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Resumo

Neste trabalho estudamos os mecanismos de crescimento durante a epitaxia por feixe quimico
de nanoestruturas III-V baseadas no sistema InAs/InP. Particularmente, foram estudados nanofios e
ilhas de InAs sobre uma camada buffer InP(001) e nanofios de InAs sobre uma matriz de InGaAs/InP
(com mesmo parametro de rede). Apresentaremos, nesta tese, as diferencas e similaridades destes
sistemas quanto a condi¢des de crescimento, distribui¢cdo de tamanho, forma e os efeitos de volume da
camada de InGaAs sobre as nanoestruturas de InAs quando comparadas ao sistema InAs/InP.

Nossa escolha do InGaAs/InP como camada buffer para a nucleacao dos fios de InAs, foi feita
porque facilitaria a utilizagao deste sistema em diversas aplicacdes, proporcionando maior flexibilidade
no desenho dos dispositivos. Por outro lado, este material abre a possibilidade de controlar as
caracteristicas das nanoestruturas através das propriedades de bulk e superficiais da liga terndria
InGaAs. Além disso, ligas ternarias podem exibir efeitos de volume que afetam suas propriedades
superficiais. Estes fendmenos podem afetar a nucleacdo dos fios quénticos e por isso foram objeto de
nosso estudo.

Para isso utilizamos e correlacionamos medidas in situ de difracdo de elétrons de alta energia
(RHEED), microscopia de forca atomica (AFM) e eletronica de transmissdo (TEM), com os resultados
obtidos por difracdo de raios X com incidéncia rasante (GIXD). Verificamos, deste modo, tanto a
influéncia das condicdes de crescimento, como o comportamento da relaxacdo da energia eldstica nas
nanoestruturas.

Com todos estes resultados mostramos como acontece a evolugdo da deformag¢ao nos nanofios e
pontos quanticos de InAs/InP e como acontecem as transicOes de forma entre estes dois tipos de
nanoestruturas, em funcdo das condi¢des de crescimento e tipo de superficie do substrato utilizado.
Mostramos, também que a introducao de um composto ternario (InGaAs) entre o InAs e o InP ndo afeta
significativamente a forma e tamanho das nanoestruturas quando comparadas ao caso InAs/InP. Em
particular, a interdifusdo gerada por variagdes locais da composi¢do na camada buffer em nanofios de

InAs pode ser minimizada através de mudancgas nas condi¢des de crescimento do InGaAs.
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Abstract

In this work we study the growth mechanisms of III-V nanostructures by chemical beam epitaxy
(CBE) based on the InAs/InP materials system. Particularly, nanowires and nanodots of InAs on InP
(001) and InAs nanowires on InGaAs/InP (lattice matched) buffer layers were studied. The differences
and similarities of these systems are presented in this text, as a function of growth conditions, size
distribution, as well as the bulk effects of the InGaAs layer on InAs nanostructures when compared to
the InAs/InP system.

Our choice of InGaAs/InP buffer layer for InAs nanowire nucleation was due to the possible use
of this system in many applications, providing greater flexibility in device design. Furthermore, this
material opens up the possibility of controlling nanostructures characteristics through bulk and surface
properties of the InGaAs ternary alloy. In other hand, ternary alloys may present volume effects that
affect their surface properties. These phenomena can affect quantum wires nucleation and thus became
one of the subjects of our study.

With these goals in mind, we have correlated in situ high-energy electrons diffraction (RHEED)
measurements, atomic force microscopy (AFM) and transmission electron microscopy (TEM) images
with the results obtained by grazing incidence X-ray diffraction (GIXD). We report here the influence
of the growth conditions on nanostructure shape as well as the behavior of elastic energy relaxation
within the nanostructures.

Our results show how the evolution of deformation within InAs/InP nanowires and quantum
dots occur and how the shape transition between these two types of nanostructures depend on the
growth conditions and the substrate surface type used. We also show that the introduction of a ternary
compound (InGaAs) between InAs and InP does not significantly affect the shape and size of
nanostructures as compared to the InAs / InP case. In particular, the interdifusion generated in InAs
nanowires by local variations in the buffer layer composition can be minimized through changes in

InGaAs growth conditions.
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Capitulo 1

Introducao

1.1 Semicondutores.

Na atualidade, a ciéncia de materiais é pressionada significativamente pelas industrias eletronica
e microeletrOnica, que necessitam de novos dispositivos capazes de realizar tarefas cada vez mais
complexas e diversificadas. A ciéncia de materiais, e particularmente a de semicondutores, estao entre
as areas mais dindmicas da atualidade. A industria e a sociedade em geral necessitam dos mais variados
sistemas eletronicos que devem exibir altas velocidades de processamento, menor consumo de energia
e um aumento significativo da estabilidade e durabilidade.

Ainda hoje a maioria dos dispositivos eletronicos sdo construidos com base no semicondutor
silicio (Si). O silicio na forma de silica e silicatos € o segundo elemento mais abundante da face da
terra. Pode-se crescer monocristais de Si com grandes volumes de forma relativamente simples € a um
baixo custo. E por ultimo, a alta qualidade do di6éxido de silicio que, além de ser um 6timo isolante
elétrico, pode ser crescido sobre o proprio Si de forma relativamente rapida [1].

Porém, no caso do silicio, a recombinacdo elétron-buraco € indireta, o que aumenta o tempo de
resposta dos dispositivos construidos a partir deste elemento. A necessidade de dispositivos com maior
velocidade de resposta do sistema facilitou posteriormente a introducao, no desenho de dispositivos, de
outro semicondutor, o Germanio (Ge). Isto flexibilizou os dispositivos a base de Si aumentando
significativamente sua velocidade de resposta e a variedade de desenhos. Posteriormente, surgiram os
dispositivos baseados em semicondutores III-V, que tém recombinagdo direta, com velocidade de
resposta ultra-rdpida, e que satisfazem setores como o de transistores para telefonia celular e

comunicacoes via satélite [1].



Os semicondutores III-V, em particular, sao ligas entre elementos do grupo III (por exemplo,
Ga e In) e do grupo V (por exemplo, P e As), que formam ligas bindrias (InAs e InP), terndrias
(InGaAs e InGaP) e quaterndrias (InGaAsP). Em sua grande maioria, estes materiais sdo obtidos por
técnicas de crescimento epitaxial [2], e se mostraram eficientes e estaveis.

Mudangas na composicdo de qualquer elemento semicondutor ndo afetam somente fatores
estruturais (parametro de rede), mas também suas propriedades eletronicas, o que pode ser visto na
figura 1.1, na qual mostramos o diagrama de bandgap versus parametro de rede para diversos materiais
semicondutores. Neste diagrama, as linhas continuas representam todas as possiveis ligas formadas
pelos compostos situados nos extremos. Ao nos movimentar por uma dessas linhas, podemos variar
continuamente a composicdo, alterando assim o parametro de rede do composto e a energia de sua
banda proibida. Por exemplo, a linha verde representa todas as possiveis variagdes da liga terndria

In Ga,_ As, onde x representa a quantidade de In dentro do composto. Quando o valor de x = 0.468

(linha descontinua vermelha na figura 1.1) é atingido, o InGaAs possui 0 mesmo parametro de rede do
InP. Isto permitiria, em teoria, depositar InGaAs sobre InP sem acumulo de tensdo na interface de
ambas, e com energia de bandgap diferentes (a energia de bandgap do InGaAs é menor que a do InP).
Esta possibilidade, de poder variar intencionalmente tanto o parametro de rede quanto o bandgap, se
mostra de muita utilidade para o desenvolvimento da drea de opto-eletronica, pois permite a fabricacao

de dispositivos de multiplas camadas que trabalham em diferentes faixas do espectro eletromagnético

[3.4].
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Figura 1.1: Diagrama da energia do gap versus parametro de rede para diversos semicondutores. Os semicondutores III-V
destacados com pontos em azul podem ser crescidos no Laboratério de Pesquisa em Dispositivos do IFGW-UNICAMP [5].
As linhas continuas correspondem a ligas formadas pelos materiais por elas conectados. Diferentes posigdes sobre estas
linhas indicam diferentes composi¢des. Em particular a liga InGaAs com composi¢do x=0.468 possui 0 mesmo pardmetro

de rede do InP, que corresponde, no grafico, ao ponto de intersecc¢do da linha descontinua vermelha coma verde.
1.2 Crescimento Epitaxial.

A obtencdo de novos sistemas semicondutores a partir de crescimento epitaxial facilitou a
criacdo de estruturas semicondutoras de baixa dimensionalidade. Por exemplo, pogos, fios e pontos
quanticos que possuem estruturas eletrOnicas e caracteristicas de transporte proprias, que vao desde
condutividade quantizada (pocos quanticos) até estruturas eletrOnicas similares a atomos isolados
(pontos quanticos). Estes resultados permitem a obten¢do de nanoestruturas que tém estimulado a
fabricacdo de dispositivos quanticos de nova geracdo, com um aumento de suas possiveis aplicacdes
praticas e estudos em fisica fundamental. Entre os dispositivos podemos encontrar: transistores de um
unico elétron [6,7], diodos de tunelamento ressonantes [8] e lasers semicondutores de alta eficiéncia de
emissdo [9]. Assim, o crescimento epitaxial abriu um novo marco na fabricacdo de dispositivos

quanticos para a opto-eletronica e computacio quantica [10].



O crescimento epitaxial de nanoestruturas semicondutoras autoformadas pode ser entendido
como a formac¢do de uma camada cristalina com a mesma orientacdo cristalografica do substrato [11].
A principio, os dtomos que formam a camada sdo organizados de tal forma que o parametro de rede nas
primeiras monocamadas se iguala ao da superficie do substrato, ou seja, o substrato funciona como um
molde que serd seguido pela camada que estd sendo depositada, a partir das ligacdes quimicas livres da
tltima monocamada da superficie do substrato. Deste modo, para que ocorra um crescimento epitaxial,
a superficie do substrato deve estar livre de impurezas ou regides amorfas e devem ser estabelecidas
condi¢des de crescimento favordveis para que os dtomos formem as ligagdes quimicas corretas
(pressdo, temperatura do substrato, etc.).

Existem diferentes técnicas de crescimento epitaxial que se caracterizam pela fase (liquida,
vapor) em que os dtomos a serem depositados se encontram e pelo tipo de material fonte destes dtomos
(precursores) [2,12,13]. Uma técnica de crescimento que se destaca particularmente é o MBE [13]
(molecular beam epitaxy), pela simplicidade e estabilidade. Nesta técnica podemos controlar a
temperatura do substrato dentro de uma camara de alto vicuo, que permite um alto controle da
espessura da camada crescida, diminuindo a interface entre camadas de composi¢do quimica diferentes.
O alto vacuo também garante que os dtomos ou moléculas cheguem ao substrato em condic¢ao de fluxo
molecular (o caminho livre médio das espécies € maior que a distancia da fonte ao substrato). Este
fluxo molecular serd formado por dtomos ou moléculas do material que constituird a camada epitaxial.
Por exemplo, para crescer InAs utilizamos dtomos de In e moléculas de As,.

Quando nd3o ha diferengas entre estrutura cristalina e composi¢cdo quimica da camada a
depositar e o substrato, o crescimento € denominado homoepitaxial e ambas as camadas devem possuir
o mesmo parametro de rede, como no caso do InP/InP. O processo de crescimento homoepitaxial
depende exclusivamente das propriedades superficiais. Este ndo € o caso do crescimento
heteroepitaxial, onde camada e substrato ndo necessitam ter o mesmo parametro de rede, nem
composi¢ao quimica [14]. Aqui o processo de crescimento pode depender também das propriedades de
bulk dos materiais envolvidos e das caracteristicas da interface formada entre eles. Sdo exemplos:
Ing 468Gag s32As/InP (mesmo parametro de rede) e InAs/InP (~ 3.2 % de diferenca no parametro de

rede), neste ultimo caso temos a auto-formacao de estruturas tridimensionais (3D).



1.3 Auto-formacao de Nanoestruturas em Sistemas Tensionados.
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Figura 1.2: Esquema dos trés modos principais de crescimento heteroepitaxial. No modo FM, o crescimento ocorre camada
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a camada (2D), formando um filme fino sobre o substrato. No modo SK, para os primeiros instantes de deposi¢do aparece
uma fina camada tensionada (parte superior). Com o aumento da quantidade de material depositado, comegam a se formar
ilhas 3D coerentes que coexistem com uma “camada molhante”. J4 no modo VW a morfologia ¢ caracterizada pela presenca

apenas de ilhas 3D, sem ocorrer a forma¢do da camada molhante.

A partir de técnicas de crescimento epitaxiais, tanto homoepitaxiais quanto heteroepitaxiais,
podemos identificar, basicamente, trés modos de crescimento que determinam a deposi¢do da camada
(filme) sobre o substrato [15,16,17]. Eles sdo: Frank-van der Merwe (FM), Stranski-Krastanov (SK) e
Volmer-Weber (VW). A figura 1.2 mostra esquematicamente a esséncia de cada um destes modos de
crescimento. No modo FM, o crescimento ocorre camada a camada, ou de modo bi-dimensional (2D),
como no caso da homoepitaxia. No SK, nos primeiros instantes da deposi¢do forma-se uma fina
camada tensionada (parte superior da figura 1.2); na medida em que aumenta a quantidade de material
depositado, aumenta a espessura desta camada até um valor critico, onde comecam a se formar ilhas 3D
ainda coerentes com o substrato. Estas ilhas coexistem com a fina camada préxima a interface,
geralmente chamada de “camada molhante”. A formagdo dessas ilhas se deve ao ganho energético do
sistema que a relaxagdo parcial da tens@o na ilha, obtida a partir da sua deformacgdo e a do substrato ao

seu redor, permite, apesar do aumento de energia associado a formacdo de novas superficies e ao



conseqiiente aumento da drea superficial. No modo VW, a morfologia é caracterizada apenas pela

presenca de ilhas 3D, sem a formacdo da camada molhante.
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Figura 1.3: Diagrama de fase em fun¢io do descasamento e quantidade de material no crescimento de sistemas tensionados
[15,16]. As fases em que ocorrem os modos de crescimento Frank-van der Merwe (FM), Stranski-Krastanov (SK) e
Volmer-Weber (VW) sdo indicadas por suas siglas. As fases indicadas por R1, R2 e R3 exibem ilhas 3D que crescem
indefinidamente, no processo de amadurecimento (ripening)de Ostwald. Os painéis ao lado do diagrama de fase apresentam
um esquema das estruturas presentes em cada fase. Em particular, este modelo ndo considera a possibilidade de haver

relaxacdo da tensdo através de defeitos (deslocagcdes ou discordancias) dentro do filme 2D.

Deste modo, o descasamento do pardmetro de rede entre os dois materiais, a relaxagdo da
energia na interface e os processos cinéticos envolvidos durante a deposi¢io vao determinar o modo de
crescimento. Na figura 1.3, mostramos um diagrama de fase em func¢do do descasamento e da
quantidade de material depositado para uma relacdo especifica entre as energias de superficie do filme
e do substrato. Este diagrama foi apresentado por Daruka e Barabasi [15,16], a partir de um modelo de
equilibrio termodindmico (deste modo, limitacdes cinéticas ndo sdo consideradas). Apesar das
diferentes técnicas de crescimento serem basicamente de ndo-equilibrio, este modelo, como outros,
consegue capturar a esséncia do processo de auto-formagao das nanoestruturas [15,16,18-20]. Nestes
casos, a energia livre por d&tomo € minimizada em fun¢do de um determinado conjunto de parametros

do sistema, entre eles, descasamento e quantidade de material depositado.



