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Para minha familia.






Thermodynamics is a funny subject. The first time you go through it,
you don’t understand it at all. The second time you go through it, you think
you understand it, except for one or two small points. The third time you
go through it, you know you don’t understand it, but by that time you are so

used to it, it doesn’t bother you any more.

Atribuido a Arnold Sommerfeld.
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Resumo

As propriedades estruturais e eletronicas dos materiais em escala nanométrica
dependem fortemente de sua composigao quimica, assim como seu tamanho e
forma. Uma variedade de morfologias distintas pode ser formada controlando-
se as condigoes experimentais durante o crescimento epitaxial de Ge sobre
um substrato de Si(001). Em particular, ilhas tridimensionais com tamanho
e forma bem definidos sao formadas para minimizar a energia total do sis-
tema. O trabalho apresentado nesta tese de doutorado consiste no estudo da
formagao de ligas em ilhas de GeSi:Si(001) cristalinas obtidas via crescimento
epitaxial tanto no regime cinético quanto no de quasi-equilibrio, através da
determinacao da composicao quimica e dos campos de deformacgao dessas
nanoestruturas.

No regime cinético de crescimento investigou-se as moléculas de pon-
tos quanticos (QDMs, do inglés Quantum Dot Molecules), estruturas com-
postas por uma depressao central com facetas {105} e quatro ilhas alongadas,
também com facetas {105}, ao seu redor, formadas a partir de um processo
conhecido como nucleacao cooperativa. As QDMs foram obtidas por epi-
taxia de feixe molecular para condicoes bastante especificas de crescimento:
Sig 7Gep,3, 550 °C e taxa de deposicao de 1,0 A/s. A estreita distribuicao de
tamanhos desse conjunto de ilhas permitiu o mapeamento de sua composicao
e deformagao através da difracao de raios-x em incidéncia rasante (GIXRD,
do inglés Grazing Incidence X-Ray Diffraction), apesar da simetria complexa
envolvida. A concentracao de Ge varia significativamente nessas nanoestru-
turas e difere consideravelmente da sua composicao nominal, atingindo quase
100 % no topo das ilhas, indicando uma redistribuigao atomica significativa
durante o crescimento, associada a processos de difusao na superficie. Regioes
comprimidas e tencionadas foram encontradas nas QDMs e no substrato, em
acordo com célculos de elementos finitos para a relaxagao da rede.

A formagao das ligas em ilhas de GeSi e a influéncia dos diferentes me-
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canismos envolvidos foram investigadas para morfologias correspondentes ao
regime de quasi-equilibrio. As forcas generalizadas que governam a formacgao
dessas ligas, tensao e gradiente do potencial quimico, bem como os potencias
termodinamicos, entalpia, entropia de mistura e energia livre de Gibbs, foram
quantitativamente avaliados para um conjunto de amostras de domos obtido
por deposicao via quimica. Tratamentos térmicos pos-crescimento em ambi-
entes de Hy e de PH3 foram utilizados para fazer-se uma analogia com um
sistema aberto e outro fechado do ponto de vista termodinamico, respecti-
vamente. A entropia de mistura tem uma contribuicao bastante significativa
para a energia total desses sistemas, prevalecendo sobre a entalpia, associada
as deformacoes do filme.

H4& essencialmente trés mecanismos envolvidos na formagao das ligas de
GeSi: a troca de dtomos Si/Ge que acontece durante o crescimento, a difusao
na superficie e a difusao intra-ilha. A importancia relativa entre cada me-
canismo foi avaliada através da determinacao do perfil de composi¢ao para
ilhas de Ge:Si(001) em formato de domos mediante um conjunto de ataques
quimicos seletivos e medidas de GIXRD. Para amostras crescidas a mais alta
taxa de deposicao a interdifusao foi reduzida. A difusao na superficie do Si
dominou durante o tratamento térmico em H, (sistema aberto), enquanto
a difusao do Ge e a difusao intra-ilha prevaleceram durante o tratamento
térmico em um ambiente de PHj (sistema fechado no que concerne o Si).

Ainda no regime de equilibrio local, estudou-se a formagao de misturas em
superdomos: ilhas formadas a partir dos domos, com facetas bem definidas
e planos de discordancias que aliviam as tensoes do filme. Essas estruturas
desenvolvem-se através do processo de amadurecimento de Ostwald, no qual
as ilhas maiores crescem ainda mais as custas das menores.

Em resumo, investigou-se a composi¢ao quimica de diversas morfologias
de nanoestruturas de GeSi crescidas epitaxialmente sobre Si(001). Os proces-
sos de formacao destas ligas foram avaliados experimentalmente. Finalmente,

pode-se investigar em detalhes a termodinamica de sistemas nanométricos.



Abstract

The structural and electronic properties of nanoscale materials strongly de-
pend on the chemical composition, as well as their size and shape. A big va-
riety of morphologies can be achieved by controlling the experimental condi-
tions during the epitaxial growth of Ge on a Si(001) substrate. In particular,
three-dimensional islands with well defined size and shape are formed in order
to minimize the system’s total energy. The work presented in this thesis con-
sist in the study of the alloying in GeSi:Si(001) crystalline islands obtained by
epitaxial growth methods in the kinetically-limited and the quasi-equilibrium
regimes, beyond the chemical composition and strain fields determination of
these nanostructures.

In the kinetically-limited regime the Quantum Dot Molecules (QDMs)
were investigated. These nanostructures are composed by a central {105}
faceted pit and four elongated islands, also {105} faceted, at the pit sur-
rounding, and formed by a cooperative nucleation process. The QDMs were
obtained by molecular beam epitaxy for specific growth conditions: Sip;Geg 3,
substrate temperature of 550 °C and deposition rate of 1.0 A /s. The narrow
size distribution of the ensemble of islands allowed the chemical composition
and strain fields maps by Grazing Incidence Anomalous X-Ray Diffraction
(GIXRD), besides the complex symmetry involved. The Ge concentration
was found to vary significantly from the nominal composition, it is almost
100 % at the islands top, indicating a strong atomic redistribution during
the film growth, associated to surface diffusion processes. Compressed and
tensile regions were found to co-exist inside the QDMs and the Si substrate,
in agreement with finite element calculations performed for the same mor-
phologies for the lattice relaxation.

The alloying issue in GeSi islands and the mechanisms influence were in-
vestigated for different morphologies corresponding to the quasi-equilibrium

regime. The driving forces for alloying - stress and the chemical potential
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gradient - and the thermodynamical potentials - enthalpy, mixing entropy
and the Gibbs free energy - were quantitatively evaluated for an ensemble
of samples of dome shaped islands obtained by chemical vapor deposition.
Pos-growth annealing in Hy and PHj3 environments were used in analogy with
an open and closed systems from the thermodynamical point of view, respec-
tively. The mixing entropy was found to have a strong contribution to the
total energy, prevailing from the enthalpy, associated with the strain.

