 3 | 314 0,16 0 0,32
1 2 2 0 0,18 0 0,35
1 2 3 0 0,14 249 0,28
1 3 3 | 100 0,12 0 0,24
2 2 2 0 0,16 364 0,30
2 2 3 0 0,13 0 0,26
2 3 3 0 0,12 14 0,23
3 3 3 16 0,10 0 0,20
0 4 4 33 0,09 1000 0,18
1 1 6 0 0,08 63 0,17

Tabela I - Separagdo interplanar calculadas para diferentes orientagdes para o
Si e E;Os. A coluna Int. mostra as reflexdes permitidas e a intensidade que elas

aparecem para os dois compostos.
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Onde V é a tensdo do microscopio (300kV), y € a distédncia de coluna no
microscoépio (distdncia entre a amostra e o plano de imagem, 1000 mm) e x é a

distancia entre o ponto de difracdo e o centro da imagem.

Medindo x diretamente das figuras de difracdo e sabendo o valor de y, podemos
calcular os valores de 6. Substituindo a equacao Il em Il e utilizando os valores
calculados de 0, podemos determinar d e identificar os planos atbémicos

correspondentes.
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