No diagrama da Figura 1.3 sdo representadas as caracteristicas basicas de cada modo de
crescimento, enquanto nos quadros ao lado do diagrama, as estruturas presentes em cada fase sdo
esquematizadas. Podemos verificar que para pequenos valores de descasamento temos o modo FM,
onde o filme se mantém bidimensional para qualquer espessura. Conforme aumenta o descasamento, a
espessura critica para o inicio de um crescimento 3D se torna cada vez menor; a partir de certo valor,
comecam a se formar ilhas 3D coerentes, que coexistem com uma camada bidimensional na interface,
ou seja, teremos 0 modo SK. Quando os valores de descasamento sdo muito altos, ndo hd formacdo de
camada bidimensional (camada molhante) e o modo de crescimento € basicamente de VW. As ilhas 3D
coerentes que se formam no modo SK exibem aproximadamente o mesmo parametro de rede do
substrato na base, relaxando de forma linear e continua até seu préprio parametro de rede. O
mecanismo responsavel pela formagdo espontanea destas estruturas € a relaxacao da tensdao por meio da
deformacao coerente do filme e do substrato, associada a compressao ou expansao lateral de suas redes
cristalinas. Por outro lado, o aumento da area superficial aumenta a energia livre de superficie; a
formacdo e evolucdo das estruturas 3D dependerdo da relacdo entre a energia superficial e a energia
eldstica no volume, além de um termo que caracteriza a energia de interface.

O modo mais estudado para o crescimento de estruturas heteroepitaxiais tensionadas € o
Stranski-Krastanov. As nanoestruturas formadas neste modo exibem efeitos de confinamento quéntico
dos portadores e niveis discretos de energia. Das propriedades eletronicas, podemos concluir que as
nanoestruturas que sao alongadas em uma dire¢cdo podem confinar os portadores em duas dimensdes,
enquanto nas ilhas 3D o confinamento é em trés dimensdes. Por este motivo, elas sdo normalmente
denominadas como fios e pontos quanticos, respectivamente. No modo de crescimento SK, as
nanoestruturas autoformadas se distribuem aleatoriamente na superficie e em geral apresentam pequena
dispersdo da distribui¢do de tamanhos. A existéncia de um tamanho ‘otimo’ € consequéncia da
minimizac¢do da energia total do sistema [21]. Contudo, sua forma e composi¢do pode variar bastante
dependendo das condi¢des de crescimento. Por estes motivos, diversos trabalhos tedricos e
experimentais na literatura tiveram como objetivo tornar este processo o mais controldvel possivel
[10,14,22-26], uma vez que a organizacdo espacial e homogeneidade sdo desejaveis dependendo da
aplicagdao pretendida [10,22]. Estes trabalhos mostram que a escolha adequada das condi¢Oes de
crescimento podem minimizar os efeitos estocdsticos inerentes ao crescimento de filmes tensionados.

Nos ultimos anos, muitos trabalhos tém sido dedicados ao estudo de nanoestruturas
autoformadas de InAs depositados sobre InP ou InGaAs/InP devido a sua estrutura eletronica e

propriedades oOticas [27-29]. Estas nanoestruturas t€ém uma potencial aplicacdo na fabricacdo de

7



dispositivos principalmente por suas possiveis aplicacdes em dispositivos opto-eletronicos tais como
diodos emissores de luz e lasers semicondutores, por exemplo, que funcionem com comprimentos de
onda entre 1.33 — 1.50 um e pela qualidade das nanoestruturas obtidas, principalmente no caso
InAs/InP. Por anos as pesquisas estiveram concentradas principalmente na obtencdo de nanoestruturas
com distribui¢des de tamanho e forma homogéneas [28-30], que tem uma influéncia direta nas
propriedades oOticas e elétricas de dispositivos baseados nestas estruturas. Porém, a crescente
miniaturizacdo dos componentes eletronicos e sua conseqiiente demanda fez com que as propriedades
individuais das nanoestruturas comecassem a ser investigadas. Do ponto de vista do material, alguns
autores observaram que nanoestruturas auto-formadas de InAs crescidas num substrato de InP podem
se apresentar na forma de fios (alongadas) ou de ilhas (radialmente simétricas) dependendo das
condig¢des de crescimento. Os mecanismos de formagdo e as condicdes para obter uma forma ou outra

destas nanoestruturas, porém, ainda nao estdo claras na literatura [26,30,31].

1.4 Objetivos da Tese.

O principal objetivo desta tese € o estudo dos mecanismos de crescimento durante a epitaxia por
feixe quimico de estruturas III-V baseadas no sistema InAs/InP. Para isso utilizamos e correlacionamos
medidas in situ de difracdo de elétrons de alta energia (RHEED), microscopia de forca atdmica (AFM)
e eletronica de transmissdo (TEM), com os resultados obtidos por difracdo de raios X com incidéncia
rasante (GIXD). Verificamos, deste modo, tanto a influéncia das condicdes de crescimento, como o
comportamento da relaxacdo da tens@o nas nanoestruturas. Além disso, verificamos os efeitos de
volume e interdifusdo que podem ocorrer com a introducao de compostos ternarios.

Em particular, foram crescidos nanofios e ilhas de InAs pelo modo SK sobre uma camada buffer
InP(001) e nanofios de InAs sobre uma matriz de InGaAs/InP (com mesmo parametro de rede).
Apresentaremos as diferencas e similaridades destes sistemas em quanto a condi¢des de crescimento,
tamanho, forma, distribuicdo na superficie e os efeitos de volume da camada de InGaAs sobre as
nanoestruturas de InAs quando comparadas ao sistema InAs/InP. Ha dois motivos principais para se ter
escolhido o InGaAs/InP como camada buffer para a nucleacdo dos fios de InAs ao invés de estudar
apenas a deposicdo direta sobre InP. Em primeiro lugar, esta escolha facilitaria a utilizagdo deste
sistema em diversas aplicagdes, proporcionando maior flexibilidade no desenho dos dispositivos [3,4].

Em segundo lugar, abre a possibilidade de controlar as caracteristicas das nanoestruturas através das
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propriedades de bulk e superficiais da liga ternaria InGaAs. Além disso, ligas terndrias ou quaterndrias
podem exibir variacdes locais em sua composicdo e que sao dependentes do volume. Estes fendmenos
podem afetar a nucleacdo dos fios quanticos e por isso foram investigados.

Com todos estes resultados pretendemos mostrar como ocorre a relaxacdo da tensdo nos
nanofios e pontos quanticos de InAs/InP e como acontecem as transicoes de forma entre estes dois
tipos de nanoestruturas, em funcdo das condi¢des de crescimento e tipo de superficie do substrato
utilizado. Mostraremos como a introdu¢do de um composto terndrio (InGaAs) entre o InAs e o InP ndo
afeta significativamente a forma, distribuicdo e tamanho das nanoestruturas quando comparadas ao
caso InAs/InP. Mostraremos também como podem ser eliminados os efeitos do bulk e de interdifusao, a
partir de alteracdes nas condi¢des de crescimento do composto terndrio, nas nanoestruturas finais de

InAs.
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Capitulo 2
Metodologia experimental: técnicas de crescimento e

caracterizacao

2.1 Introducao.

Todas as amostras utilizadas nesta tese foram crescidas no sistema CBE (Chemical Beam
Epitaxy) do IFGW/UNICAMP. Virias teses de alunos do grupo abordam uma descricdo mais
detalhada do sistema de crescimento quanto de algumas das técnicas de caracterizacdo estrutural aqui
também utilizadas [1-4]. Por este motivo apresentaremos apenas uma descri¢do mais suscinta das
técnicas e metodologia usadas neste trabalho, proporcionando informagdes adicionais que nio estdo
presentes nas referéncias mencionadas acima. Por outro lado, apresentaremos com maior detalhe a
técnica de difracdo de raios-X por incidéncia rasante, que foi determinante para a obtencdo dos

resultados originais desta tese.
2.2 Crescimentos e Tipos de Substratos.
2.2.1 Epitaxia por Feixe Quimico.

A figura 2.1 mostra o diagrama do equipamento CBE, de fabricacdo francesa, modelo Riber 32
do IFGW-UNICAMP. Nele, durante o crescimento, o substrato onde ocorrerd a deposi¢do é mantido a
temperatura controlada, numa cimara de alto vdcuo (pressdo base ~107' Torr). Nesta cAmara sdo
injetados os elementos precursores para os filmes de interesse: hidretos como fonte de atomos do
grupo V e vapores de organometdlicos como fonte do grupo III. Em particular, trimetilindio (TMI) e
trietilgélio (TEG) sdo levados a camara de crescimento através de um gds portador (neste caso, Hj
ultra-puro). Os hidretos, AsHz e PH3, sdo decompostos termicamente em As; e P, ao serem injetados

na camara com o uso de um craqueador de alta temperatura (~1000°C). A temperatura da superficie do
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substrato € monitorada, in situ, com um pirdmetro operando no infravermelho calibrado pelo ponto de
fusdo do InSb [5]; deste modo qualquer variagdo na temperatura no substrato, € registrada e corrigida.
As pressoes de trabalho sdo da ordem de 107 Torr, portanto a introdu¢do de impurezas nos filmes é

naturalmente minimizada.

bombas mecanicas |

linha para exaustao §

bombas turbos

l ' canhao de elétrons

queimador

v
A
!

valvulas

I

| 1]
™I ﬁ TEG padrao de RHEED

Figura 2.1: Esquema do sistema CBE; usado no crescimento epitaxial das amostras. Observe-se a disposicdo do canhdo de

elétrons (20 keV) e da tela de fésforo do sistema RHEED acoplado a camara.

Existe um aumento da complexidade no CBE quando utilizamos precursores ndo elementais
como no caso do MBE (Epitaxia por Feixe Molecular — BEM, Molecular Beam Epitaxy). Do ponto de
vista de modelamento dos processos microscépicos na superficie, porém, assume-se geralmente que a
evolugdo do crescimento epitaxial € controlada pelos mesmos processos fisicos considerados na técnica
MBE, ou seja, deposicdo, difusdo e dessor¢do principalmente dos dtomos do grupo III e, as vezes,
também do grupo V. Entretanto, algumas condi¢Oes experimentais devem ser respeitadas. Uma das
mais importantes diz respeito a temperatura de crescimento. A quebra dos organometdlicos deve ser
suficientemente rdpida para que outros mecanismos quimicos sobre a superficie possam ser
desprezados. Tal suposicdo é normalmente satisfeita nas faixas de temperatura usualmente utilizadas
(450 — 530°C para o InP). Nesse intervalo, a taxa de crescimento é praticamente constante, pois 0s
processos de dessor¢do, tanto do dtomo metélico quanto de moléculas intermedidrias do processo de

pirdlise, podem ser desprezados [6-9]; por outro lado, a eficiéncia do processo de pirdlise proporciona a
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liberacao rdpida dos atomos do grupo III, tornando possivel modelar o crescimento por CBE
considerando-se principalmente os mesmos mecanismos de superficie do MBE.

ApOs o crescimento das amostras, elas sdo em geral resfriadas num ambiente de sobrepressao
do elemento do grupo V, até temperaturas abaixo de 250°C. No caso particular de nanoestruturas,
porém, o tratamento térmico indiretamente realizado durante o resfriamento da amostra pode acarretar
diferencas significativas na forma das nanoestruturas, como mostrou o trabalho de Gutiérrez et al. em
nosso grupo [10]. Neste mesmo trabalho, foi mostrado que o resfriamento em véacuo na camara de
crescimento permitia preservar as formas das nanoestruturas. Por este motivo, todas as amostras com

nanoestruturas na superficie mostradas nesta tese foram resfriadas em vacuo.

2.2.2 Substratos utilizados.

Os filmes discutidos nesta tese foram crescidos sobre substratos nominais e vicinais de InP
(001). Idealmente, a superficie do substrato nominal seria constituida por um plano singular; na pratica,
devido ao erro no angulo de corte do cristal, a superficie do substrato nominal é formada por grandes
terracos separados por degraus, os quais possuem ligagdes pendentes da rede cristalina na dire¢do
paralela ao plano singular. Ja os substratos vicinais sdo obtidos escolhendo-se intencionalmente um
angulo e direcdo de corte, o que origina uma superficie com maior densidade de degraus. Assim, a
densidade de degraus superficiais depende do angulo de corte do cristal, enquanto a terminacdo
quimica do degrau depende da direcdo do corte, como ilustra a Figura 2.2. No caso dos substratos de
InP (001) nominal, com erro no 4ngulo de corte < 0.1°, o tamanho médio dos terragos é da ordem de
100 nm, e o corte ocorre sem direcdo preferencial. No caso dos substratos vicinais, foram utilizados
dois tipos, com o mesmo angulo de corte (2°): o vicinal tipo A com corte 2° off na direcdo [-1-10] e o
tipo C onde o corte € feito a 2° off na direcao [011]. No primeiro caso, temos uma superficie com
terracos alinhados ao longo da direcdo [1-10] e degraus com terminacdo em In. No segundo, a
superficie € mista, apresentando degraus com terminacdes nos dois elementos da rede cristalina. A
desoxidagdo dos substratos foi feita termicamente dentro da camara de crescimento, imediatamente
antes da deposicdo dos filmes. Neste processo, os substratos foram mantidos a temperatura de 535°C

com sobre-pressao de P, durante 10 min.
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Tipo A (Terminacdo em In) [170] Tipo B (Terminacio em P) [110]

Figura 2.2: Representagdo dos diferentes tipos de corte em substratos vicinais tipo A e tipo B de InP. Observe os degraus

formados e o tipo de terminac@o. Atomos vermelhos representam o P, os dtomos escuros representam o In.

2.3 Difracao de Elétrons de Alta Energia.

A pressdo na cAmara durante o crescimento por CBE é razoavelmente baixa, da ordem de 107
Torr; logo, € possivel monitorar a superficie cristalina in situ através da difracdo de elétrons de alta
energia por reflexdo, RHEED (do inglés reflection high-energy electron diffraction). Isto possibilita o
estudo estrutural da superficie do filme durante o crescimento e nos dd informagdes complementares
importantes para a andlise das nanoestruturas crescidas. Em particular, em nosso sistema CBE temos
um sistema RHEED, cuja disposicdo estd ilustrada na figura 2.1. Aqui, um feixe de elétrons com
energia de 20 keV incide no substrato com um angulo 0 (0 < 0 < 5°), como mostrado na figura 2.3a. O
padrdo de difracdo gerado pela interagdo dos elétrons com a superficie da amostra é projetado numa
tela de fosforo situada em uma das janelas da camara de crescimento. A imagem do padrdo € filmada
por uma camara conectada a uma placa de captura de video, digitalizada e finalmente armazenada no
computador para andlise posterior.

Os padrdes de RHEED sdo otimizados girando o azimute' da amostra (Angulo ¢ na figura 2.3a)
até que a direcdo cristalina desejada fique paralela a direcdo de incidéncia do feixe de elétrons. O
padrdao de difracdo do feixe incidente geralmente corresponde a conjuntos de pontos e/ou linhas
(dependendo da topografia da superficie da camada) normais a borda de sombra da amostra [11,12].
Estes pontos e/ou linhas (conforme mostra a Figura 2.3b,c) estdo superpostos num fundo de intensidade
bastante uniforme cuja origem € devida aos elétrons espalhados inelasticamente na superficie da
amostra. Os diferentes padroes de difragdo sdo geralmente utilizados para monitorar a reconstrugao
superficial e a propria evolu¢do da morfologia dos filmes em crescimento, fornecendo uma avaliacdo
da qualidade das interfaces crescidas. Em particular, a mudang¢a no padrao RHEED serve também para

determinar a espessura critica, em que ha a transicdo 2D-3D da morfologia, no modo de crescimento

1 . . <o T .
Aqui o termo azimute se refere a direcéo de incidéncia do feixe.
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SK (que descrevemos no capitulo 1), bem como observar a formacdo de facetas em tempo real

[1,2,5,13-15].

Figura 2.3: Geometria do RHEED e modos de difracdo de elétrons; (a) o feixe de elétrons incide com um baixo angulo (6)
e azimute (¢) no plano da superficie, produzindo um padrio de difracdo que depende da morfologia da superficie, (b)
difracdo por transmissdo-reflexdo, cujo resultado é um padrio de pontos e (c) difragdo por reflexdo, resultando num padrio

de linhas.