The are essentially three different mechanisms involved in the alloying
of epitaxial nanocrystals: intermixing between Si/Ge atoms during growth,
surface diffusion, and intraisland diffusion. The relative importance of each
mechanism was evaluated in determining a particular composition profile
for dome-shaped Ge:Si (001) islands using a selective chemical etching and
GIXRD measurements. For samples grown at a faster rate, intermixing dur-
ing growth was reduced. Si surface diffusion dominates during Hy annealing
(opened system), whereas Ge surface diffusion and intraisland diffusion pre-
vail during annealing in a PH3 environment (closed system concerning Si).

Also in the quasi-equilibrium regime, the superdomes (SDs) formation
were studies. These islands, with well defined facets, are formed trough the
dome-shaped ones and present dislocation which relieves the strain. These
nanostructures are formed due to Ostwald ripening process, where the larger
islands growth by consuming the smaller ones.

Summarizing, the chemical composition were investigated in SiGe:Si(001)
epitaxial nanostructures with different morphologies. The alloying processes
were experimentally evaluated. Finally, the thermodynamical potentials were

investigated in detail for nanoscale systems.
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NP - nanoparticula

2D - duas dimensoes

3D - trés dimensoes

QD - ponto quantico, do inglés Quantum Dot

DE - densidade de estados

QDM - molécula de ponto quantico, do inglés Quantum Dot Molecule

OR - amadurecimento de Ostwald, do inglés Ostwald Ripening

SD - superdomo

ML - monocamadas, do inglés monolayer

FCC - cubo de face centrada, do inglés Face-Centered Cubic

ATG - instabilidade de Asaro-Tiller-Grinfeld

STM - microscopia de tunelamento, do inglés Scanning Tunneling Microscopy
AFM - microscopia de forca atomica, do inglés Atomic Force Microscopy
WL - camada que molha, do ingles Wetting Layer

FM - modo de crescimento Frank-van der Merve

SK - modo de crescimento Stranski-Krastanov

VW - modo de crescimento Volmer-Weber

MBE - epitaxia por feixe molecular, do inglés Molecular Beam Epitaxy
CVD - deposicao via quimica, do inglés Chemical Vapor Deposition

UHV - ultra-alto vacuo, do inglés Ultra-High Vacuum

RHEED - difracao de elétrons com alta energia, do inglés Reflection High-
Energy Electron Diffraction

XRD - difracao de raios-x, do inglés X-Ray Diffraction

GIXRD - difragao de raios-x em incidéncia rasante, do inglés Grazing Inci-
dence X-Ray Diffraction

RSM - mapa no espaco reciproco, do inglés Reciprocal Space Map

DSP - Detector Sensivel a Posicao

BPA - solucao quimica composta por HF:2H,0,:3H3;CCOOH
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MC - simulacao de Monte Carlo

CEF - Calculos de Elementos Finitos

RBS - retro-espalhamento de Rutherford, do inglés Rutherford Back Scatter-
mg

EELS - espectroscopia de perda de energia por elétrons, do inglés Electron

Energy Loss Spectroscopy



Lista de Simbolos

A filme (A) - parametro de rede de um filme depositado epitaxialmente sobre
um substrato

Qsub (A) - parametro de rede do substrato

ag; (A) - parametro de rede do Si

age (A) - parametro de rede do Ge

i (meV) - potencial quimico

Vi (meV/A) - gradiente do potencial quimico

k (1,38 x 10723 J/K) - constante de Boltzmann

T (K ou °C) - temperatura

A (nm) - comprimento de onda

D (nm™!) - comprimento de difusdo do Ge

z (fragdo) - concentragao de Ge

a(z) (A) - espacamento de rede para um filme relaxado com composicio
Ge,Sii_y

a)| (A) - espacamento de rede paralelo ao substrato

a’L (A) - espacamento de rede perpendicular ao substrato

e (%) - deformacao da rede (strain)

gl (%) - deformacao da rede paralela ao substrato

e, (%) - deformagao da rede perpendicular ao substrato

vij (%) - deformagao nas diregoes z, y e z

7;; (GPa™!) - tensao de cisalhamento nas diregoes z, y e z

o (GPa) - tensao (stress)

Ci1, Ci2, Ciq (N/m?) - constantes eldsticas macroscépicas

v (adimensional) - razao de Poisson

g (Pa) - médulo de cisalhamento

Aeri (nm) - comprimento de onda critico a partir do qual uma rugosidade é
instavel

v (meV/atomo) - energia livre de superficie ou tensao superficial
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p (adimensional) - supersaturagao

p (Pa) - pressao parcial

Peq (Pa) - pressao de vapor no equilibrio

Ap (meV) - diferenca de potencial quimico

e (meV) - potencial quimico de um condensado

g (meV) - potencial quimico de um gas

N (adimensional) - nimero de atomos em um gés

i (adimensional) - nimero de dtomos que compdem uma ilha

G (meV/dtomo) - energia livre de Gibbs

1. (nm) - raio critico a partir do qual um nicleo é estével

T. (nm) - raio critico a partir do qual uma ilha sofre amadurecimento de
Ostwald

AFE;, (meV/atomo) - diferenga de energia entre ilhas 3D e um filme 2D
E/itme (meV /4tomo) - energia associada a formagao de um filme

E'ha (meV /dtomo) - energia associada & formacio de uma ilha 3D

E. (meV/dtomo) - energia elastica

Eyuim (meV /atomo) - energia quimica

FEqup (meV/atomo) - energia de superficie

Ejin (meV /atomo) - energia para formar as bordas de uma ilha

V (nm?) - volume das ilhas

A (nm?) - superficie das ilhas

L (nm) - perimetro das ilhas

© (ML) - quantidade de material depositado em monocamadas atémicas
2 (meV/atomo) - parametro de interacao entre atomos de duas espécies di-
ferentes

E’uim (meV /étomo) - termo de Euy, que indica a tendéncia dos compo-
nentes que formam uma ligacado quimica segregarem, E’y,;m,=2z(1-z)

hkl - indices de Miller que determinam uma direcao cristalografica

H (meV/4atomo) - entalpia

Hys (meV/atomo) - entalpia de mistura

H’ (meV/étomo) - H = E’pyim + Ee

na (moles) - fragao molar dos dtomos A em uma mistura

Z (adimensional) - nimero de coordenagao

w (adimensional) - nimero de estados acessiveis a um sistema

S (meV /dtomo) - entropia

Sy (meV /étomo) - entropia de mistura
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R (8,31 J/K-mol) - constante dos gases