Figura 2.4: Difracdo de elétrons no RHEED para nanofios. Dependendo da posi¢do dos fios com respeito ao feixe incidente
obteremos padrdes tipo ponta de flecha (incidéncia paralela ao comprimento dos nanofios) ou tipo chevron/ponto (com

incidéncia perpendicular ao comprimento dos nanofios).
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Em relacdo a este dltimo item, podemos observar a presenca de chevrons - linhas inclinadas
com relacdo ao padrdo da superficie como mostrado na figura 2.4. Fenomenologicamente, os chevrons
sdo a superposicao de padroes de RHEED provenientes de superficies cristalinas que diferem na sua
orientacdo. Isto significa que, na prética, pode-se determinar o tipo de faceta cristalina através do
angulo de inclinacdo que os chevrons exibem [13-15]. Um outro tipo de padrio observado € o de ponta
de flecha, onde existe uma linha intermedidria entre as linhas inclinadas do chevron, correspondendo ao

padrao de difra¢do do plano da superficie (topo) de ilhas 3D truncadas [1,13,15].

2.4 Microscopia de Forca Atomica.

A andlise topografica das superficies das amostras foi feita por microscopia de for¢a atdmica
(AFM, atomic force microscopy) [16-18] no ar. No modo de medida mais comum desta técnica, a
interagdo atdmica (for¢as de Van der Waals) entre uma ponta de prova situada na extremidade de uma
alavanca flexivel e a superficie € usada para mapear a topografia. Outros tipos de caracterizacao
superficial, tal como elétrica ou magnética podem também ser utilizados com esta técnica. Na
topografia, a resolucdo vertical pode ser da ordem de 1 A enquanto a resolucdo lateral € da ordem de
alguns nanometros; esta tltima é bem mais dificil de quantificar uma vez que depende das dimensdes
e forma da ponta com relacdo as da superficie analisada. Na figura 2.5 mostramos um esquema geral
da montagem e funcionamento do AFM.

O mapeamento topografico € feito através do movimento relativo lateral entre ponta-amostra e
monitoramento simultdneo da forca entre a ponta e a superficie em cada ponto. A forca de interacao
ponta-superficie depende da distancia entre elas; a alavanca onde a ponta € montada € utilizada como
sensor desta grandeza. Através de um mecanismo de retro-alimentacdo no movimento vertical, a altura

local da superficie € medida. Os movimentos relativos laterais e verticais sao feitos geralmente por um

dispositivo piezo-elétrico (na fig. 2.5 o scanner PZT).
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Figura 2.5: Representagdo geométrica do AFM; esta configuragdo simples permite grande variedade de aplicacdes.

Virios modos de operacao podem ser utilizados, dependendo do tipo de superficie (material) e
mesmo do tipo de microscopio. No caso dos microscopios usados neste trabalho, o AutoProbe CP da
Thermomicroscopes e o PicoPlus (5500) da Molecular Imaging (atual Agilent), a topografia foi
adquirida no modo ndo contato. Neste caso, a forca de interac@o entre a ponta e a alavanca € atrativa, e
esta € forcada a oscilar numa frequéncia proxima a sua frequéncia de ressonancia natural. Através do
mecanismo de retro-alimentacdo, as variacdes da amplitude de vibracdo da alavanca causadas pela
mudanca da distdncia entre a ponta e a amostra durante a varredura sdo compensadas com o
movimento em z do scanner. A amplitude de vibracdo da alavanca é medida com um foto-detector
sensivel a posi¢cdo (PSPD) monitorando-se o feixe laser refletido pela parte superior, geralmente
metalizada, da alavanca.

As imagens de AFM apresentadas nesta tese foram feitas em ar, com o microscopio operando
no modo nao contato. Foram utilizadas pontas cOnicas de silicio com raio tipico de curvatura de 10 nm
e razdo de aspecto de 3:1, montadas em alavancas com freqiiéncia de ressonancia em torno de 80 kHz

e constante de mola na faixa de 1.8 a 3.2 N/m.

2.5 Microscopia Eletronica de Transmissao.

Outra técnica de microscopia muito util na caracterizagdo de materiais € a microscopia

eletronica de transmissdao (TEM, transmission electron microscopy). Nesta técnica, utiliza-se a
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interacdo de um feixe de elétrons com o material a ser analisado. No TEM, o canhdo de elétrons gera
um feixe de alta energia (>100 keV) que € direcionado por um sistema primario de lentes magnéticas
(condensadoras). Este feixe de elétrons passa através da amostra preparada especialmente para esta
medida com espessura de algumas dezenas de nandmetros. Com um segundo sistema de lentes
(objetiva, intermedidrias e projetrizes) € possivel obter a imagem direta da amostra ou o padrdo de
difracdo dos elétrons transmitidos através dela [19].

A interacdo elétrons-amostra gera uma gama de sinais secunddrios, como mostrado na figura
2.6. A combinacdo da alta energia dos elétrons (que tem uma implicacdo direta na resolug¢do do
equipamento) e a geracdo destes sinais secunddrios propicia a obten¢do de informacgdes sobre o
material com resolu¢do subnanométrica. Estas informacdes abrangem desde campos de tensdo,

defeitos e estrutura cristalina até composi¢do quimica.

Feixe incidente

>
(>100keV)  p1gtrons secundsrios

/

Elétrons
retroespalhados

Elétrons Raios X caracteristicos

Auger

Luz visivel

AMOSTRA

Elétrons espalhados (Bremsstrahlung)
elasticamente . .
Feixe direto
transmitido Elétrons espalhados
inelasticamente

Figura 2.6: Sinais secundérios gerados quando o feixe de elétrons de alta energia interage com a amostra.

Nesta tese, a andlise estrutural das nanoestruturas auto-formadas de InAs e das propriedades de
bulk das camadas de InGaAs foi realizada utilizando-se os seguintes modos de medida por TEM: alta-
resolucdo e campo escuro com contraste cristalogréfico.

As imagens de alta resolu¢do mostram a projecdo da rede cristalina em uma determinada
direcdo cristalina. A interagdo entre os atomos que compdem o material e os elétrons que passam pela
amostra causa uma mudanga na fase destes ultimos; a interferéncia resultante produz a imagem das
colunas atdomicas paralelas ao feixe incidente de elétrons [19]. A figura 2.7 mostra um esquema das

imagens de amostra cristalina orientada e de uma amostra de material amorfo.
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Figura 2.7: Formagdo da imagem de alta-resolugdo: (a) potencial projetado pela interacdo com o feixe de elétrons para um

cristal orientado, (b) para um sélido amorfo.

Pode-se também aumentar o contraste na imagem para obter informacao das propriedades locais

da amostra selecionando-se o feixe direto ou algum dos feixes difratados para formar a imagem [19].

Desta forma obtém-se imagens de campo claro (BF, bright field) ou campo escuro (DF, dark field),

respectivamente. A figura 2.8 mostra como € feita essa sele¢do. Estas formas de operagdo do TEM sado

sensiveis a variagdes de massa bem como distor¢des na rede cristalina, provenientes, por exemplo, de

discordancias (deslocagdes), campos de tensdo e ordenamento atomico.

(a)

Feixe Incidente (b)

AMOSTRA

A\ 4

NI -

Fenda Objetiva

Figura 2.8: Diferentes usos da fenda de lente objetiva para selecionar o feixe diretor ou um dos feixes espalhados,

formando imagens de (a) campo claro ou (b) campo escuro.
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Usualmente, o feixe incidente € inclinado de tal forma que os elétrons espalhados permanegam
no eixo principal (centered dark-field). Porém a amostra também pode ser inclinada de forma que s6
um determinado feixe difratado e o feixe principal sejam mais intensos (two-beam condition). Este é
outro modo de maximizar o contraste na imagem, que pode ser encontrado com mais detalhe na
literatura especializada [19].

As medidas de Microscopia Eletronica de Transmissdo (alta resolucdo, dark field, difracao de
elétrons) foram feitas no JEM3010 URP operado a 300kV do LME/LNLS. A resolucdo espacial no
modo alta resolugdo foi de 2 A. Em geral, preparou-se para cada amostra duas secdes ortogonais nas
diregdes [110] e [-110] via polimento mecanico e ion milling de Ar* com resfriamento de N, liquido.
A preparacdo das amostras no caso do InP é um passo critico, pois este material é consideravelmente
mais macio que outros semicondutores (GaAs, Si). Por este motivo, mostramos a seguir alguns

detalhes do procedimento.
2.5.1 Preparacao de amostras para TEM.

A espessura das amostras levadas ao TEM € um fator critico, e deve chegar a algumas dezenas
de nanometros. Cada sistema e/ou material requer um procedimento diferente de preparagdo. A
escolha deste procedimento também depende do objetivo da medida, ou seja, que caracteristica
especifica do sistema se estd querendo estudar. O tempo de preparacdo pode levar até trés dias

dependendo da complexidade da amostra.

~400

/yum

Figura 2.9: Imagens de Microscépio 6tico da secdo transversal das amostras onde € possivel ver a cola (amorfa) entre as

amostras. Estes estdgios sdo anteriores a abertura do buraco pelo feixe de fons.
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Nas nossas amostras o objetivo foi observar a secdo transversal (XTEM) das camadas crescidas
epitaxialmente. O processo de preparacdo de amostras neste caso inclui duas etapas de polimento
mecanico [20], uma manual até a amostra ficar com uma espessura entre 70-90pum e outra automaética
(no dimpler [20]) até chegar a aproximadamente 15um de espessura (veja figura 2.9). A partir deste
ponto a redugdo da espessura deve ser realizada com um feixe de fons. Na etapa final, o angulo de
incidéncia deve ser da ordem de 4 graus e a velocidade de rotagdo ndo deve ser uniforme, a fim de
favorecer a incidéncia do feixe de fons perpendicularmente a linha de cola. Em particular substratos de
InP sdo muito frageis e toda a manipulagdo da amostra exige extremo cuidado. Na figura 2.10

mostramos as etapas finais da preparacdo das amostras.

45 um

a0y

18um

ion

45 um

15um

Figura 2.10: Representacdo esquemadtica dos processos finais da preparagdo das amostras para TEM em cross-section.
Imagem de Microscépio 6tico da secdo transversal da amostra onde é possivel ver buraco feito pelo feixe de fons e as

regides mais favordveis para a medida do TEM.
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2.6 Difracao de Raios-X convencional.

O descasamento entre a camada de InGaAs e InP foi caracterizado pela técnica de difracdo de
raios-X (XRD — X ray difraction), usando curvas rocking (004) [2,21,22]. As medidas foram feitas no
sistema de difratometria de duplo cristal do LDRX/IFGW. Este sistema compde-se de um gerador de
raios-X, um monocromador, um colimador com fenda, um motor de passo conectado a um micrometro
(que permite a varredura angular) e um detector conectado a um microcomputador para aquisicdo do
sinal. O monocromador € um cristal ajustado para fornecer a reflexdo (004) da linha Kol do Cobre
(1.54056 A). Isto possibilita uma resolucdo de cerca de 12 seg. de arco para as amostras de

InGaAs/InP.
2.7 Difracao de Raios-X com Incidéncia Rasante (LNLS).

O controle do crescimento de nanoestruturas autoformadas depende sensivelmente de diversos
parametros de crescimento, que determinam seu tamanho, forma e a composicao final. Como por sua
vez a estrutura eletrOnica dos fios e pontos quanticos dependem de seu tamanho, forma e a
composi¢do, temos que encontrar as condi¢des apropriadas de crescimento para obter nanoestruturas
com propriedades desejadas e pequenas flutuagdes. Logo, técnicas de caracterizacdo complexas sdo
necessdrias para o estudo das propriedades fisicas fundamentais assim como para a otimizacdo dos
parametros de crescimento de estruturas de baixa dimensionalidade. Como vimos anteriormente, para
a investigacdo da forma e do tamanho de nanofios e de pontos na superficie (topografia), podemos
usar o AFM e RHEED; em estruturas enterradas, o TEM ¢ freqiientemente aplicado; e finalmente,
diversos métodos de difracdo de Raios X podem ser usados para trazer informacdo adicional ou
complementar aos resultados obtidos pelas técnicas antes mencionadas.

Um problema particular na caracterizacio destas estruturas € que a composic¢ao dos fios e dos
pontos quanticos pode diferir consideravelmente da composi¢do nominal do material depositado
devido a processos de troca ou interdifusdo. A composicdo e deformacdo de um conjunto de
nanoestruturas podem ser estudadas a partir da técnica de Difracio de Raios-X com Incidéncia
Rasante (GIXD - Grazing Incidence X- ray Diffraction).[23-,29]. Neste ponto, € interessante ressaltar
que, considerando o regime eldstico valido para todos os casos aqui analisados, tensdo (for¢a aplicada)
e deformacgdo serdo proporcionais. As defini¢cdes de tensdo (stress) e deformacgdo (strain) utilizadas

para nanoestruturas estdo de acordo com a teoria da elasticidade para s6lidos macroscopicos, uma vez
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que esta teoria tem se mostrado correta até a escala de algumas distancias atdmicas [30]. Deste modo,
a deformacdo é compreendida como o valor pelo qual um pequeno elemento de um sélido € distorcido
em relacdo a uma configuracdo de referéncia — em geral, a estrutura de equilibrio deste s6lido, sem
forcas externas. Do ponto de vista experimental, usaremos a técnica de GIXD para quantificar a
deformacdo em fung¢do da altura dentro da nanoestrutura, a partir da interface com o substrato. Com

isso, poderemos verificar a relaxagdo eldstica associada a tensdo em nossas amostras.

’6’,} Qctcctof

R T T

Plano de difracao de igual
/ valor de deformacio
() LT

Figura 2.11: Representacio esquemadtica do GIXD. (a) nesta geometria, os angulos de incidéncia e saida, do feixe de raios-

Variacédo
da tensao

X, sdo pequenos [34]. (b) representagdo do modelo de planos de iso-strain; observe como os planos com o mesmo valor de

deformacdo s@o paralelos a superficie do substrato.

Em GIXD (Fig. 2.11a), os angulos de incidéncia e de saida com relacdo a superficie (ai,f) sdo
pequenos, permitindo ajustar a penetragdo dos raios X nas amostras. Se ou for mantido baixo, o dngulo
critico da reflex@o externa, af, serd baixo também e a profundidade de penetragdo da radiacdo serd da
ordem de algumas dezenas ou centenas de nanometros; o processo de difracdo em GIXD envolve
somente planos com G paralelo a interface. Em nosso trabalho consideramos um modelo amplamente
utilizado [31,32] onde a tensd@o acumulada € maior na interface com o substrato e relaxa a partir dela
até o topo da nanoestrutura. Como podemos apreciar da figura 2.11b, neste modelo cada plano
paralelo a interface estd igualmente tensionado, ou seja, apresenta 0 mesmo valor de deformacao (por
isso estes planos sdo chamados de iso-strain). Existem modelos onde as superficies de iso-strain nao
sdo constantes [33] e na nanoestrutura a tensdo relaxa mais rapidamente no centro que nas bordas.

Entretanto, devido as limitacOes experimentais observadas, optamos pelo modelo mais simples que
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permitisse o estudo da relaxacdo da tensdo e das variacdes de composicdo ao longo do sentido do
crescimento (altura z) em nossas amostras.

Mostraremos a seguir os resultados de GIXD obtidos para nanofios de InAs/InP por Gutiérrez
et al. [34] em nosso grupo, detalhando o procedimento utilizado para sua obten¢do. Este mesmo
procedimento serd aplicado neste trabalho, como descrito posteriormente nos capitulos 3 e 4 desta

tese.

InAs Wires InAs Dots
] —e— G=(220) { —— G=(220)
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Figura 2.12: Resultados das varreduras radiais do GIXD para nanofios e pontos quanticos. (a) observe como sao diferentes
as varreduras radiais nas direcdes (220) e (2-20). Nestas varreduras a largura dos picos pode ser uma medida qualitativa do
comportamento da relaxagdo da deformagdo dentro da nanoestrutura. Neste caso, a varredura que corresponde a seciao
transversal dos fios indica uma maior deformagao nesta direcdo. (b) varreduras radiais para ilhas onde a largura dos picos
sofre pouca variagdo indicando a presenca de estruturas isotropicas.

A figura 2.12 mostra as varreduras radiais da difra¢do de raios X com incidéncia rasante para nanofios
(a) e ilhas (b) de InAs/InP. Nestes casos, existe uma diferenca substancial entre varreduras radiais para
estruturas anisotropicas (nanofios), onde em dire¢des perpendiculares o comportamento das curvas é
marcadamente diferente (Fig. 2.12a); para o caso de pontos quanticos (Fig. 2.12b), as curvas tém o
mesmo comportamento e as diferencas sdo bem menores que para os nanofios. Nestes, a maior
relaxacdo da tensdo foi medida ao longo da direcdo [110] que, conforme a figura de AFM inserida no

gréfico € perpendicular ao comprimento dos fios.
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Figura 2.13: Grafico 3-D do GIXD para o caso InAs/InP, da distribuicdo de intensidades perto de uma superficie com
reflexdo de Bragg (hkO). A dependéncia da largura lateral com o pardmetro de rede se reflete na largura do méximo central.
Observe como a varredura radial € sensivel a distribui¢do da tensdo, entretanto as varreduras angulares sdo dependentes da

forma da estrutura.

Na figura 2.13, a medida € feita em fun¢@o de qragial OU Qangular; ONAE 40 = g, = (4m/D)sen(26/2). AS
medidas radiais sdo sensiveis as variacdes da deformagdo na amostra, dependentes de © e 26 (Fig.
2.11a). As distribui¢des de intensidades neste caso estdo associadas a relaxagdo da tensdo e podem ser
equacionadas a partir da lei de Bragg, 2dsen(26/2) = 2. Regides da nanoestrutura com pequenas diferencas

no espacamento dos planos de rede (dj,) difratam o feixe com um angulo 20 ligeiramente diferente.
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Figura 2.14: Resultados das varreduras angulares do GIXD para nanofios. Observe as diferengas entre os grupos de
varreduras angulares nas direcdes (220) e (2-20).

Para determinar a interdependéncia da deformacdo com a forma da nanoestrutura utilizamos
varreduras angulares para valores diferentes de g, como vemos na figura 2.14. Neste caso, as
intensidades difratadas sao medidas em funcao de qu,gur = 9a = ¢,5enl(26/2) - w]. O tamanho L da regido da
nanoestrutura associada com um valor de g, (e assim a um valor da deformacgdo) € determinada pela
largura a meia altura Ag, do méximo na varredura angular, isto é, L = 2r/Aq,. Este tamanho representa o
comprimento da nanoestrutura ao longo da dire¢do perpendicular ao vetor Gy, como ilustra a figura
2.15. Por exemplo, o tamanho ao longo da direcao (220) se obtém das varreduras angulares na
vizinhanga do ponto da rede reciproca (2-20) e vice versa. Para pontos quanticos simétricos, os sentidos
sdo equivalentes e a suposi¢cdo de um plano de iso-strain a uma determinada altura z pode ser
considerada valida [29,31,32,35,37]. Entretanto, no caso de nanofios, que sdo assimétricos e onde a
anisotropia da tensdo € significativa, encontramos dois problemas: (1) ndo podemos determinar o
comprimento dos fios a partir da largura maxima a meia altura do pico (FWHM) porque as varreduras
angulares estdo limitadas pelo erro experimental e (2) a suposi¢do de planos de iso-strain paralelos a

superficie para cada valor de z ndo é mais vélida, devido a relaxacd@o anisotrdpica da tensdo.
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Figura 2.15: Esquema do nanofio e direcdes cristalograficas nas medidas de GIXD.

Para solucionar estes problemas procuramos uma relacdo independente entre as distancias
interplanos ao longo das direcdes [220] e [2-20] (dxo € dz-20, respectivamente) para cada altura z na
nanoestrutura. Com esse objetivo fizemos varreduras angulares nas vizinhancas do ponto da rede
reciproca (040), que, por se encontrar a 45° entre as direcdes (220) e (2-20), permite correlacionar estas
duas dire¢des. Na figura 2.16a mostramos o desvio esperado (com respeito a direcdo cristalina [040] de
uma estrutura fcc) da posi¢do de maximo do pico da varredura angular quando ocorre a relaxacdo
anisotropica da tens@o na nanoestrutura de InAs/InP. A mudanca na posi¢ao do pico pode ser observada
nos resultados experimentais mostrados na fig. 2.16b; onde usamos um ajuste gaussiano para obter a
posi¢do do pico (q,) para cada valor de (q,). Para pequenas variacdes do dngulo 0, a componente q, é
perpendicular a g,. Conseqiientemente, considerando o angulo de 45° entre a dire¢do [040] e [220] ou
[2-20], calculamos os componentes de g, ao longo dessas dire¢des por uma transformacdo (rotagdo) de
coordenadas, como esquematizado na figura 2.17. Desta forma, obtemos a relacio entre d,.»9 € dyoo para

cada plano de “iso-strain” [dHO :Fz(dzzo)]. Com este ajuste € possivel entdo correlacionar os

resultados do tamanho lateral em funcdo do espacamento interplanos numa mesma dire¢do

cristalografica, Loy = F; [Fa(d2o)].
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Figura 2.16: Esquema da relagio entre as intensidades difratadas nas diferentes direcdes cristalograficas. A direita,
resultados das varreduras angulares do GIXD para nanofios na direcio (040).
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Figura 2.17: Transformacdo de eixos que permite correlacionar sy € (.59 utilizando as medidas na vizinhanga do ponto
(040). Os pontos pretos mostram a relacio esperada para uma rede isotrépica, enquanto os pontos azuis ilustram a situacao
do InAs/InP.

Para estudar a composicdo na nanoestrutura € possivel utilizar também varreduras radiais e
angulares de GIXD sob condi¢des de dispersdo anomala [35,38]. Isto pode ser feito porque, no caso da

radiacdo sincrotron, podemos variar a energia do feixe incidente para valores na borda de absorcao de
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um elemento e fora dela. Isto possibilita termos a concentracdao do elemento a partir da relagdo entre as

intensidades difratadas para varreduras em ambas as energias.

De modo geral consideremos primeiro o caso de nanoestruturas de um elemento B depositadas
num substrato C, de modo que teriamos uma interface B/C (por exemplo, Ge/Si). Para calcular a
concentracdo do elemento C nas nanoestruturas de B, substituimos as intensidades medidas fora da
borda de absorcao de C (I;) e na borda de absorc¢do (I) na equacgdo, para a reflexdo fundamental:

2
I =A(fPc” + £CeY, 2.1)
onde A é uma constante dependente das caracteristicas do feixe incidente, C*¢ é a concentrag¢io de

B,C

cada elemento dentro da amostra, que serd a mesma nas duas condi¢des e f,”" representa o fator de

espalhamento na borda e fora dela para os elementos B e C. Na grande maioria dos casos, o fator de
espalhamento de elementos diferentes daquele que estamos tentando determinar (neste caso, O
elemento B) permanece constante para as duas energias medidas ( l=fl=r" ), como podemos ver
na Fig.2.18 para o As nas energias perto da borda de absor¢cdo do Ga. Se na equacdo anterior

consideramos esses fatores e que C” +C¢ =1, obteriamos a equagdo [35] para o célculo da

concentracdo do elemento C no interior das nanoestruturas de B:

Il CCfIC +CBfB 2
1 \cpfrctyr ) 22
2 2
de onde,
-1
co | I AN | 2.3)

7L =)

Vamos considerar agora o caso de um composto terndrio A;.xCxB (como o InGaAs) sobre o
qual depositamos nanoestruturas de AB. Neste caso pretendemos avaliar a presenca de C, proveniente
da camada de A;.xCxB, dentro das nanoestruturas de AB. O procedimento aqui € idéntico ao caso
bindrio, apenas devemos considerar mais um elemento no célculo. Da relagdo entre a diferenca na
intensidade das varreduras radiais na energia fora da borda de absorcdo (I;) e da energia na borda de
absor¢dao de C (/»), podemos obter a concentragdo deste elemento no interior da nanoestrutura, de

acordo com [39]:

I = A(filncln+fiGaCGa +fiAsCAs)2’ (24)
A metodologia usada aqui é vélida para todos os terndrios, como veremos, particularmente para o

InGaAs, no capitulo 4.
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Figura 2.18: Curva de absor¢cdo do Ga. As medidas de composi¢do do GIXD se fazem mudando a energia do feixe

incidente para dentro e fora da borda de absor¢do. Neste caso, a energia da borda do Ga é 10367 eV.

As medidas de GIXD foram feitas na linha XRD2 do Laboratério Nacional de Luz Sincrotron
(LNLS) [40]. A montagem experimental utilizada é detalhada nas Refs. 34 a 36. Todas as medidas
foram feitas na geometria do GIXD como uma func¢do do angulo de espalhamento (26, radial) e da
rotacdo da amostra (®, angular). O comprimento de onda e o dngulo de incidéncia do feixe de raios X,
no estudo da deformacdo, foram E = 7600 eV e o; = 0.3°, respectivamente. Ja no caso do estudo da

composicao (espectros andmalos) as energias do feixe incidente foram: E1=10 keV e E,=10367 eV.
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Capitulo 3

Resultados experimentais para o InAs/InP

3.1 Introducio.

Neste capitulo, estudaremos o processo de formagao de nanoestruturas de InAs crescidas sobre
substratos de InP. Concentraremos nossa atenc¢io no estudo do comportamento da relaxacio da tensao
para pontos quanticos (0OD) que aparecem neste sistema durante o processo de auto-formacdo de
nanoestruturas. Veremos a influéncia de diferentes parametros de crescimento como: morfologia da
superficie, tipo de substrato (nominal ou vicinal), taxa de crescimento, temperatura de crescimento e
quantidade de material depositado. Analisaremos em detalhe o comportamento da relaxacdo da tensdo
em pontos quanticos de InAs, a influéncia das facetas e do tamanho da ilha. E importante destacar, que
os nanofios de InAs/InP foram obtidos e estudados anteriormente por H. R. Gutiérrez, em nosso
grupo[1]; correspondendo-me apenas o crescimento e comparacdo com as ilhas do mesmo material, e o
comportamento das transicdes durante o crescimento.

Nossas amostras foram todas crescidas usando o sistema CBE descrito no capitulo anterior. No
caso da camada buffer de InP, as fontes dos grupos IIl e V foram TMI e PH; craqueada termicamente
para P;. No caso do InAs, as fontes usadas foram TMI e AsHj craqueada termicamente para As,. Antes
do crescimento, a camada de 6xido presente na superficie do substrato de InP (nominal ou vicinal) foi
retirada aquecendo-se o substrato a 535°C, com um fluxo de P, incidindo sobre a superficie. Este fluxo
cria uma sobrepressao de P na superficie do substrato, evitando que o fosforo presente na superficie se
evapore, compensando, assim, a alta pressdo de vapor deste elemento (a temperatura utilizada esti
acima da temperatura de evaporacdo congruente). O tempo de desoxidacdo é de aproximadamente 10
minutos, de modo a garantir tanto a remogao total do 6xido presente na superficie como a reconstru¢ao
2x4. Esta reconstrucdo pode ser observada in situ através do RHEED, como serd mostrado nas
proximas secdes. O tipo de morfologia final da camada de InP pode ser escolhido mudando a

temperatura de crescimento.
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3.2 Influéncia do Substrato.

A figura 3.1 mostra imagens de AFM da superficie de uma seqiiéncia de amostras de InAs
crescido sobre filmes de InP em fun¢do do tipo de substrato (nominal ou vicinal, tipos A e C) de
InP(001), a uma temperatura constante de 490°C e com taxa de deposi¢do de 0.3 nm/s. Observamos
desta figura que, dependendo do tipo de substrato, teremos diferentes tendéncias na formacgdo das
nanoestruturas de InAs. A fig. 3.1(a) mostra o resultado para um substrato nominal, isso é, um
substrato onde o corte foi feito no plano singular (001) com erro no angulo de corte de 6 < 0.1°. Aqui a
tendéncia € a formacao tanto de ilhas como fios para as condi¢des de crescimento utilizadas; como
mostraremos mais a frente, outras condi¢des de crescimento podem determinar a formacdo
predominante de um tipo ou outro de nanoestrutura neste substrato. Para os substratos vicinais
utilizados, porém, temos efeitos diferentes. No vicinal tipo A (fig.3.1(b)), observa-se majoritariamente
nanofios, mais longos e homogéneos do que no caso do substrato nominal. J4 no vicinal tipo C
(fig.3.1(c)), podemos notar uma cadeia de ilhas 3D orientadas aproximadamente a 45° da direcado [1-
10].

A difusdo superficial anisotrépica pode ter um papel importante na formacao dos nanofios. A
presenca de terragos e degraus na superficie em crescimento pode inibir ou acentuar esta anisotropia,
dependendo de sua orientacdo (e terminagdo quimica). Isto pode explicar a diferenca entre os 3 casos
mostrados na Fig.3.1; nanofios mais curtos, porém, ainda sdo observados no substrato nominal, onde a
largura dos terragos pode chegar a centenas de nanometros, apds a desoxidacdo e reconstru¢cdo da
superficie antes do crescimento. Deste modo, a unica caracteristica da superficie que pode induzir a
formacdo dos nanofios € a reconstru¢do 2x4 observada por RHEED antes do crescimento do InAs
[2,3]. Célculos de primeiros principios [4] para GaAs mostram que a barreira de ativacao para a difusdo
de atomos adsorvidos ao longo das linhas sem dimeros € trés vezes menor que para a direcdo
perpendicular (no caso do InP com reconstrucdo 2x4, as linhas de “dimeros ausentes” sdo paralelas a
direcdo [1-10]).

Substratos vicinais tipo A apresentam terracos paralelos a direcdo [1-10], com largura nominal
de 8nm. Neste caso, barreiras Schwoebel [5] muito provavelmente reduzem a mobilidade dos dtomos
adsorvidos perpendicularmente a direcdo [1-10], deste modo contribuindo para acentuar a difusdo
anisotrépica associada a reconstrucdo superficial. Este mecanismo pode explicar a melhor

homogeneidade dos nanofios observada na Figura 3.1(b). Por outro lado, a superficie do substrato
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vicinal tipo C apresenta ambos os tipos de degraus, A e B; os terragos sdo, entdo, cheios de cantos e
orientados ao longo da direcdo [010]. Esta configuracdo aumenta a probabilidade de nucleagdo de ilhas
3D, preservando a orientacdo geral dos degraus da superficie. Nossos resultados estdo de acordo com
estudos anteriores sobre o efeito de barreiras de energia na superficie na nucleagdo de pontos quanticos
de InAs [6,7]. Em particular, cadeias de pontos quanticos de InAs similares as mostradas na Figura
3.1(c) foram observadas em superficies vicinais de GaAs [8]; sua forma¢do também foi associada a
nucleacdo de ilhas ao longo dos degraus da superficie.

Deste primeiro experimento, podemos concluir que a formac¢do de nanofios pode ser inibida
pela introducdo de barreiras de degrau (substratos tipo C) que compensam a anisotropia intrinseca
induzida pela reconstru¢@o superficial 2x4 presente na superficie do InP (001). No substrato tipo A, a
difusdo anisotrdpica e, consequentemente, a homogeneidade dos nanofios de InAs sdo acentuadas pela

presenca dos degraus.

2.0 nw/Div
4.0 nnv/Div

S —
[110]

Figura 3.1: Morfologia nas dire¢des [110] e [1-10] da superficie de InAs em funcdo do tipo de corte no substrato. A
temperatura de crescimento constante é de 490°C: (a), (b) e (c) substratos nominal, vicinal tipo A e vicinal tipo C,

respectivamente.

3.3 Influéncia das Condicoes de Crescimento.

Nas nossas amostras, tanto os fluxos quanto a temperatura foram escolhidos de modo a garantir
uma superficie plana, tipica do crescimento bidimensional na camada buffer de InP. Neste caso, a
temperatura do substrato foi de 530°C e a taxa de crescimento foi de aproximadamente 2 Als. A seguir,

foi realizado o crescimento de InAs sobre essa camada de InP. A troca dos fluxos foi realizada segundo
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a metodologia desenvolvida por H.R.Gutiérrez [9]. Por exemplo, no caso da interface InP/InAs,
fechamos o fluxo de PH3; por alguns segundos antes de abrir o de AsHs;. Com isso, temos uma
superficie de InP rica em In, de modo a minimizar a troca P-As que ocorre naturalmente devido as
diferencas de pressao de vapor destes elementos na superficie cristalina.