Gy (meV /dtomo) - energia livre de Gibbs em uma mistura

G’ (meV /dtomo) - G' = H' - TSy,

AG’ (meV/dtomo) - diferenga entre os termos da energia livre de Gibbs
que dependem da composicao para formar uma ilha 3D e um filme 2D,
AG'=Giha- G fitme

0 (°) - angulo de Bragg

w (°) - angulo entre o feixe incidente e os planos de Bragg

a; (°) - angulos incidente e refletido

[ - distancia entre dois planos atomicos

k. (A=) - vetor de onda de entrada do raio-x

k, (A=) - vetor de onda de saida do raio-x

G (nm™') - vetor de onda de transferéncia de momento

¢- (nm™') - componente radial do vetor de onda

¢, (nm™!) - componente angular do vetor de onda

a. (°) - angulo de reflexdo externa total

f (elétrons) - fator de espalhamento atomico

fo (elétrons) - termo de f que inclui a distribuigao espacial dos atomos

17, f7 (elétrons) - corregdes por dispersao em f

I (contagem de f6tons) - intensidade de raio-x espalhada

A(a’) (nm) - espessura de um objeto espalhador com espacamento de rede
.

L (nm) - tamanho de um objeto espalhador com se¢ao quadrada

he (nm) - altura em uma ilha associada a um espagamento de rede a’

d (nm) - didmetro de um domo
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cleacdo, formadas no inicio da deposigao do Ge[Goldfarb1997].
(b) Imagem de AFM mostrando o resultado de uma nucleagao
cooperativa que ocorre para baixas temperaturas[Jesson1996].
(¢) Imagem de AFM de moléculas de pontos quanticos com
eixo de simetria quatro, compostas por 4 ilhas crescidas ao re-
dor de um pit[Gray2005]. (d) Imagem de STM de um hut de
GeSi:Si(001). Note as facetas {105} do nanocristal[Mo1990].
(e) Imagem de STM de um domo de GeSi:Si(001). Cada cor

estd associada a uma faceta distinta [Medeiros-Ribeiro1998a.

(f) Imagem de AFM de um superdomo de GeSi[Chaparro2000].

(a) Distorcao vertical de um material com parametro de rede
maior do que o filme 2D como é o caso de um filme de Ge em
um substrato de Si(001). (b) Iustracao da distorcao lateral de
uma ilha de Ge sobre um substrato de Si que possui parametro
de rede menor. O material no topo da ilha (3) estd mais

relaxado do que na regiao (1) proxima ao substrato. . . . . . .

[lustracao das trés possibilidades de uma mistura de dois com-
ponentes A e B, com potenciais quimicos 4 e pp. (i) Mistura
ideal, completamente aleatéria, 2 = 0. (ii) Segregagao dos
atomos dos tipos A e B, ha formacao de aglomerados, caso
das ligas de GeSi, © > 0. (iii) Mistura completamente orde-
nada, 0 < 0, ndo acontece para GeSi [Williams2007]. . . . . .

[lustracoes resultantes de calculos ab initio, mostrando as face-
tas de um nanocristal de Ge e suas respectivas areas. As areas
com orientagoes (100), (311), (110) e (111) variam de preto
para branco. Na ilustracao da direita, superficies correspon-
dentes a altos indices cristalograficos também foram levadas
em consideracao nos calculos. A notacao 1, 2 e 3 representa
as facetas (331), (21 9 29) e (15 3 23) [Stekolnikov2005].
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1.16

1.17

2.1

2.2

2.3

Diagrama no equilibrio termodinamico (7" = 0) mostrando
os diferentes modos de crescimento epitaxial: Frank van der
Merve - FM, Volmer Weber - VW, Stranski-Krastanov - SK,
amadurecimento - R;, Rg, Rs [Darukal997]. Exemplos dos
diferentes modos de crescimento: (a) imagem de STM de
uma piramide de Ge:Si(001)[Mo01990], (b) imagem de TEM em
secao transversa de um filme composto por AlAs/GaAs/InAs
em GaAs(001) [Medeiros-Ribeiro1996], (c) imagem de STM de

xxiii

um domo de Ge:Si(001) crescido por MBE [Medeiros-Ribeiro1998al,

(d) imagem de AFM de um superdomo de Ge:Si(001) crescido
por MBE a 650 °C, apds a deposicao de 12 ML de Ge.

Contribui¢ao dos diferentes termos de energia (meV/atomo)
em funcao da concentragao x de Ge (fracdo): energia eldstica
E;, energia quimica E'y,;y,, termo de entropia T'Sy; para 500
CCeT00°C. . . . oo v

[lustracao mostrando como acontece a deposicao dos atomos

por epitaxia em um sistema de MBE. . . . . . ... ... ...

(esquerda) Exemplo de uma rede cristalina quadrada bidimen-
sional mostrando os vetores de onda incidente k; e espalhado
ks, a distancia entre os planos atomicos [ e o angulo entre os
planos de Bragg e o feixe incidente w. (direita) Rede cristalina
equivalente no espaco reciproco. O vetor transferéncia de mo-
mento ¢ deve ser igual ao vetor da rede reciproca para que a

difracdo aconteca. . . . . . . .. ...

(a) Medida do tipo w-26 na reflexado (004) para uma amostra
de SiGe:Si(001) com domos na superficie. (b) Esquema da
geometria no espaco reciproco usada em medidas do tipo w-26
que dao origem aos mapas no espaco reciproco. k; e ks sao os
vetores de onda de entrada e de saida, ¢ a diferenca entre eles,
kj e k. sao as componentes paralela e perpendicular de g, 20
¢é o angulo difratado, w é o angulo entre o feixe incidente e os

planos de Bragg. . . . . .. .. ... oL
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2.5

2.6

2.7

2.8

Mapas no espago reciproco em 2D obtidos a partir de uma
série de varreduras w-26 para as reflexoes simétrica (004) e
assimétrica (224) para uma amostra de ilhas de SiGe:Si(001).
A escala de cores cinza-branco indica a intensidade do raio-
x difratado. A linha vermelha representa a direcao de uma
varredura em 6, na qual a distribuicao dos espacamentos de
rede é medida. Note que para a reflexado simétrica (004), esta
informacao estd sobreposta ao espalhamento do substrato, o

que nao acontece para a reflexdo (224). . . . . ... ... ...

Mapa no espago reciproco para a reflexdo (224) para uma
amostra de ilhas de SiGe:Si(001). (1) é o sinal do substrato,

(2) refere-se as ilhas, com a’ > ag;. . . . .. ...

(a) Ilustragdo da geometria utilizada nas medidas de GIXRD
mostrando os angulos incidente «;, refletido «;, difratado 260,
entre o feixe incidente e os planos cristalinos perpendiculares a
superficie w, o vetor transferéncia de momento ¢ e suas compo-
nentes (¢, ¢.) ¢ o detector sensivel a posigao[Malachias2003b)].
(b) Fotografia da montagem experimental utilizada nas medi-
das de GIXRD realizadas na linha XD1 do Laboratério Na-

cional de Luz Sincrotron. . . . . . . . . . . . . ... ... ...