Com ajuda do RHEED, a superficie das amostras foi monitorada constantemente durante o
crescimento. Depois de retirar as amostras da camara de crescimento, analisamos a morfologia da
superficie, no ar, com o AFM, utilizando pontas convencionais. Também obtivemos imagens da secio
transversal das amostras em diferentes direcdes cristalinas utilizando HRTEM, com o objetivo de

estudar o tamanho e a forma dessas nanoestruturas.

0.7 A/s

5.0 n/Div
2.0 nnvDiv

Temperatura (°C)

(i)
@ Taxa de Cres. (A/s)

1.0 nnv/Div
1.0 nnv/Div

110]
Figura 3.§: Morfologia de amostras com nanoestruturas de InAs sobre superficie de InP com reconstru¢ido 2x4:

dependéncia com a taxa de crescimento e temperatura para um substrato nominal.

A figura 3.2 mostra os resultados para o caso de um substrato nominal, onde camadas de InAs
foram depositadas com diferentes taxas e temperaturas de crescimento, mantendo constante o tempo de
crescimento. Em cada caso foram obtidas nanoestruturas de InAs em forma de fios alongados ou ilhas,
porém as caracteristicas destas estruturas (periodo, comprimento, altura e homogeneidade) foram
diferentes para cada condi¢do usada. Quando a temperatura de crescimento € mantida constante em 500

°C podemos observar que, para taxas de crescimento de 0.7 A/s, teremos a formagdo de grandes
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estruturas de forma alongada e também algumas ilhas de modo isolado na superficie. Este tipo de
morfologia sugere um processo de difusdo superficial intensificado e morfologias esperadas para o
processo de amadurecimento de Ostwald [10]; devido, porém a baixa taxa de crescimento, a
probabilidade de troca P-As na superficie em crescimento ndo pode ser desprezada. Deste modo, a
quantidade efetiva de InAs depositado pode ser significativamente maior nesta amostra.

Para taxas de crescimento entre 1.3 e 2.6 A/s (mantendo a temperatura em 500°C) as
caracteristicas das nanoestruturas nio mudam muito. Neste caso a presencga de ilhas é mantida; para os
nanofios o periodo oscila entre 150 e 400 A com um valor médio de ~ 250 A; a altura média dos
nanofios é de aproximadamente 30 A. Porém quando a taxa é de 2.6 A/s vemos que a morfologia dos
nanofios de InAs da superficie € mais homogénea que para a taxa menor. Nesta dltima condicdo
estruturas em forma de fios podem ser observadas na superficie, juntamente com ilhas de forma menos
anisotropica. O aumento da taxa de crescimento diminui o comprimento de difusdo dos dtomos na
superficie. Em crescimentos homoepitaxiais isto pode produzir uma transicio de um modo de
crescimento 2D para um 3D [11,12]. Em sistemas tensionados, como € nosso caso, a morfologia final
da superficie é determinada por processos mais complexos que envolvem nao s6 mecanismos cinéticos
mas também a relaxacdo da energia eldstica acumulada no filme tensionado. Contudo, o
comportamento observado sugere que a formacdo dos nanofios pode estar associada a uma anisotropia
na difusdo. Essa anisotropia serd relativamente mais importante quando usamos taxas de crescimento
que reduzem a mobilidade dos d&tomos na superficie, impedindo que um estado de equilibrio final seja
alcancado devido a limitacao cinética.

Por outro lado, mantendo constante a taxa de crescimento (1.3 A/S) e aumentando a temperatura
de 460 para 520 °C, podemos ver que as estruturas em forma de fios sdo predominantes para baixas
temperaturas, sendo mais finas e homogéneas tanto em altura como em comprimento; contudo, mesmo
neste caso, um pequeno numero de ilhas 3D € sempre observado. Observamos também, que a medida
que aumentamos a temperatura estas estruturas (na forma de fios) ficam mais largas e inomogéneas até
que a temperatura de 520 °C elas desaparecem dando lugar a estruturas em forma de ilhas, muito mais
isotrépicas e homogéneas. Logo o aumento da temperatura favorece a formacgao de ilhas isotropicas de

InAs.
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Figura 3.3: Morfologia de amostras com nanoestruturas de InAs sobre superficie de InP com reconstrucdo 2x4:

dependéncia com a taxa de crescimento e temperatura para um substrato vicinal tipo A.

Na figura 3.3 fazemos analise semelhante, desta vez para um substrato vicinal tipo A e com
temperatura maxima de 510 °C. Aqui podemos observar, de forma geral, que quando aumentamos a
taxa de crescimento mantendo constante a temperatura em 500 °C, favorecemos a formacgdo de
nanofios ao longo da dire¢a@o [1-10]. Quando a taxa de crescimento € muito baixa (0.7 A/s) o resultado
€ similar ao da figura 3.2, s6 que neste caso, entre as ilhas e grandes estruturas 3D, ainda observamos a
formacao de fios. Isto se pode justificar basicamente pelo tipo de substrato, como mostrado na Figura
3.1. No substrato vicinal tipo A a maior densidade de degraus reduz a difusdo dos dtomos adsorvidos
favorecendo assim a formacao destas estruturas alongadas. J4 para o intervalo de taxas de crescimento
entre 1.3 ¢ 2.6 A/s (mantendo a temperatura em 500 °C) os nanofios continuam presentes. Percebe-se
apenas um aumento na definicdo e homogeneidade dos fios com o aumento da taxa de crescimento.
Logo, o aumento da taxa de deposi¢do de InAs unido as caracteristicas do corte do substrato vicinal

tipo A de InP mantendo a temperatura constante, favorece a formacao de nanofios.
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Figura 3.4: Evolucdo temporal de nanoestruturas de InAs sobre a superficie do InP, com a altura e a quantidade de material
depositado, para substratos vicinais tipo A e nominais. A temperatura e taxa de crescimento sdo 500°C e 1.3 Ass,

respectivamente.

Quando neste mesmo tipo de substrato mudamos a temperatura mantendo constante a taxa de
crescimento, o resultado € similar ao da figura 3.2, onde utilizamos um substrato nominal. A diferenga
fundamental estd que a 510 °C ainda aparecem nanofios, porém estes sdo mais curtos e fragmentados
que a temperaturas mais baixas. Podemos concluir entdo que independente do tipo de substrato,
existem condi¢des de crescimento (temperatura e taxa de deposi¢do) que podem favorecer tanto a
formacao de ilhas 3D como a de nanofios.

Pelas morfologias observadas a mais altas temperaturas, podemos assumir que os fios estdo
relaxando e se fragmentando, dando lugar a formac¢do de ilhas, como sugerido por H.R.Gutiérrez [9].
Estas nanoestruturas, de forma mais isotrépica, deveriam entdo corresponder a forma de equilibrio do
InAs na superficie de InP, uma vez que dominam a morfologia do filme crescido quando a temperatura
€ mais alta e limitagOes cinéticas tornam-se menos importantes.

Contudo, apesar de trabalharmos na faixa de temperaturas em que a taxa de crescimento de ligas
bindrias no CBE ¢€ relativamente constante, podemos avaliar, das imagens mostradas nas Figuras 3.2 e

3.3, que o volume depositado ndo se manteve constante. Isso pode ocorrer por varios motivos, desde
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variacdes na pirdlise do organometdlico devido a variagdo de temperatura de crescimento a maior
deplecdo de material da camada molhante [3]. Por este motivo, para uma andlise comparativa da
evolugdo das estruturas em funcio da temperatura, fizemos crescimentos onde o tempo de deposi¢do
era variado, mantendo todos os demais parametros constantes. Com isso verificaremos a dependéncia
das formas na superficie crescida em fun¢do do volume de material depositado. A temperatura
escolhida foi de 500°C, e a taxa de crescimento 2.6 A/s, o que permitiria uma maior nucleacdo de fios
de acordo com nossas observacgdes anteriores,

Na figura 3.4 mostramos esta seqiiéncia para substratos nominais e vicinais tipo A. Para o caso
de substratos nominais, vemos que a tendéncia é de uma maior densidade de ilhas do que no tipo A,
como ja comentado anteriormente. Para pequenas quantidades de material observamos a formacao
simultanea de ilhas e de fios no substrato nominal. A medida que aumentamos a quantidade de material
depositado, contudo, a densidade de ilhas cresce enquanto a de fios diminui, sendo que também estes
ficam mais curtos e irregulares. Finalmente, para os maiores volumes de material depositado, os fios
cedem lugar as ilhas 3D, algumas delas ainda mantendo uma forma anisotrépica.

Para o caso do substrato vicinal, a formacdo de fios é favorecida, mesmo para pequenos
volumes de material. A medida que este volume aumenta, a densidade de ilhas cresce e os fios ficam
mais curtos € mais largos. Isto sugere que maior quantidade de material depositado produz o colapso
dos fios; finalmente, os fios se quebram dando lugar a formacao de ilhas 3D mais isotrépicas em forma.
Essa transi¢c@o fica mais clara se observarmos a figura 3.5 onde mostramos uma imagem AFM de uma
amostra contendo tanto fios e ilhas 3D na superficie. A transformada de Fourier 2D da imagem sugere
uma leve simetria hexagonal. Procurando por esta simetria na imagem, podemos verificar a existéncia
de ilhas nucleando em torno de um centro, associado em alguns pontos a extremidade de um fio com
maior espessura que ao longo de seu comprimento. A nucleacdo das ilhas seria entdo afetada pelo
campo de tensdo gerado por esta variacdo de espessura, € o arranjo hexagonal corresponderia ao

empacotamento de nanoestruturas mais denso possivel nesta condi¢do.
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Figura 3.5: (a) imagem de AFM feita com ponta de nanotubo de carbono, cedida por H.R.Gutiérrez. No canto superior
direito mostramos a Transformada de Fourier da imagem. A barra de escala é de 500 nm. (b) e (c) magnificacdo de duas
regides da mesma amostra com distribuic@o espacial hexagonal das ilhas, os circulos indicam os pontos de maior altura nas

ilhas. As barras das escalas sdo de 50 nm.

3.4 Nanofios de InAs/InP.

Para o caso da obten¢do e estudo de nanofios por GIXD faremos um resumo dos resultados ja
obtidos e publicados por Humberto R.Gutiérrez em nosso grupo. As conclusdes de Gutiérrez et al. [1]
indicam que, neste caso, existe uma diferenca substancial entre varreduras GIXD radiais em dire¢des
perpendiculares. A maior relaxagdo da tensdo foi verificada ao longo da direcdo [110] que, como
vemos da imagem de AFM inserida no gréifico da figura 2.12 (a), é perpendicular ao comprimento dos
fios.

A obtencdo da correlacdo entre as componentes paralelas da deformacdo desde a superficie do
substrato e sua variacdo com a altura (z) dentro da nanoestrutura tornou possivel construir um mapa
tridimensional do comportamento da relaxacdo da tensdao dentro do nanofio. Todas as medidas de
GIXD, como explicado anteriormente no capitulo 2, sdo uma func¢io do angulo de espalhamento radial

(26, radial) e da rotacdo da amostra (®, angular). A energia e o angulo de incidéncia do feixe de raios X
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foram fixados em E =7600 eV e a; = 0.3°, respectivamente. Para determinar a interdependéncia das
componentes da deformagdo com a forma da nanoestrutura, foram feitas varreduras angulares para os

diferentes valores de g, (fig.2.14).
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Figura 3.6: Curvas obtidas a partir do ajuste do maximo dos picos das varreduras angulares dos nanofios na direcdo (040).

Os resultados destes ajustes permitirdo obter as relagdes Ly vs dyg para cada plano de iso-strain.

Dos resultados dos valores das varreduras radiais e angulares nas direcdes [220] e [2-20]
encontramos as relacdes entre as distincias interatdmicas ao longo destas direcdes (dxo € da-20,
respectivamente) para a altura z ao longo da nanoestrutura, utilizando para isso os resultados das

varreduras angulares nas vizinhancas da reflexao (040).
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Figura 3.7: Resultados do RHEED e HRTEM. (a) o dngulo observado nas imagens de TEM é de aproximadamente 20°
para as facetas dos nanofios. E possivel também determinar a altura dos nanofios e o tamanho da base e comparar estes
valores com os resultados das imagens de AFM. (b) as medidas de RHEED realizadas in situ permitem identificar facetas

com um angulo de 20° com respeito a superficie do substrato o que corresponde bem com os resultados do HRTEM e AFM.

Conseqiientemente, considerando que [040] esta rotacionada de 45° com respeito as dire¢oes
[220] e [2-20], calculamos os componentes de q, ao longo dessas direcdes numa transformacdo de
rotacdo de coordenadas, como mencionado na sec¢do 2.7 (figura 2.17). Desta forma, obtemos a relacao

entre dy.o0 € dayo para cada plano de “iso-strain” [dHO =F, (dm)] como mostrado na figura 3.6. Neste
caso, F, é uma funcdo exponencial crescente obtida através de ajuste dos dados experimentais, que
descreve a relagdo entre as distancias interplanares nas direcdes [220] e [2-20]:
{(‘1220—2»08)/ }
d, ,, =2.074+0.00026 ¢ 0.0067] 3.1

Por outro lado, o tamanho lateral (L) ao longo da direcdo [220] é uma funcdo de dyo [

L,,=F (d - 0)como mostrado na figura 3.6] e se obtém a partir da largura a meia altura dos maximos
dos picos nas varreduras angulares (Ag, ) para cada valor de q,. No caso das ilhas, o ajuste pode ser

feito a partir de uma fun¢do linear L,,, = Fl[F2 (a’m)], de onde teremos a relacdo entre o tamanho

(d2,20—2.08)
lateral e a distancia interplanar ao longo da direcdo [220]. Neste caso, L,,, =333-1.27 6{ 0-0067} )

A partir desta equagdo, para d,,,=d,, =2.075A, obtemos que o tamanho lateral Ly &
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aproximadamente 332 A. Este valor estd em bom acordo com o valor médio da base dos fios (335 A)
medidos por AFM e HRTEM.

Os resultados de HRTEM e RHEED mostram que os nanofios de InAs apresentam facetas
paralelas em {114} e {-1-14} como mostrado na figura 3.7(a-b). Considerando a forma da sessdo
transversal do fio (medidos por AFM e HRTEM) e o valor médio das larguras da base medidos por
GIXD, obtemos a relacdo direta entre a deformacao e a altura dos nanofios. A figura 3.8 mostra o mapa
da relaxacdo de tens@o para os fios ao longo das direcdes [220] e [2-20]. Aqui percebemos claramente
que a relaxag¢@o € muito maior na sessdo transversal dos fios que ao longo deles, como se esperava dos
resultados mostrados na figura 2.12. Esta rdpida relaxacdo da tensdo na sessdo transversal do nanofio
pode justificar a formacdo destas estruturas tensionadas alongadas; contudo, estes resultados

isoladamente nao explicam a origem da transi¢do de forma (de fios para ilhas) observada.

€ (13 16 17 19 24 23 25 27 29 3.1

—
T, |
- (hk)=(220)
S0 30
S
=

0

(hk)=(-220)

0 50 100 150 200 250 300
(b) Lhkl(A)

Figura 3.8: Mapa de relaxacdo da tensdo nos nanofios de InAs/InP [1], resultado das medidas de GIXD. Os resultados de
GIXD unidos aos de RHEED, HRTEM e AFM permitem a constru¢do de um fio padrdo onde podem ser observadas a
relaxacdo de tensdo calculada a partir dos dados do GIXD: (a) na seccdo transversal do fio a tens@o relaxa mais rapidamente

que ao longo do fio (b).

3.5 Pontos Quanticos de InAs/InP.

A partir dos resultados anteriores concluimos que os nanofios se formam, fundamentalmente, devido a
difusdo anisotrépica na camada buffer de InP durante a formacgao das primeiras monocamadas de InAs.