Varredura radial medida na reflexao (400) para uma amostra
de ilhas de GeSi:Si(001) (circulos abertos). O sinal espalhado
¢ mostrado em funcao dos espacamentos de rede a’ (A) e do
indice de Miller i (em unidades de espaco reciproco). As linhas
representam simulacoes para um substrato de Si com aproxi-
madamente 300 ym de espessura (em preto) e domos de GeSi
(em vermelho)[Raiteri2007]. . . . . . .. ... ... ... ...

(a) Parte real da corregao do fator de espalhamento atomico
f’ do Ge em fungao da energia do raio-x incidente [Mag-
alh@es-Paniago2002]. (b) Varreduras radiais medidas na re-
flexdo (400) para uma amostra de ilhas de GeSi:Si(001) em
duas energias distintas: 11,0 e 11,1 keV. A linha tracejada
indica a condi¢ao de Bragg do espalhamento do substrato de
Si. Note como a intensidade do sinal espalhado difere para as

duas energias. . . . . . ...
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2.9

2.10

2.11

2.12

2.13

2.14

2.15

2.16

XXV

(a) Concentragao de Ge z (fragao molar) em fungao do espagamento

de rede a” (A) para uma amostra de domos de SiGe:Si(001). A
linha sélida corresponde a ¢ = 0. (b) Gréfico da deformagao
da rede ¢ (%) em funcdo de a’ (A) obtido a partir de (a) e
da Lei de Vegard. Em (i) o material estd tencionado, em (ii)
estd comprimido e em (iii) estd externamente estressado com
relacao ao substratode Si. . . . . ... ...
(a) Esquema da se¢do quadrada dentro de uma ilha de tamanho
L e espagamento de rede a’. (b) Perfis de varreduras angulares
gerados a partir da equacdo (2.16) para L = 100 A (preto) e
L = 250 A (vermelho)[Malachias2007). . . . .. ... .....
(a) Exemplo de uma varredura angular para uma amostra
de domos de SiGe:Si(001). (b) Gréfico da relacao entre o
tamanho dos objetos espalhadores L, (nm) e o espagamento
de rede a’ obtido a partir de uma seqiiéncia de varreduras
angulares. . . . .. ..o
Gréfico da altura de uma ilha representativa s (nm) em fungao
do raio dos discos espalhadores R (nm). Uma simulagao de
uma imagem de microscopia eletronica de transmissao em se¢ao
transversa extraida da referéncia [Raiteri2002] foi usada para
mostrar a alta sensibilidade da técnica de GIXRD.. . . . . ..
Varreduras angulares medidas em 11,0 e 11,1 keV para um de-
terminado a’ constante. As linhas sélidas representam quatro
perfis de composicao distintos, mostrados no grafico central,
utilizados para ajustar a curva experimental[Malachias2003a].
(a) Imagem de AFM de uma amostra de ilhas de GeSi apds
ataque com BPA por 10 segundos. (b) Perfil lateral tomado
na linha azul em (a). . . . . . ... .. ... ... ... ...
Imagens de AFM de uma amostra de domos de GeSi antes
(esquerda) e apds (direita) o ataque quimico com 31%H50,
por 2 minutos. O perfil lateral apds o ataque indica que as
ilhas possuem um topo bastante rico em Ge (removido pelo
ataque). ...
Seqiiencia de imagens de AFM de uma mesma regiao de uma

amostra de domos de GeSi antes e apds 3 ataques quimicos
com uma solucao de 31%H,0,:25%NH,OH. . . ... ... ..
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2.17 (a) Perfis laterais de domos representativos apds uma seqiiéncia

2.18

2.19

3.1

3.2

3.3

de ataques quimicos com 31%H204:25%NH,OH. (b) Estatistica
de altura (nm) em func¢do do tempo de ataque (em horas),

obtida através de imagens de AFM de aproximadamente 400

Taxa de ataque em funcao da concentracao de Ge para os
ataques quimicos de 31%H,05:25%NH,OH e 25%NH,OH - 75
°C. As solugoes foram calibradas usando-se um conjunto de
amostras de filmes 2D de Ge,Si;_, relaxados, com z = 0,00,
0,37, 0,60, 0,74, 0,90, 1,00[Nate2007]. . . . . .. .. ... ...

Imagens de AFM e o perfil lateral de uma ilha representa-
tiva para uma amostra de domos de GeSi (a) antes e apds

os ataques quimicos usando (b) 31%H,0, por 2 minutos, (c)

31%H504:25%NH,OH por 1 h, (d) 1HF:2(31%H,05):3(H3CCOOH)

por 1 minuto. . . . . . . ..o

Imagem de AFM de uma amostra de QDMs mostrando a uni-
formidade de tamanhos e forma das estruturas crescidas por
MBE a partir de um filme com composi¢ao nominal Geg 3S5ig 7
em um substrato de Si(001) a 550 °C e 1 A/s. . . . . . .. ..

Imagem de AFM de um filme de GeSy 5ig5:5i(001) mostrando
a nucleacao de ilhas (A) e pits (B) préximos uns aos outros
[Jessonl996]. . . . . . . ...

Calculos de elementos finitos da energia eldstica para uma
QDM (a) compacta e (b) madura. Os tons mais claros cor-
respondem as energias mais baixas e o contorno mais escuro
vale 5,81 x 10 J/m3. As setas em (a) indicam os camin-
hos de difusao percorridos pelos adatomos que permitem o
alargamento das QDMs. O triangulo em (b) mostra a fac-
eta otima para a nucleacao e o crescimento da nanoestrutura.
(c) Mapa da tensao do filme (GPa) para uma QDM. As vis-
tas em perspectiva e planar mostram apenas um quarto da
estrutura[Gray2004]. . . . .. ... Lo
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3.4

3.5

3.6

3.7

XXVii

Esquema dos dois mecanismos competidores que envolvem a
formagao das QDMs: (a) crescimento do pit e (b) a formagao
das ilhas nas suas adjacéncias. As setas indicam a direcao do

fluxo de material durante os processos[Huang2007]. . . . . . .

Imagens de AFM de 250x250 nm? de (a) um pit e (b) uma
QDM representativos. (c) Perfis laterais das duas nanoestru-
turas ao longo da dire¢ao [010], indicada pela linha branca na
imagem em (b). Note a presenga de uma trincheira ao redor

das paredes externas da QDM. . . . . . ... .00

Varreduras radiais de GIXRD da amostra pit em 11,004 keV
e da amostra QDM em 11,004 e 11,103 keV, na reflexao (400),
mostrando uma variagao significativa nas intensidades espa-
lhadas, que esta associada a concentragao de Ge nas QDMs.
As intensidades em escala log s@o mostradas em funcao do
espacamento de rede a’ (A) e da componente radial do vetor
transferéncia de momento ¢,.. O pico em 5,431 A (as;) corres-

ponde ao substrato de Si. Os circulos abertos indicam os a

correspondentes as varreduras angulares medidas. . . . . . . .