Um ligeiro aumento na temperatura de crescimento permite que 0os atomos superem as barreiras
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cinéticas impostas pela reconstrucdo e tipo de superficie. Nossos resultados sugerem que, para baixas
temperaturas, a relaxacio anisotropica da tensdo € o fator que controla a estabilidade e formacdo dos
nanofios pela relaxacdo da energia eldstica na dire¢dao perpendicular ao sentido do comprimento do fio.
Entretanto, em temperaturas ligeiramente mais altas, o equilibrio eldstico dos componentes da
deformacdo € do plano de iso-strain poderia também ter um papel importante na formacdo de
nanoestruturas mais simétricas. Assim, a obtencdo de nanoestruturas definidas, sejam elas nanofios
(1D) ou pontos quanticos (0D), vai depender sensivelmente das condi¢des de crescimento para o
sistema. Como mostramos anteriormente, a escolha dos parametros corretos (temperatura, taxa de
crescimento, tipo de substrato) vai determinar a formagdo majoritdria de fios ou de ilhas na amostra.
Assim, para obtermos ilhas devem ser utilizadas temperaturas mais altas (510 — 520 °C) enquanto para
a obten¢do de nanofios temperaturas mais baixas (490-500°C) e taxas de crescimento da ordem de 2.6
A/s sdo mais indicadas. Estes intervalos de condi¢des de crescimento determinam entdo a distribuicdo
de tamanhos e homogeneidade das nanoestruturas resultantes. Contudo, para conhecer a dinamica da
transicdo de forma observada, temos que poder comparar a relaxacdo da tensdo nos dois tipos de

nanoestruturas.

Angle 1A: 20,02 Angle2A: 20,03
Angle 1B: 19,15 Angle2B: 21,17
Angle 1C: 20,30 Angle2C: 19,80

Angle 1B: 11,89
Angle 1C: 12,72

Figura 3.9: Resultados do RHEED para pontos quanticos. (a) Os angulos das facetas nos primeiros instantes do
crescimento revelam um valor de aproximadamente 19°. (b) Na ultima etapa do crescimento dos nanofios o angulo da faceta

muda para aproximadamente 11°.
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Figura 3.10: Imagens e resultados do AFM para pontos quanticos. (a) Nas imagens de AFM podemos observar uma
mudanga na faceta ao longo da direcdo [110]. (b) A andlise feita para os resultados de AFM mostra que temos duas facetas
bem definidas em uma direcio com um angulo de 19° préximo a base das ilhas; o angulo muda para aproximadamente 11°
mais perto do topo. Destes resultados podemos determinar também o valor médio da base e a altura média destas

nanoestruturas, como mostrado pelos histogramas.

A figura 3.9 mostra os resultados do RHEED na direcdo [220] obtidos durante o crescimento
dos pontos quanticos de InAs/InP. Como podemos observar na fig.3.9(a) os angulos de inclinagcdo das
facetas estdo em torno de 0 ~ 19° nos primeiros estdgios do crescimento das ilhas; ja na fig.3.9(b), que
corresponde aos estdgios finais do crescimento, vemos como esse angulo muda para um valor
significativamente menor (0 ~ 11-12°). Isto indica uma mudanca na faceta a uma determinada altura
dentro da ilha, provavelmente relacionada a uma mudangca na relaxacdo da tensdo dentro da

nanoestrutura.
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(b)

Figura 3.11: Imagens de HRTEM para pontos quanticos. (a) As imagens mostram que na direcdo [1-10] o angulo da tnica
faceta presente é de aproximadamente 15°. (b) Os angulos das duas facetas com valores similares aos obtidos por AFM e

RHEED sao bem identificados na direcdo [110].

Na figura 3.10 mostramos imagens de AFM onde também € possivel identificar essa mudanga
na faceta. Na figura 3.10(a) mostramos a topografia medida por AFM com a imagem em 3D de uma
ilha onde identificamos com uma malha a mudanca no angulo da faceta. J4 na figura 3.10(b)
mostramos a seccdo transversal de uma ilha ao longo das duas direcdes, bem como a distribui¢ao de

tamanhos (didametro da base e altura) para diferentes imagens. Analisando um maior nimero de ilhas
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em cada caso, podemos identificar que esta mudanga de faceta acontece apenas na direcdo [110]; na
direcdo [1-10] o angulo da faceta fica com um valor intermedidrio durante todo o crescimento (0 ~
15°). Este resultado também foi corroborado pelas imagens de TEM mostradas na figura 3.11; através
das imagens em alta resolucdo € possivel ver claramente a mudanca de faceta na direcao [110], e medir
os angulos para a primeira faceta (6 = 18°) préxima da interface com o InP e para a segunda faceta (0 =
12°) a aproximadamente 35 A de altura a partir da base, como mostrado na figura 3.11(b). Na outra
direcdo (fig.3.11(a)) é possivel observar que nao temos mudanca na faceta da ilha e que o dngulo é 6 =
15°, valor este que permanece intermedidrio aos das facetas na outra direcdo. Com estes resultados

~

construimos uma ilha “padrao

obtidos por RHEED, AFM e HRTEM.

mostrada na figura 3.12, que contém os valores médios dos resultados

I
|'|]'1]p|}=30‘,5 E

|

TOPO

o]
H=62A

Lyopo=343 A

Loase = 537 &

1 Lpase= 532 3

Figura 3.12: Representagdo esquematica de uma ilha “padrdo”, resultado das medidas de RHEED, AFM e HRTEM.

Na figura 2.12(b) mostramos as varreduras GIXD radiais para as ilhas 3D, ou pontos quanticos.
Diferentemente do caso dos nanofios, que mostramos na figura 3.6, os resultados das varreduras radiais
nas direcdes (220) e (2-20) mostram apenas ligeiras diferencas, o que indica uma relaxacdo mais

isotrépica da tensdo neste sistema.
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Figura 3.13: Resultados de GIXD para as ilhas na direcdo [2-20]. Aqui se podem identificar duas regides onde Ly, muda

de tendéncia, o que pode se correlacionar a mudanga de faceta observada por outras técnicas experimentais.

O procedimento para a obtencdo da correlacdo entre as componentes da deformacdo a partir do
substrato, € sua variacdo com a altura dentro da ilha, é idéntico ao descrito anteriormente para os

nanofios e abordado mais detalhadamente no capitulo 2 e na secdo 3.4. Depois de calculados os valores

da largura lateral L:A2—7Z e a obten¢do do espacamento interplanar pela equacdo de Bragg
qa

[ = 2d sin(26/2)], podemos obter a relagio entre a largura lateral dos planos de iso-strain e a distincia

interplanar, que para a dire¢do (2-20) é mostrado na figura 3.13. Aqui obtemos um grafico onde a curva
apresenta trés regides distintas. A primeira delas identificamos como correspondente a regido proxima
a base das ilhas, por seus valores do espacamento interplanar d - mais proximos aos do InP (dpp =
2.075 A) - e pelo tamanho lateral dos planos da ilha paralelos a superficie (L). No caso dos valores de d
mais préximos do InP (correspondentes a interface InAs/InP), o tamanho lateral deve estar de acordo
com a largura da base das ilhas determinadas anteriormente por AFM e HRTEM (Lpase ~ 537;&). A
extrapolagdo da curva da Figura 3.13 mostra um valor de L préximo a 55nm para d=2.075 A, indicando

um bom acordo se levarmos em conta que nossas medidas s6 foram tomadas a partir de d ~2.09 A
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(evitamos os pontos proximos ao substrato para as medidas das angulares). A seguir observamos uma
regido intermedidria de valores de d onde L praticamente se mantém constante. A medida que as ilhas
relaxam, contudo, e a distancia interplanar se aproxima dos valores do InAs, L volta novamente a
variar; a taxa desta variag¢do, contudo, é diferente da observada na regido préxima a interface com o
InP. Consideramos que estes pontos correspondem ao sinal proveniente do material préximo ao topo da
ilha, onde ela deve estar mais relaxada. Estes resultados sugerem entdo que o comportamento mostrado

na Figura 3.13 estd associado a mudanca de faceta observada através do RHEED, AFM e HRTEM.

2'14 L L L L L L] L] L]

llhas de InAs/InP
2131| = Resultados experimentais s
Ajuste linear s’

2.12 -

2.11 -

o 2.10 4

of

d220 (A

2.09 4

2.08 -

2.07 -

2.06

206 207 208 209 210 211 212 213
A)

2-20 (

Figura 3.14: Resultados do GIXD para as ilhas na dire¢do [040]. Aqui podemos observar e determinar o deslocamento
entre os planos de iso-strain das direcdes [220] e [2-20], indicativo de uma pequena anisotropia na relaxa¢@o de tensdo nas

ilhas.

Seguindo o mesmo procedimento usado no caso dos fios, na figura 3.14 mostramos os
resultados obtidos a partir do desvio dos maximos centrais das varreduras angulares para a direcdo
(040). As relagdes entre as distancias interplanares nas duas direcdes (day € da.29) podem ser ajustadas
pela equacao:

d,ye = (1.0878)d, ,, —0.17963. (3.2)
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A partir dai podemos calcular a fun¢do linear L,,, = FI[F2 (dm)], de onde teremos a relagdo entre o

tamanho lateral e a distancia interplanar ao longo da direcdo [220]. Estes resultados tomados em
conjunto com a forma da ilha “padrao” mostrada na Figura 3.12, permitirdo a obtencdo da altura e o

valor das componentes de deformacdo no plano da interface para cada plano de iso-strain considerado.

hkl
Calculando as componentes nas dire¢des (220) e (2-20) na forma ¢, =(d1"AS _dh’%h,d .100%,

InAs
obtemos o gréfico da figura 3.15. Podemos observar destes resultados a relaxa¢do mais rdpida na regido
do topo da ilha e mais lenta na base (regido mais préxima a interface com o InP). Além disso, a
extrapolacdo do valor destas componentes para h =0 (ou seja, a interface InP/InAs), para as duas
direcdes, mostra valores muito préximos aos do descasamento de pardmetros de rede entre InP e InAs

(~3.2%).
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Figura 3.15: Comportamento da componente de deformagdo no plano para as ilhas nas duas dire¢des cristalograficas em
fungdo da altura de cada plano de iso-strain. Observe como no topo a ilha relaxa mais rapidamente, devido a mudanga na

derivada da curva.

Para entender melhor a estabilidade das duas formas, nanofio e ilha 3D, na superficie crescida, e
avaliar a origem da transicdo de formas observada, é essencial compararmos a energia eldstica
acumulada na estrutura a partir dos dados mostrados na Figura 3.14. Embora o comportamento do
sistema como um todo seja ditado pela soma de varias contribuicdes energéticas [13,14], a contribui¢io

da energia de superficie pode ser estimada a partir nos nossos modelos padrao para o nanofio e ilha 3D.
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Por este motivo, para a andlise seguinte, levaremos em conta somente a energia eldstica, que varia mais

significativamente ao longo das nanoestruturas.

0,006 T T T T . :
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5 0,004
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Figura 3.16: Energia eldstica por atomo calculada a partir da equagéo (3.6) em fungéo da altura para as ilhas e nanofios de

InAs/InP.

Considerando a lei de Hooke aplicada a materiais com estrutura cubica, podemos escrever a
energia eldstica na forma [1,15]:

u
—).(52220 + 21855085 00 + 822_20), (3.3)

E =
Y (1-v
onde Ey representa a energia eléstica total por unidade de volume, pu é o médulo de cisalhamento e v €

a razdo de Poisson. As variaveis &,,, € £, ,, s30 as componentes da deformacao para os planos de iso-

strain nas direcoes (220) e (2-20), respectivamente.
O volume por dtomo pode ser calculado para cada altura z na forma:

Ve = doo2-drgds 5. (3.4)
Neste caso, a direcdo cristalografica (002) é perpendicular a superficie do substrato (dire¢do da altura
z), e € livre para relaxar durante o crescimento [15]. A dependéncia de dopp2 com z pode ser entdo

determinada a partir da relag¢do de distor¢ao tetragonal,
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1%
€02 = —(5220 + 52720)~ (3.5)

(1-v)

tui _(dlo(/ﬁ _dooz) 5
Substituindo Eppp =\ 1 002 na equacgao (3.5) podemos obter
InAs

InAs

dy,=d 002 {1 + %(5220 + &, 5 )} Podemos entdo substituir este resultado na equagdo (3.4) e

determinar a energia eldstica por 4tomo para cada altura z na forma:

E., = m-(gzzzo + 216508290 T 522—20 )Vaztm' (3.6)

Na figura 3.16 representamos os valores calculados a partir da relacdo anterior para nanofios e
pontos quanticos considerando os ajustes lineares indicados na figura 3.15. Deste grafico podemos
observar que, na regido da interface InAs/InP, a energia eldstica por dtomo é similar para nanofios e
ilhas, embora ligeiramente inferior para os nanofios. Isso concorda com nossa observac¢ao experimental
que, para pequenos volumes de material depositado, especialmente no substrato nominal, a nucleacdo
de fios e ilhas ocorre simultaneamente. Nossos resultados para a energia eldstica indicam porém que a
formacdo dos nanofios permite um ganho energético ao sistema, pela relaxacdo mais répida da
componente €79. Contudo, quando o volume de material cresce, a formacdo da faceta de menor angulo
nas ilhas favorece de forma mais intensa a relaxacdo de energia no sistema, quando comparada aos
nanofios. Observando a Figura 3.16, podemos notar que a extrapolagdo dos valores calculados de
energia eldstica para os nanofios iguala a das ilhas para alturas da ordem de 4.5 nm. Isso corresponde as
nossas observacoes experimentais. Os nanofios de InAs/InP observados na maior parte das amostras
tém altura de ~5nm quando comegam a ficar mais irregulares e dar origem s ilhas 3D. E possivel que a
transi¢do ocorra pela impossibilidade de formagdo da segunda faceta no fio. Embora no nosso modelo
de ilha 3D padrdo tratemos as duas direcOes de forma desacoplada, € grande a possibilidade de
formacdo de pequenas facetas intermedidrias as observadas, no sentido de minimizar a energia
associada aos cantos (edges) que formam as ilhas [13,14] como ocorre, por exemplo, no caso do Ge/Si
[16]. Nossas observacdes experimentais, no entanto, nao puderam nos fornecer estas informagdes, em

virtude, principalmente, da alta densidade de nanoestruturas presentes na superficie.
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3.6 Conclusoes do capitulo.

Os resultados experimentais obtidos e mostrados neste capitulo, para nanofios e pontos
quanticos de InAs/InP, mostram alto grau de concordancia. Aqui podemos concluir que a partir das
primeiras monocamadas, as condi¢des de crescimento especificas para obter fios ou ilhas no sistema
InAs/InP, e o tipo de substrato sdo determinantes quanto a formag¢do de um tipo ou outro de
nanoestrutura. Como vemos da fig. 3.16, os nanofios relaxam mais rapidamente que as ilhas até uma
altura de 5 nm; a partir deste ponto a tendéncia mostrada no ajuste exponencial decrescente da figura
indica que as ilhas passam a ser a configuracdo energeticamente mais estavel. Esta conclusdo encontra

suporte nos resultados experimentais mostrados nas imagens de AFM neste capitulo.
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Capitulo 4

Resultados experimentais para o InAs/InGaAs/InP

4.1 Introducao.

Como mencionamos no capitulo 1, os sistemas baseados em elementos do grupo III-V sdo
atrativos essencialmente pela possibilidade de construir dispositivos emissores de luz [1] que trabalhem
na regido de comprimento de onda entre 1.33 — 1.50 pum. Este € o caso do InAs crescido sobre InP, um
sistema que tem sido amplamente estudado nos dltimos anos [2-9]. Neste sistema, em contraste com o
caso do InAs/GaAs, o processo de formacao das nanoestruturas de InAs sobre o substrato de InP estd
caracterizado pelo descasamento mais baixo (~ 3.2%) entre o InAs e a camada buffer, e é complicado
por fatores como interdifusdo [2,3] relaxacdo anisotropica da tensdo [8] e um grande nimero de
materiais possiveis de serem utilizados na camada buffer [2-8]. A introdu¢d@o de um composto ternério
(InGaAs) ou quaterndrio (InGaAsP), particularmente com parametro de rede préximo ao do substrato,
entre 0 InAs e o InP se mostra interessante essencialmente porque facilitaria a criagdo de sistemas
multicamadas para dispositivos de fios ou pontos quanticos exibindo um melhor confinamento 6ptico
da radiacdo [5,7]. Resultados experimentais, no entanto, sugerem que a relaxacdo da tensdo [8] e/ou
composi¢ao quimica [5] da camada buffer tem um papel fundamental na configuracdo da forma final
das nanoestruturas de InAs. Entretanto, o mecanismo associado a formacdo de uma morfologia
superficial especifica das nanoestruturas esta ainda em discussao [10].