Representacao em secao transversa de uma QDM no filme de
GeSi. A(a’) é a espessura de cada objeto que contribui para o
sinal de raio-x espalhado. Grafico da concentracao de Ge em
funcao do espacamento de rede a’ (A). E possivel associar es-
sas concentragoes a diferentes regioes da QDM, mostradas na
representacao bidimensional. A linha sélida é uma varredura
radial em escala linear, mostrando as intensidades espalhadas
pelo Si e pela WL. Os circulos abertos indicam os a’ corres-

pondentes as varreduras angulares medidas. . . . . . . . . ..
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3.8

3.9

3.10

3.11

3.12

4.1

(a) Varreduras angulares préximas a reflexao (400) para a
amostra QDM medidas a 11,004 keV. Cada curva é associ-
ada a um espagamento de rede distinto (valores indicados). A
linha sélida corresponde aos ajustes gaussianos. (b) Grafico
do tamanho dos objetos espalhadores L, (nm) em funcao de
a’ (A) Cada ponto é determinado a partir da largura-a-meia-
altura das gaussianas ajustadas. A seta indica a superficie do
filme. Em baixo: representacao planar de uma tnica QDM
mostrando os lados menor (Lg) e maior (L;) das ilhas que cor-

respondem a diferentes alturas para um a’ constante. . . . . .

Ilustracao de uma QDM representativa e corte transversal AA’
mostrando que regioes com mesmo espacamento de rede a’
correspondem a alturas distintas (hs e hy para os lados menor

e maior da QDM, respectivamente). . . . . . ... ... ...

Relagao entre o tamanho de cada objeto espalhador (nm) de-
terminado por varreduras angulares em incidéncia rasante e
sua altura h (nm) nas QDMs. A escala de cores indica a

variacao local dos espagamentos de rede ¢’ no filme. . . . . . .

(a) Perfil lateral de uma QDM representativa obtido por AFM
mostrando a variac@o local dos campos de deformacao ¢ (%).
Note a co-existéncia de materiais comprimido e relaxado. (b)
Concentragao de Ge (%) em funcao da altura (nm) da QDM,

composta a partir de medidas de GIXRD. . . ... ... ...

Imagem de AFM (a) antes e (b) ap6s ataque quimico com 31
% Hy049 por 2 minutos. Imagens com alta magnificagdo para
a mesma QDM representativa (c) antes e (d) apds o ataque
quimico. (e) Perfil lateral da QDM em (c) e (d) ao longo da
direcdo [100]. . . . . . .. Lo

Imagens de AFM das amostras S, F, P e H crescidas por de-
posigao via quimica. Estatisticas de altura A (nm) e diametro

d (nm) por contagens em 4 ym?. . . .. ... ... ...
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4.2

4.3

4.4

4.5

4.6

4.7

4.8

4.9

4.10

4.11

(a) Medidas de difracao de raios-x na reflexao (004) para as
amostras S, F, P, H e WL. (b) Medidas em (a) apés sub-
tracao de WL. As linhas tracejadas representam o ajuste de
uma gaussiana que mais se aproxima das medidas experimen-
tais (circulos abertos). As linhas sélidas representam o ajuste
de uma gaussiana considerando os efeitos de tamanho finito
estimados pela formula de Scherrer. . . . . . . ... ... ...
Mapas dos espacamentos de rede a’ (A) obtidos a partir de
medidas de GIXRD para as amostras S, F, Pe H. . . .. ..
Mapas da concentracao de Ge z (fragao) obtidos a partir de
medidas de GIXRD para as amostras S, F, PeH. . . . . ..
Mapas da deformacgao da rede £ (%) para as amostras S, F, P
eH. . ..
Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apds 10 min
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma
solucao de 31%HoOo. . . . . . . ..
Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H ap6s uma hora
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma
solucao de 25%NH,OH:31%H50,. . . . . . . . . .. ... ...
Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apés duas hora
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma
solucao de 25%NH,OH:31%H50,. . . . . . . . . . . ... ...
Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apds quatro
hora de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em
uma solucao de 25% NH,OH:31%H5045. . . . . . . . . ... ..
(a) Altura A (nm) em funcao do tempo de ataque quimico
com 25%NH,OH:31%H50, (min). Os quadrados azuis rep-
resentam as alturas médias dos domos apds 10 minutos de
ataque em 31%H,0,. (b) Taxa de ataque quimico em fungao
da concentragao de Ge para filmes de GeSi 2D com diferentes
composigoes|Nate2007]. . . . . . . . ...
(esquerda) Perfil de composicao da amostra H obtido por
GIXRD. (centro) Imagem de AFM e (direita) perfil lateral de
um domo apds o ataque quimico com 25%NH,OH:31%H,0,
por uma hora. Para esta amostra os ataques quimicos sao

essenciais para revelar o perfil de composicao real das ilhas. . .
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4.12
4.13

4.14

4.15

4.16

4.17

4.18

4.19

4.20

4.21

4.22

4.23

4.24

Mapas da tensao o (GPa) para as amostras S, F, Pe H. . . . 99

Mapas do gradiente do potencial quimico Vi (meV/A) para
asamostras S, F,PeH. . . . .. ... ... ... ... ... 100

Mapas da energia elastica E,; (meV/atomo) para as amostras

Mapas do termo de entropia de mistura 7.5y, (meV/dtomo)

para as amostras S, F, PeH. . . . . . ... ... ... 105

Mapas da energia livre de Gibbs G’ (meV/atomo) para as
amostras S, F,PeH. . .. ... ... .. ... .. ...... 106

Mecanismos de formagao das ligas SiGe: (a) troca de dtomos

de Si e Ge, (b) difusao na superficie e (c) difusdo intra-ilha. . 108

Imagens de AFM dos domos das amostras S, F, P e H antes
e apoés trinta minutos, uma e quatro horas de ataque quimico
com 25%NH,OH:31%H0,. . . . . . . . . . ... 110

Perfis laterais para domos representativos nas amostras S, F,
P e H antes e apds 30 e 60 minutos de ataque quimico com

25%NH4OH31%H202 ...................... 111

Estatisticas de altura A (nm) em funcao do tempo de ataque

quimico para as amostras F, S, PeH. . . . .. ... ... .. 112

Volume total integrado (%) em funcdo do tempo de ataque
quimico (min) para todas as amotras. A derivada das curvas

estd associada a concentracao de Ge no filme. . . . . . . . .. 113

Amostra P: (a) Imagem de AFM de uma regiao da amostra P.
Seqiiéncia de imagens de AFM da mesma regiao da amostra
(b) antes, ap6s (c) 30 e (d) 60 min de ataque quimico seletivo
com 25%NH,OH:31%H,0, mostrando um domo representa-
tivo. (e) Perfil lateral do domo tomado na linha tracejada
das imagens de AFM ao longo da diregao [110], mostrando a
morfologia resultante do tratamento térmico em PHj ao qual

a amostra foi submetida. . . . . . .. ... 114



4.25

4.26

4.27

4.28

5.1

5.2

2.3

5.4

2.5

Imagens de AFM da amostra P apds uma hora de ataque
quimico, mostrando a morfologia de roseta, estatisticamente

representativa. . . . . ..o oL

Simulacao de Monte Carlo para T = 8 K mostrando a com-

posigdo nao-uniforme de um domo de GeSi[Lang2005].

(a) Esquema ilustrativo de um domo e suas respectivas facetas
[Rudd2007]. (b) Imagem de AFM em 3D de uma ilha da
amostra P, mostrando a morfologia de roseta resultante do

ataque quimico seletivo por uma hora. . . . ... ... .. ..

Esquema resumido dos mecanismos que contribuem para o
perfil de composicao unico da amostra P: a difusao na su-
perficie do Ge (b) é res-ponsavel pela auséncia de piramides
nesta amostra e pelo aumento do volume dos domos. A di-
fusdo intra-ilha (c) resulta na redistribuigdo atomica do Si e

do Ge durante o tratamento térmico em PH3 e na morfologia

XXX1

de superficie de roseta, revelada apds o ataque quimico seletivo.117

Duas situacoes de equilibrio global possiveis para o sistema
ilhas + substrato: (a) os dtomos de Ge estao aleatoriamente
distribuidos no substrato de Si e (b) todos os atomos de Ge
unem-se formando uma tnica ilha que contém todo o material

depositado. . . . . ...

Imagem de AFM de um superdomo de SiGe:Si(001) e suas

respectivas facetas[Fiorentini]. . . . . . . ... ... ... ...

Esquema do fenomeno de OR, no qual particulas menores sao
consumidas pelas maiores. Durante esse processo o volume de
material é constante e o potencial quimico ¢ diminui & medida

que poucas particulas maiores sao formadas. p; >po>pus>py.

Imagens de AFM das amostras Hy, Hyg, H3g e Hyog crescidas
por CVD e tratadas termicamente sob um fluxo de Hy por

diferentes intervalos de tempo. . . . . . . .. ...

Estatistica de diametros dos SDs das amostras Hy, Hyg, Hsp
e Hiy em funcao do tempo de tratamento térmico em Hy

pés-crescimento. . . . . . ... L.
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5.6

5.7

2.8

5.9

5.10

5.11

5.12

5.13

5.14

Sequéncia de imagens de AFM de 500 x 500 nm? de um mesmo

SD da amostra Hy apds sucessivos ataques quimicos com 25%

NH4OHI 31% HQOQ. .......................

Seqiiéncia de imagens de AFM de 600 x 600 nm? de um mesmo

SD da amostra H;q apds sucessivos ataques quimicos com 25%
NH4OHZ 31% HQOQ. .......................

Sequéncia de perfis laterais para um mesmo SD da amostra
(a) Hg e (b) Hyo apds sucessivos ataques quimicos com 25%
NH4OHI 31% HQOQ. .......................

Imagens de AFM de um SD da amostra (a) Hy e (b) Hyg apds

ataque quimico de uma hora com NH,OH:H>O,. . . . . . . ..

(a) Imagem de AFM da amostra Hy apds remocao das ilhas
através do ataque quimico com 25%NH,OH:31%H,0, por uma
hora. (b) Imagem de AFM da amostra H;y apds remocao das
ilhas através do ataque quimico com 25%NH,OH:31%H,0,
por quatro horas. Note que os SDs sao formados por domos

coalescidos nos dois casos. . . . . .. ...

Imagens de AFM das amostras Hy e Hyy apds o ataque quimico
com 25%NH,OH:31%H,0, mostrando os vestigios dos domos
que formam os SDs por coalescéncia e as trincheiras ao redor,

reveladas pelo ataque quimico. . . . . . . . ... ... L

Imagens de AFM das amostras Hy e Hig apds ataque quimico
de uma hora com NH,;OH:H50,. Note que a densidade de
domos na vizinhanca dos SDs é constante para Hy, o que nao
acontece para Hyy. O circulo preto indica o raio de alcance do
processo de OR para Hyy. Nesta amostra é possivel identificar

as pegadas de onde antes havia domos. . . . . . ... ... ..

Gréfico do raio de captura do fenémeno de OR (nm) em fungao

do diametro dos SDs (nm) para Ho. . . . . . . ... ... ...

Calculos numéricos utilizando os parametros de Ni e Cu mos-
trando (a) o fenémeno de OR no qual a particula ligeira-
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Introducao

Os materiais nanoestruturados semicondutores (1 - 100 nm — 10? - 107
atomos) tém atraido bastante interesse nas duas tltimas décadas tanto do
ponto de vista cientifico quanto tecnolégico. Em escala nanométrica, as pro-
priedades da mecanica quantica podem ser observadas experimentalmente
através dos efeitos de confinamento que aparecem de maneira expressiva
nesse regime. Os efeitos de confinamento (discretizacao da densidade de
estados - DE) e de superficie conferem propriedades eletronicas e 6ticas sin-
gulares a esses materiais. Essencialmente, trés métodos tém sido usados para
a obtencao desses sistemas: a sintese quimica, a litografia e o crescimento
por epitaxia.

A sintese quimica é um método bastante utilizado para a obtencao de
particulas nanométricas em soluc¢do. Essas nanoparticulas (NPs) sdo envoltas
por moléculas geralmente organicas que possuem um alto grau de afinidade
com o material precursor, chamadas ligantes, que impedem seu crescimento
descontrolado. Esse método permite a manipulacao das NPs como blocos de
construgao para sistemas mais complexos[Murray2000]. Entretanto, nao ha
um controle efetivo no arranjo coletivo das mesmas, o que dificulta sua uti-
lizacao na fabricacao de dispositivos. Além disso, a razao superficie-volume
das NPs é muito grande, facilitando a ocorréncia de processos de oxidagao
de superficie, o que modifica suas propriedades com o tempo.