Neste capitulo, vamos analisar a importancia da introdu¢do de uma camada intermedidria de
InGaAs entre o InAs e a camada buffer de InP. As camadas de InGaAs, dependendo das suas condi¢des
de crescimento, podem afetar ou ndo a forma e tamanho dos nanofios de InAs. Os resultados expostos
neste capitulo sugerem que um fendmeno como a modulacdo composicional dentro da camada de
InGaAs interfere na formagdo de nanofios de InAs; um campo de tensdo periddico associado a

presenca da modulacdo leva a interdifusdo de Ga da camada buffer para o interior das nanoestruturas.
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Quando a modulacdo de composicdo ndo estd presente, a relaxacdo da tensdo nos nanofios de
InAs/InGaAs tem um comportamento muito similar ao caso do InAs/InP. Isto sugere que a introducdo
de uma camada buffer com material diferente do InP tem, ao contrario do sugerido na literatura [6,7]
um papel menor na forma e tamanho das nanoestruturas de InAs. Este resultado reforca nossa
interpretacdo da estabilidade de formas baseada na relaxacdo da energia eldstica, apresentada no

capitulo 3 desta tese.

4.2 Condicoes de Crescimento do InGaAs/InP.

Todas as amostras estudadas neste capitulo foram crescidas simultaneamente sobre substratos
de InP nominais e vicinais tipo A por CBE. Como descrito no capitulo 2 e a semelhanca do caso
InAs/InP, depois de removida a camada de 6xido nativo dos substratos de InP foram depositados ~120
nm para a camada buffer de InP com o objetivo de obter uma superficie plana e livre de impurezas para
o crescimento subseqiiente. Em seguida, depositamos camadas de InGaAs onde os parametros de
crescimento foram variados no sentido de obtermos o casamento de parametro de rede da liga terndria
com o do substrato de InP.

Na figura 4.1 mostramos resultados tipicos da difracdo de raios X (XRD) para camadas de
InGaAs (espessuras de aproximadamente 100 nm), crescidas sobre o substrato de InP. Neste caso em
particular, a utilizacdo da lei de Vegard estabeleceu as concentracdes dos diferentes elementos em
Ing 470Gag s23As. Na figura 4.1 podemos ver que a diferencga entre o pico de InP (mais intenso) e o pico
do InGaAs é de aproximadamente 200 seg/arc. Consideramos que estes valores de descasamento sdo
apropriados para nosso estudo, uma vez que a introdugdo de tensdo pela diferenca de composi¢ao para
a liga casada (Ing4768Gaps32As) € muito pequena. A taxa de crescimento do InGaAs e a temperatura
foram de 0.5 A/s e 520°C, respectivamente.

Um outro ponto importante é a morfologia da camada crescida, uma vez que estaremos
analisando as formas presentes no filme de InAs depositado sobre ela. As condi¢des de crescimento
mencionadas acima garantem uma superficie plana para o crescimento subseqiiente do InAs. Na
imagem de AFM inserida na fig. 4.1, podemos ver que a superficie do InGaAs obtida é plana, com
rugosidade rms < 2 A. Isso mostra que a variagdo de altura ao longo da imagem é da ordem de 1 a 2

monocamadas, similar a encontrada para a camada buffer de InP.
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Figura 4.1: Resultados tipicos da difracdo de raios X e AFM para uma camada InGaAs/InP. A diferenca entre os picos € de

aproximadamente 200 segundos de arco, enquanto a rugosidade da superficie obtida é similar ao InP.

Na figura 4.2 mostramos o comportamento da morfologia do InAs depositado sobre camadas de
InGaAs crescidas na condi¢do reportada acima. Analisamos a forma e tamanho dos nanofios de InAs
para diferentes amostras. Em todas elas mantivemos constantes a temperatura de crescimento e a
espessura da camada de InGaAs em 500°C e 12 nm, respectivamente. A taxa de crescimento do InAs,
contudo, foi variada de 0.8 a 2.4 AJs. Para taxas de crescimento muito baixas, da ordem de 0.8 ;\/S,
obtivemos alguns pontos quanticos e estruturas tridimensionais sem forma definida, similarmente ao
caso InAs/InP. A medida que aumentamos a taxa de crescimento obtemos nanofios que aumentam de
tamanho e comprimento, ficando mais uniformes. Com a taxa de 2.4 /°\/s, os fios apresentam tamanhos
e formas bem definidos e as ilhas praticamente desaparecem. Estes resultados novamente se mostram

similares ao caso do InAs/InP que descrevemos no capitulo 3.
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Figura 4.2: Imagens de AFM de nanofios de InAs/InGaAs/InP. Aqui mantivemos constantes a temperatura (500 °C) e
espessura da camada de InGaAs (12 nm) e variamos a taxa de crescimento de 0.8 a 2.4 A/s. Com o aumento da taxa de

crescimento, melhoramos a defini¢do dos nanofios.

Quando variamos a temperatura de crescimento entre 470 e 525°C, como mostrado na figura
4.3, mantendo constantes a espessura do InGaAs e a taxa de crescimento do InAs em 12 nm e 2.4 A/s,
respectivamente, podemos observar a dependéncia com a temperatura da transicdo fio-ilha. Uma
analise detalhada das imagens de AFM da figura permite identificar que entre 490 e 500°C se obtém
nanofios com forma e tamanho melhor definidos, enquanto a temperaturas maiores (505 — 525°C) a
presenga de ilhas é dominante. Para temperaturas inferiores a 490°C, ndo € favorecida a formagdo de

fios ou ilhas, ambos se encontrando em numero similar e com forma e tamanho irregulares. Outra vez
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vale destacar que o intervalo de temperaturas onde se obtém os melhores nanofios € similar ao caso do

InAs/InP.
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Figura 4.3: Imagens de AFM de nanofios de InAs/InGaAs/InP. Aqui mantivemos constantes a taxa de crescimento (2.4
Als) e espessura da camada de InGaAs (12 nm) e variamos a temperatura de crescimento do InAs de 470 a 525°C. Com o
aumento da temperatura é possivel observar a transicdo fio-ilha. O intervalo de temperatura ideal para a formacdo de

nanofios com maior defini¢io em forma e tamanho é de 490 a 500°C.

Na figura 4.4 mostramos imagens de AFM e RHEED para o estudo da influéncia da espessura
da camada intermediaria de InGaAs na forma e tamanho dos nanofios de InAs. Nestes resultados,
escolhemos manter constantes a temperatura de crescimento do InAs em 490°C e a taxa de crescimento

em 2.4 A/s, variando a espessura do terndrio de 12 nm para 100 nm. Como podemos ver, quando a
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espessura do InGaAs é aumentada, tanto a forma como o tamanho dos nanofios tornam-se cada vez
mais irregulares, inclusive com a formacado de ilhas; lembramos que as condi¢des de temperatura e taxa
de crescimento foram escolhidas para favorecer a obtencdo de nanofios. Outro comportamento que
pode ser observado nas imagens € a mudanca na direcdo de alongamento dos nanofios, que aparecem
em alguns casos rotacionados de ~45°. Nas imagens de RHEED destas amostras pode-se ver uma
mudanca do formato do padrao de difracdo, de ponta de flecha (com facetas tipicas dos nanofios de

InAs/InP) a chevron onde o padrdo referente as facetas se apresenta ao lado do ponto de difracdo

central mais intenso — padrdo tipico de ilhas 3D.
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Figura 4.4: Imagens de AFM e RHEED de nanofios de InAs/InGaAs/InP onde variamos a espessura da camada
intermediaria de InGaAs, mantendo constantes as condigdes de crescimento. (a) espessura do InGaAs de 12 nm: nanofios
definidos em tamanho e forma, e imagem de RHEED correspondente (padrdo de pontas de flecha). (b) espessura da camada
de InGaAs de 100 nm: fios irregulares na forma e tamanho e densidade mais alta de ilhas; a imagem correspondente de

RHEED na forma de chevron tipica de ilhas 3D.
4.3 Nanofios de InAs/InGaAs/InP.

Os nanofios de InAs obtidos neste trabalho sdo maiores e mais homogéneos quando crescidos a
temperatura e taxa de crescimento de 490°C e 2.4 A/s, respectivamente. Por este motivo, escolhemos

estas condi¢cdes para fazer um estudo comparativo que pudesse elucidar o papel da camada buffer

63



intermedidria na estabilidade dos nanofios de InAs. As principais diferengas entre as estruturas das
amostras crescidas para esta finalidade sdo a espessura da camada de InGaAs e a sobrepressdao de As;
usada no crescimento de InGaAs. A tabela 4.1 mostra as quatro amostras que apresentam estas

caracteristicas essenciais para nosso estudo:

Sobrepressao de As;

Amostra Estrutura da Amostra durante o crescimento do
InGaAs
A InAs/InP -
B InAs/InGaAs(12 nm)/InP 1x
C InAs/InGaAs(100 nm)/InP 1x
D InAs/InGaAs(100 nm)/InP 3x

Tabela 4.1: Estrutura das camadas e sobrepressdo de As, usada durante o crescimento das amostras aqui estudadas.

Todas as amostras foram resfriadas a vacuo, um procedimento que garante a preservagdao da
forma final da nanoestrutura [11]. Depois de removidas da cAmara de crescimento, utilizou-se 0 AFM
para verificar a morfologia resultante da alteracdo dos parametros mostrados na tabela 4.1. Imagens de
TEM em secc¢do transversal em campo claro e escuro foram também realizadas para verificar possiveis
variagdes estruturais nas amostras.

Na figura 4.5 mostramos a topografia AFM de nanofios de InAs crescidos sobre InP/InP
(amostra A) e InGaAs/InP(amostras B, C e D). Na fig. 4.5(a) mostramos nanofios (amostra A)
estendidos uniformemente ao longo da direcdo [1-10] com largura na base de ~32 nm. Entretanto, para
o InAs crescido sobre uma camada de InGaAs de ~12 nm (amostra B), na figura 4.5(b), observamos
nanofios mais curtos e largos, com algumas ilhas aparecendo na superficie. Neste caso os nanofios tem
uma largura na base de ~45 nm, muito maior que no caso anterior. A forma e tamanho dos nanofios se
modifica acentuadamente quando a espessura da camada de InGaAs aumenta para 100 nm (amostra C),
crescida nas mesmas condi¢oes, como mostrado na Fig. 4.5(c). Como comentado anteriormente para
esta mesma amostra, a forma anisotrépica dos nanofios se altera acentuadamente quando comparados
aos das imagens anteriores. Entretanto, na Fig. 4.5(d) mostramos que € possivel retornar a tamanhos e
formas das nanoestruturas de InAs/InGaAs similares ao caso InAs/InP (amostra D). Neste caso, a
espessura do InGaAs estd em torno dos 100 nm, e a unica diferenca nas condi¢des de crescimento, com

relacdo ao caso anterior (amostra C), ¢ uma maior sobrepressao de As, (Tabela 4.1). Os nanofios aqui
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sdo mais regulares e uniformes, similares aos obtidos no crescimento direto sobre o InP, e a largura da

base diminui para ~35 nm.

Figura 4.5: Imagens de AFM de nanofios de InAs crescidos por CBE: (a) InAs/InP, amostra A; (b)
InAs/InGaAs(12nm)/InP, amostra B; (c) InAs/InGaAs(100nm)/InP, amostra C; (d) InAs/InGaAs(100nm)/InP, onde o
InGaAs foi crescido com baixa sobrepressao de As,.

Como concluimos no capitulo anterior, a formag¢do de nanofios de InAs em InP pode ser

atribuida a anisotropia na difusdo superficial [12] e ao ganho energético obtido pela relaxacdo
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anisotrépica da tensdo [13] Entretanto, para os nanofios de InAs crescidos sobre InGaAs/InP,
observamos que sua forma e direcdo na superficie dependem significativamente da espessura da
camada buffer de InGaAs, sugerindo um papel importante de efeitos de volume. Estes efeitos podem,
em principio, ser atribuidos a diferentes propriedades elasticas de InGaAs e InP; camadas finas de
InGaAs permitiriam que o comportamento do InAs fosse ainda afetado pela resposta eldstica do InP
(camada buffer e substrato). Entretanto, as constantes eldsticas destes materiais sdo muito similares e
nao podem justificar o efeito observado. De qualquer modo, estes efeitos ndo dependeriam da mudanga

nas condi¢des de crescimento do InGaAs, como mostrado na Fig. 4.5(d).

[110] —

Figura 4.6: Imagens em secdo transversal em campo escuro de TEM em alta resolucéo para nanofios de InAs crescidos por
CBE: As regides com diferencas de contraste no interior da camada de InGaAs sdo tipicamente associadas 2 modulacio de
composi¢do. (a) amostra B, (b) amostra C e (c) amostra D.
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Figura 4.7: (a) representacdo esquematica da influéncia da modulagdo de composi¢do no InGaAs sobre o crescimento de
nanofios de InAs; as imagens de AFM deste esquema sdo imagens reais de nossas amostras (b) Imagem em plan-view de
TEM para a modulacdo de composi¢do no InGaP crescido com baixa sobrepressdo de P, [17] onde podemos verificar a
presenga de um campo de tensdo bidimensional, periddico, na direcdo [010] e [100]. (c) esquema do campo periddico
atribuido & modula¢do de composi¢do no InGaAs onde os mdximos do perfil senoidal tracejado correspondem a regides
ricas em Ga. As imagens de TEM em (a), e as imagens (b) e (c) s@o cortesia de J.R.R.Bortoleto.

Neste cendrio, se faz necessdria uma investigagdo mais profunda das propriedades da camada
buffer. Na figura 4.6 mostramos imagens de TEM de campo escuro (dark field) na dire¢ao [-2-20] para
as amostras B, C e D. Um contraste peridédico de intensidades pode ser observado nas camadas de
InGaAs das Fig. 4.6(a) e (b); este contraste periddico mostra-se mais visivel e uniforme ao longo da
camada na medida que a espessura do InGaAs aumenta. Entretanto, a imagem de TEM para a amostra
D (Fig. 4.6(c)) mostra somente o contraste usual associado ao campo de tensdo das nanoestruturas de
InAs. Apesar de ndo ter sido possivel realizar medidas diretas da composicao local, contrastes como os
observados na Fig.4.6(b) podem estar associados a uma modulacdo composicional no interior da
camada de InGaAs; esta modulacdo aparece e pode se intensificar para baixas sobrepressdes de As;
durante o crescimento do InGaAs. Este fenomeno tem sido observado para diferentes compostos do
grupo III — V, tais como InGaAs [14,15], InGaAsP [16] e InGaP [17,18]. Recentemente, Jiao et al.[19]
mostraram que este efeito pode ser usado para o controle do posicionamento espacial dos pontos

quanticos de InAs crescidos sobre InGaAs/GaAs. A formacao de regides ricas em In e Ga no interior da
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camada de InGaAs cria uma estrutura periddica no volume da camada, como o mostrado na
representacdo esquemadtica da figura 4.7(a). Esta estrutura usualmente é observada ao longo das
direcdes [010] e [100] [18], deste modo rotacionada de 45° do eixo de maior comprimento dos nanofios
de InAs, que € na direcdo [1-10]. Esta rotacdo pode ser observada na Fig. 4.7(b) onde mostramos uma
imagem em plan-view de TEM (gentilmente cedida por J.R.R.Bortoleto [17]) para este mesmo
fendmeno numa camada de InGaP. A partir das imagens de TEM da Fig. 4.6(a) e (b) podemos estimar
o periodo desta modulacdo entre ~45 a 50 nm; e verificar que se ajusta bem a largura da base dos
nanofios para as amostras B e C. O aumento da sobrepressdo de um elemento do grupo V usualmente
inibe a forma¢do da modulacdo de composi¢cdo em compostos terndrios [18]. Deste modo, podemos
argumentar que a maior sobrepressdao de As, durante o crescimento da amostra D evitou a formacao da
modulagdo de composi¢do no InGaAs permitindo a obtencido de nanofios de InAs mais préximos aos
crescidos sobre InP [13]. A Fig. 4.6(c) mostra uma imagem de TEM similar as obtidas para amostras de

InAs/InP.
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Figura 4.8: Perfil da deformacdo ao longo da altura do nanofio padrdo para as dire¢oes [220] e [2-20] obtidos por GIXD,

para as amostra A, B e D.