A litografia em escala nanométrica - nanolitografia - consiste na fabricacao
de estruturas a partir de um padrao ou molde pré-determinado em um subs-
trato. A litografia dtica é limitada pelo comprimento de onda da luz in-
cidente, enquanto que na litografia por feixe de elétrons a maior barreira
estd no tempo de escrita das nanoestruturas. Além disso, muitas vezes nao
é possivel controlar o confinamento lateral das morfologias obtidas. Desta
forma, muitas vezes nao é possivel controlar o confinamento lateral das mor-

fologias obtidas.
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Quando um material cristalino com parametro de rede afjjme ¢ deposi-
tado sobre um substrato com ag,,, preservando sua ordem cristalina, tem-se
o crescimento epitaxial. Dependendo da cinética e da termodinamica do cres-
cimento heteroepitaxial (onde afjjme # asup), morfologias variadas podem ser
obtidas, desde filmes até estruturas tridimensionais (3D) com tamanho finito
e facetas bem definidas, comumente denominadas ilhas. Dependendo dos
materiais envolvidos no crescimento epitaxial, as ilhas sao espontaneamente
formadas na superficie do substrato de forma a minimizar a energia total do
sistema.

Quando a energia do gap do substrato é maior do que a energia do gap do
filme, os portadores de cargas (elétrons e buracos) podem ser confinados em
trés diregoes. Nesses casos as ilhas sao chamadas de pontos quanticos (QDs,
do inglés Quantum Dots). A DEs dos QDs corresponde, portanto, a um
sistema de dimensao zero. Essas nanoestruturas, quando livres de defeitos,
podem ser usadas na fabricacao de dispositivos com propriedades eletronicas
singulares [Stangl2004].

Os QDs formados pelos elementos I1I-V da tabela peridédica (InAs:GaAs,
InGaAs:GaAs, AlGaAs:GaAs) podem ser sintonizados para emitir luz no
mesmo intervalo do espectro dos mais avancados componentes éticos utiliza-
dos atualmente (900 - 1300 nm). Sao, portanto, os principais candidatos para
o desenvolvimento de dispositivos opto-eletronicos sofisticados [Yuan2002,
Zrenner2002, Rastelli2004, Schedelbeck1997].

Mais de 90 % dos dispositivos eletronicos hoje fabricados sdo baseados
em Si, despertando o interesse tanto na area tecnoldgica quanto na pesquisa
bésica deste material. Em particular, ilhas formadas por Ge:Si(001) sao
consideradas um sistema modelo, significativamente mais simples do que os
QDs II1I-V, uma vez que apenas dois elementos estao envolvidos. De maneira
resumida, as ilhas de Ge sao formadas na superficie do substrato de Si(001)
para aliviar o aumento da energia eldstica do sistema, causado pela diferenca
de parametros de rede entre os dois materiais envolvidos - ag; = 5,431 A e
ace = 5,657 A - que produz um descasamento de 4,2 % na rede cristalina.

Como mostra a figura 1, os principais parametros que determinam a mor-
fologia final das nanoestruturas de Ge:Si(001) crescidas epitaxialmente sao: a
taxa de deposicao do Ge durante o crescimento, a espessura do filme (quan-
tidade de material depositado) e a temperatura do substrato [Gray2005].

Dependendo das condigoes de crescimento, dois regimes distintos podem ser
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alcancados: uma situacao cineticamente limitada e o quasi-equilibrio ter-

modina-mico.
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Figura 1: Tlustracao gréafica da variedade de morfologias de superficie que
pode ser formada dependendo das condigoes do crescimento epitaxial do Ge
sobre um substrato de Si(001) [Gray2005].

Diz-se que um sistema encontra-se em um regime dominado pela cinética
quando os efeitos do movimento dos objetos (dtomos neste caso) influenciam
fortemente seu estagio seguinte. O regime cinético de crescimento é dado pela
equacao (1), onde Vu é o gradiente do potencial quimico, k é a constante de
Boltzmann, T ¢é a temperatura de crescimento, A é o comprimento de onda

e D é o comprimento de difusao do Ge.

kT
V) (1)
AD
Para taxas de deposi¢ao superiores a 0,1 nm/s e temperaturas a partir de

Vi <



Introducao 5

500 °C, os atomos chegam a superficie de Si muito rapidamente e nao con-
seguem atingir o estado de equilibrio. Geralmente, as estruturas formadas
neste intervalo, como pequenas depressoes no substrato com facetas {105}
(piramides invertidas), sdo meta-estaveis e evoluem para morfologias distin-
tas a medida que o sistema aproxima-se do equilibrio.

A termodinamica, estudo das propriedades microscépicas através das pro-
priedades macroscépicas do sistema [Callen1985], pode influenciar fortemente
o crescimento das ilhas de SiGe. Quando um sistema esta em equilibrio, suas
observaveis térmicas macroscépicas param de mudar com o tempo, ou seja,
sao constantes. Um estado de equilibrio local pode ser atingido quando o cres-
cimento epitaxial é realizado a temperaturas relativamente altas (600 < 7' <
800 °C) e a uma taxa de deposigao lenta (aproximadamente 0,015 nm/s). Os
atomos de Ge conseguem difundir-se na superficie do substrato de tal forma
que a energia livre do sistema seja minimizada, ou pelo menos menor do que
a energia correspondente a configuracao inicial. Uma alternativa para que
as ilhas aproximem-se da situagao de equilibrio termodinamico com relacao
a morfologia e composi¢ao quimica é submeté-las a um tratamento térmico
apos o crescimento. Durante esse procedimento podem acontecer rearranjos
atomicos que favorecam uma configuracao de menor energia.

A érea de investigagao desta tese é a de nanoestruturas semicondutoras
crescidas epitaxialmente; em particular, os processos de interdifusao que
acontecem durante a formagao das nanoestruturas de GeSi:Si(001). A com-
posicao quimica é o fator mais importante na determinacao do tamanho e
da estabilidade de ilhas epitaxiais coerentes e relaxadas com relacao a um
filme, podendo influenciar substancialmente suas propriedades estruturais e,
conseqlientemente, suas propriedades eletronicas [Tersoff1998].

O principal objetivo deste trabalho é determinar a influéncia da cinética
e da termodinamica de crescimento na composicao final e na deformacao
da rede cristalina em nanoestruturas de GeSi:Si(001) crescidas epitaxial-
mente. As moléculas de pontos quanticos (QDMs, do inglés Quantum Dot
Molecules), nanoestruturas meta-estaveis obtidas no regime cinético de cres-
cimento do filme, foram inicialmente estudadas. A estreita distribuicao de
tamanhos e formas desse conjunto de ilhas permitiu o mapeamento de sua
composi¢ao, apesar da simetria complexa envolvida.