O campo de tensao periddico associado a modulagdo de composicao pode interferir na formacao
dos nanofios de InAs a partir da adi¢do de uma forca generalizada (driving force) para a difusdo de In
ao longo da superficie. Como resultado disto, o InAs se acumula no topo das regides ricas em In da

68



superficie do InGaAs, especialmente para algumas das primeiras monocamadas - o que eventualmente
determina a posi¢cdo para a nucleacdo das nanoestruturas. Para camadas finas de InGaAs, onde este
campo de tensdo é pequeno, o resultado fundamental serd a alteragdo do aspecto dos nanofios de InAs,
com o aumento da largura da base (Figuras 4.5(b) e 4.6(a)). Entretanto, o campo de tensdo devido a
modulacdo de composi¢do aumenta com a espessura da camada de InGaAs; isto afeta
significativamente a forma e direcdo das nanoestruturas depositadas em superficies de camadas mais
espessas de InGaAs (Figuras 4.5(c) e 4.6(b)).

Como a modulacido do campo de tensdo estd rotacionada de 45° da dire¢dao de elongamento dos
nanofios de InAs, a relaxac@o da tens@o no interior do nanofio deve também ser afetada. Assim, para a
amostra B, onde a largura da base dos fios € maior e estes ainda se encontram orientados ao longo da
direcdo [1-10], partes de um mesmo fio podem estar depositadas simultaneamente sobre regides ricas
em In e ricas em Ga ao longo da superficie da camada de InGaAs. Logo se faz necessario um estudo da
relaxacdo da tensdo e da estabilidade energética dos nanofios de InAs/InGaAs/InP. Por este motivo,
repetimos para o InAs/InGaAs/InP a andlise feita por GIXD para o caso do InAs/InP, porém realizando
as medidas também na condi¢do de espalhamento anomalo (borda de absor¢cdo K do Ga) para verificar
a possibilidade de interdifusdo de Ga no InAs.

As medidas de GIXD foram realizadas de acordo com o descrito no capitulo 2 desta tese. Neste
caso, porém, foram feitas também varreduras radiais e angulares em condi¢Oes de difragdo andmala
[21] para determinar a presenca de Ga no InAs. A diferenca de intensidades entre as varreduras radiais
feitas em 10 keV (I;) e na energia da borda de absor¢do K do Ga E = 10.367 keV (/,), fornece a
concentracdo de Ga na nanoestrutura [22], de acordo com:

) s \2
i: fllncln +f1GaCGa +f1AsCAA (4 1)
1 Incln +fGaCGu +fAsCAs ’ )

2 2 2 2

onde os fatores de espalhamento f para o In e As sdo constantes nos valores de energia usados, como

mostrado para o As na figura 2.16. Considerando as duas sub-redes, III e V, da liga ternaria InGaAs,

N

temos que as concentracdes de In e Ga obedecem 2 relacio C" +C =0.5 enquanto para

concentra¢do do As vale C* =0.5. Substituindo em (4.1), temos que:

1 In As
CG“:E(f +FY)
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Conseqiientemente, com as varreduras angulares na energia da borda de absorcio K do Ga e as

imagens de AFM e HRTEM podemos gerar o perfil da concentracdo de Ga ao longo da altura do
nanofio de InAs.
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Figura 4.9: Perfil da concentracdo de Ga para as amostras B e D na dire¢do [2-20]; a concentracdo de Ga aqui estd
normalizada pelo mdximo de concentragdo de Ga no interior da camada de InGaAs (considerado como 100%). Observe

como na amostra com Modulagdo de Composi¢cdo (MC), existe interdifusdo de Ga no interior dos nanofios de InAs.

Os resultados de GIXD estdo resumidos na figuras 4.8, 4.9 e 4.10. A figura 4.8 mostra a

comparagdo da relaxacdo anisotropica da tensdo para nanofios crescidos sobre InGaAs e InP. Nesta

hkl
figura representamos a deformacdo ¢,,, = ( InAs d’l’% me como uma funcao da altura dos nanofios ao
InAs
longo das diregoes [220] e [2-20], seguindo o procedimento descrito no capitulo anterior. Podemos
notar que as curvas para as amostras A e D sd3o muito similares; os nanofios de InAs crescidos sobre
InGaAs (amostra D) relaxam um pouco mais rapidamente que os crescidos diretamente sobre o InP

(amostra A). As varreduras andmalas na borda de absor¢do do Ga para esta amostra ndo mostram

variacdo de intensidade em relacdo a energia de 10keV, como mostra a figura 4.10%. Este resultado

2 . . .~ A . <
Os resultados experimentais para as medi¢cdes das varreduras andmalas devem ser normalizados para o cédlculo da
concentragdo de Ga, uma vez que dificilmente teremos condi¢Oes idénticas de fluxo e alinhamento para as duas amostras.
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sugere que ndo ocorre interdifusdo significativa de Ga do InGaAs para o interior dos nanofios na
amostra D; o perfil de concentracio de Ga ao longo do nanofio mostrado na Fig. 4.9 decresce
rapidamente a partir do valor para a camada de InGaAs na interface InAs/InGaAs. Estes resultados
sugerem que as formas das nanoestruturas no InAs ndo dependem fortemente do material onde sdo
crescidas mas sim da deformacdo eldstica e consequente relaxacio da tensdo ao longo da nanoestrutura,

bem como de possiveis limitacdes cinéticas da superficie durante o processo de deposi¢ao.
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Figura 4.10: Resultados do GIXD para as varreduras radiais andmalas fora e na borda de absorcao do Ga, para a amostra D.
Aqui representamos a normalizacgdo feita a partir da intensidade na posi¢cdo do substrato; o resultado € idéntico ao obtido
para a normalizagdo pelo baseline. Podemos ver que ndo existe mudanga na intensidade na regido préxima a interface entre

o InAs e o InGaAs. Os resultados na dire¢do [2-20] sdo similares aos aqui mostrados.

Esta normalizac¢do pode ser feita de diferentes formas: (1) normalizando as duas medidas pela base (baseline) das curvas
(subtraindo o offset), ou (2) normalizando pela intensidade na posi¢cdo do substrato. Na Figura 4.10(a) representamos o
segundo caso; contudo, a normalizacdo pelo baseline produziu resultados idénticos.
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Figura 4.11: Resultados do GIXD para varreduras anOmalas. (a) varreduras radiais, fora e na borda de absorcao do Ga, para
a amostra B. Aqui representamos a normalizacdo feita a partir da intensidade na posicao do substrato; o resultado € idéntico
ao obtido para a normalizacdo pelo baseline. (b) ampliagdo da regido onde acontece a interdifusdo; podemos ver a mudanca
na intensidade na regifio préxima a interface entre o InAs e o InGaAs, que cai a medida que a nanoestrutura cresce (e a

distancia interplanar aumenta). Os resultados na direcdo [220] sdo similares aos aqui mostrados.
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Um resultado completamente diferente, entretanto, se obtém para a relaxa¢do de tensdao na
amostra B, onde a forma anisotrépica dos nanofios foi preservada mesmo na presenca da modulacio de
composi¢do na camada de InGaAs. Aqui, os dados de GIXD tomados a 10keV (Fig. 4.8) indicam que a
relaxagdo da tensdo, especialmente para a dire¢do [220], € significativamente diferente do caso anterior.
Isso poderia ser interpretado como resultado da diferenca de forma (maior base e altura) nos nanofios
neste caso. Entretanto, as varreduras radiais andmalas mostram uma diferenca ndo desprezivel para a
concentracdo de Ga nesta amostra [Fig. 4.10]. O perfil da concentracio de Ga (obtido usando
varreduras angulares na borda de absor¢cdo do Ga) é mostrado na figura 4.9. Estes resultados sugerem
que a interdifusdo de Ga aparece como resultado do campo de tensdo adicional causado pela
modulagdo de composi¢do na camada de InGaAs. Embora a difusdo na superficie também seja afetada
neste caso [18,23,24], a taxa de crescimento relativamente alta usada neste estudo (2.4 A/s) deveria
minimizar, se ndo impedir, a difusio superficial de Ga; uma concentracao superficial ndo desprezivel
de Ga poderia ocorrer para taxas de crescimento muito lentas, onde a superficie do InGaAs ficaria
exposta por mais tempo, ou ainda em caso de processos de troca ou segregacdo. Estes efeitos sdo
minimizados pela taxa de crescimento mais alta. Entretanto, tendo em mente que a direcdo preferencial
de formacdo do fio passa por regides ricas em In e Ga provenientes da modulagdo de composi¢do no
ternario, podemos assumir que partes do nanofio de InAs foram efetivamente depositadas em regides
ricas em Ga, favorecendo deste modo a interdifusdo de Ga no InAs.

O perfil de concentragdo de Ga mostrado na Fig. 4.9 reflete o valor médio obtido com o GIXD
para os nanofios de InAs. Se utilizarmos estes dados para re-calcular a curva de deformacdo ao longo
da nanoestrutura, assumindo a Lei de Vegard para a distancia interplanar do In(Ga)As para cada plano

de “iso-strain”, segundo:

d Ga,_y As _dhkl
€ :( i )d (4.3)
InyGa,_y As

obtemos a curva (em vermelho) mostrada na Fig. 4.8. Podemos notar que a relaxag¢do para a amostra B,
neste caso, € muito similar as obtidas para as amostras A e D. As pequenas diferengas entre os
resultados obtidos podem estar relacionadas a pequenas varia¢des na forma dos nanofios nas diferentes
amostras. Além disso, variagdes locais de Ga devem existir ao longo dos nanofios que ndo podem ser
resolvidas através do GIXD.

Como podemos observar das dimensoes das nanoestruturas nas imagens de TEM na figura 4.6,

existem diferencas nos volumes de InAs depositado entre a amostra B e a amostra D, da ordem dos
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17%®. A quantidade de material depositado, dada pelas condi¢des de crescimento, é a mesma em
ambos os casos. Este fato ndo € aprecidvel a partir dos resultados de AFM somente, onde a diferenca
em volume € menor que 3%, devido a limitacdo da altura nas imagens impostas pela convolugdo da
ponta. Consideramos que esta diferenca estd relacionada com a interdifusdao de Ga; podemos ver da
figura 4.9 que a concentracdo de Ga na amostra B chega a ser mais de duas vezes maior que a da D
para algumas regides ao longo da altura do nanofio. Isto pode justificar em parte a diferenca de volume
observada nas imagens do TEM; neste trabalho, porém, ndo temos estatistica suficiente das imagens

TEM para uma andlise quantitativa mais profunda.

4.4 Conclusoes do capitulo.

Em resumo, a formacdo de nanofios de InAs sobre InGaAs/InP, em determinadas condi¢des de
crescimento, depende da espessura da camada buffer de InGaAs. Nossos resultados sugerem que a
presenca de modulacdo de composicdo no interior da camada de InGaAs provoca variagcdes na forma e
tamanho dos nanofios e pode favorecer a interdifusdo de Ga. O perfil da deformagdo ao longo da
nanoestrutura, entretanto, ¢ muito similar ao caso dos nanofios de InAs/InP, se a modulacio de
composi¢do ndo estiver presente na camada buffer ou se a concentragdo real de Ga nos nanofios, gerada
por interdifusao, for considerada no cdlculo da deformacdo. Estes resultados mostram que a introdugdo
de um composto ternario (como InGaAs) entre InAs/InP ndo afeta significativamente a estabilidade dos

nanofios de InAs, se parametros de crescimento apropriados forem escolhidos.
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Capitulo 5

Conclusoes Gerais.

Nesta tese mostramos o estudo dos mecanismos de crescimento durante a epitaxia por feixe
quimico de estruturas III-V baseadas no sistema InAs/InP. Utilizamos e correlacionamos medidas in
situ de difrag@o de elétrons de alta energia (RHEED), microscopia de for¢a atomica (AFM) e eletronica
de transmissdo (TEM), com os resultados obtidos por difracdo de raios X com incidéncia rasante
(GIXD). Vimos também, que foram crescidos nanofios e ilhas de InAs pelo modo SK sobre uma
camada buffer InP(001) e nanofios de InAs sobre uma matriz de InGaAs/InP. Apresentamos as
diferencas e similaridades destes sistemas quanto as condicdes de crescimento, distribuicdo de
tamanhos, formas, orientacdo na superficie e os efeitos de volume da camada de InGaAs sobre as
nanoestruturas de InAs quando comparadas ao sistema InAs/InP. Com todos estes resultados
mostramos como ocorre a relaxacdo da tensido nos pontos quanticos de InAs/InP e, comparando-a com
a dos nanofios, pudemos explicar a transicao de forma entre estes dois tipos de nanoestruturas.

Como conclusdo final gostariamos de mencionar os aspectos mais relevantes deste trabalho.
Primeiramente, mostramos que os resultados experimentais obtidos para nanofios e pontos quanticos de
InAs/InP mostram alto grau de concordancia. Podemos concluir que a partir das primeiras
monocamadas depositadas, as condi¢cdes de crescimento especificas para obter fios ou ilhas no sistema
InAs/InP, bem como o tipo de substrato, t€ém papel determinante em relagdo a formagdo de um tipo ou
outro de nanoestrutura. Os nanofios relaxam mais rapidamente que as ilhas até uma altura de
aproximadamente 5 nm; a partir deste ponto a tendéncia observada a partir das curvas da relaxacdo
elastica em funcdo da altura indica que as ilhas passam a ser a configuracdo energeticamente mais
estavel. Por sua vez, esta estabilidade estd ligada a formagdo da segunda faceta ao longo da direcdo
[110]. Esta conclusdo encontra suporte nos resultados experimentais mostrados nas imagens de AFM
do capitulo 3.

Parte importante desta tese engloba as propriedades dos nanofios de InAs sobre InGaAs/InP,
onde podemos perceber que, em determinadas condi¢des de crescimento, existe uma dependéncia com
a espessura da camada buffer de InGaAs. A presenca de modulagdo de composi¢do no interior da
camada de InGaAs provoca varia¢des na forma e tamanho dos nanofios depositados sobre ela, e pode
favorecer a interdifusdo de Ga no InAs. O perfil da relaxacdo da tensdo ao longo da nanoestrutura,
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entretanto, € muito similar ao caso dos nanofios de InAs/InP, se a modulagdo de composi¢do nao
estiver presente na camada buffer ou se a concentracdo real de Ga nos nanofios, gerada por
interdifusdo, for considerada no célculo da tensdo. Estes resultados mostram que a introdu¢do de um
composto terndrio (como InGaAs) entre InAs/InP ndo afeta significativamente a estabilidade dos
nanofios de InAs, se parametros de crescimento apropriados forem escolhidos. Mostramos também
como podem ser eliminados os efeitos de bulk e de interdifusdo, a partir de alteragdes nas condi¢des de
crescimento do composto ternério, nas nanoestruturas de InAs. Este resultado é importante pois torna
mais claro o papel da camada buffer no crescimento do InAs. Muitos autores analisam o papel desta
camada, do ponto de vista do uso de diferentes materiais, utilizando-se somente de técnicas de
microscopia, especialmente AFM. Nossa andlise mais completa mostra que este procedimento pode
levar a conclusdes erroneas, e o papel da camada buffer pode ser superestimado. Apesar de termos
analisado apenas InP e InGaAs, a similaridade entre os resultados dos dois materiais nos leva a crer que
a relaxacdo eldstica seja dominante para estabelecer as formas mais estdveis para as nanoestruturas
superficiais. Esta estabilidade nas nanoestruturas é uma caracteristica desejavel para aplicacdes em

dispositivos opto-eletronicos onde a flexibilidade no band gap é um fator determinante.
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