O quasi-equilibrio termodinamico foi estudado em detalhes em dois capitulos

para um conjunto de amostras de ilhas (domos e superdomos) com carac-
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teristicas singulares com o proposito de resolver duas questoes: por que
e como as ligas de SiGe sao formadas. A influéncia das forgas generaliza-
das e dos potenciais termodinamicos que governam a formacao dos domos
com um determinado perfil de composicao foram quantitativamente avalia-
dos. A agao dos mecanismos responsaveis pela formagao dessas ligas de GeSi
foi resolvida mediante o entendimento dos processos de difusao através do
mapeamento da composicao quimica. Ainda no regime de equilibrio local,
estudou-se a influéncia da difusao do Ge e do Si durante o fenomeno de ama-
durecimento de Ostwald (OR, do inglés Ostwald Ripening) em superdomos
(SDs) de Ge:Si(001).

Esta tese esta organizada da seguinte forma:

e No capitulo 1 sao inicialmente discutidos os diferentes modos de cresci-
mento epitaxial, a instabilidade de Asaro-Tiller-Grinfeld, a nucleacao,
o crescimento e o amadurecimento dos nanocristais de Ge:Si(001). Na
secao seguinte, faz-se uma descri¢cao sucinta das principais morfologias
obtidas e sua dependéncia com as condicoes de crescimento. Os prin-
cipais termos de energia que contribuem para o equilibrio do sistema
sao discutidos em seguida. Finalmente, a definicao das propriedades
intensivas e extensivas, das forcas generalizadas e dos potenciais ter-
modinamicos que cooperam para a formacao e estabilizacao das ilhas

¢ abordada utilizando conceitos basicos de termodinamica.

e No capitulo 2 sao apresentadas as ferramentas experimentais utilizadas
para resolver os problemas propostos e as informagoes obtidas a partir
de cada uma delas. Inicialmente, faz-se uma breve discussao sobre as
técnicas utilizadas para a obtengao das amostras: a epitaxia por feixe
molecular e a deposicao via quimica. Em seguida, a difragao de raios-x
(mapeamento no espaco reciproco e medidas com incidéncia rasante no
anomalo) é abordada em detalhes, mostrando exemplos de medidas e as
analises necessarias para se obter a concentracao média de Ge nas ilhas
e para construir mapas 3D de perfil de composicao. Posteriormente, é
apresentado um conjunto de ataques quimicos seletivos, utilizado para
identificar inomogeneidades na composicao das ilhas que nao sao de-
tectadas pelas primeiras técnicas. Finalmente, uma secao é dedicada

a comparacao entre as técnicas, em particular a complementaridade
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existente entre elas.

e O capitulo 3 refere-se a0 mapeamento da composicao quimica e dos
campos de deformacgao das QDMs de GeSi, utilizando medidas de
difracao de raio-x em incidéncia rasante e um ataque quimico seletivo
que nos permitiu entender melhor como a cinética de crescimento atua

na sua formacao.

e No capitulo 4, a composicao quimica de um conjunto de amostras
de domos de GeSi é mapeada utilizando as técnicas apresentadas no
Capitulo 2. As forcas generalizadas e os potenciais termodinamicos que
governam a formacao das ligas de GeSi sao quantitativamente avalia-
dos e sua influéncia na estabilidade de um determinado perfil de com-
posicao sao apresentados em seguida. Na terceira parte deste capitulo
sao discutidos os mecanismos de formacao das ligas. A combinagao
de ataques quimicos seletivos com medidas de difragao de raios-x e o
método de crescimento apropriado permitiu-nos resolver como os me-

canismos agem na composi¢ao quimica final das ilhas de GeSi:Si(001).

e O capitulo 5 consiste em uma discussao sobre as ilhas de GeSi chamadas
superdomos, formadas durante o processo de amadurecimento das ilhas
e caracterizadas por possuirem planos de discordancia que aliviam as
deformacoes da rede. A formacao e a composi¢ao quimica dessas es-
truturas sao estudadas incluindo os efeitos da formacao de liga durante

seu processo de formacao e o fenomeno de amadurecimento de Ostwald.

Em seguida, sao apresentadas as conclusoes gerais deste trabalho. Ha,
ainda, um apéndice contendo a lista dos artigos publicados e em preparacao
referentes a esta tese, as participagoes em conferéncias, estagios realizados e

os prémios conferidos durante o doutorado.



Capitulo 1

Crescimento de nanocristais -

consideracoes teoricas

Sabe-se que a formacao de ilhas 3D com tamanho finito e facetas bem
definidas corresponde a uma situacao de meta-estabilidade do sistema, que
ocorre para aliviar a energia eldstica armazenada durante o crescimento.
Este capitulo é dedicado as consideracoes tedricas envolvendo a formacao dos
nanocristais. Inicialmente, na secao 1.1, sao definidos os diferentes tipos de
crescimento epitaxiais existentes. Em seguida (segao 1.2) é conduzida uma
discussao sucinta sobre os processos fisicos envolvidos durante os estégios
de nucleacao e crescimento das ilhas, sua formacao propriamente dita, bem
como a estabilidade dessas nanoestruturas. A secao 1.3 trata das diferentes
morfologias que podem ser obtidas mediante o crescimento heteroepitaxial
de Ge sobre Si(001) e da dependéncia das condi¢oes experimentais. Os ter-
mos de energia que contribuem para o equilibrio local das ilhas epitaxiais sao
definidos na se¢ao 1.4. Finalmente, a termodinamica do crescimento (forgas

generalizadas e potenciais termodinamicos) é tratada na segao 1.5.

1.1 Crescimentos epitaxiais

Crescimento epitaxial

O crescimento epitaxial é definido como a deposicao de um material com
parametro de rede af;,e sSobre um substrato com as,, que acontece preser-
vando a ordem cristalina do sistema. Nesse crescimento, as monocamadas

atomicas (ML, do inglés monolayer) sdo depositadas uma a uma, de maneira

8
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que os atomos do material que esta sendo depositado acomodem-se na su-
perficie do substrato, adotando a periodicidade e estrutura do mesmo.

Diz-se que o crescimento epitaxial é coerente quando o material deposi-
tado assume o espacamento de rede do substrato, mantendo a ordem crista-
lografica, o que envolve um aumento na energia elastica do sistema quando hé
descasamento de parametros de rede. No entanto, se o filme depositado for
incoerente com relacao ao substrato, estara livre para adotar o espacamento
de rede que minimize a energia total do sistema, apesar da deformagao resid-
ual do filme.

Os materiais estudados nesta tese consistem em misturas solidas de Ge e
Si, conhecidas por obedecer a Lei de Vegard, que postula que o espagamento
de rede de uma liga é a média dos parametros de rede do Si e do Ge, compen-
sados pela fracao molar de cada espécie. Um filme relaxado com composicao

Ge,Sij_, terd um espacamento de rede dado por[Tsao1993]:

a(x) = zage + (1 — x)ag; (1.1)

Crescimento homoepitaxial

No crescimento homoepitaxial um filme cristalino é crescido sobre um
substrato do mesmo material. No caso de uma liga, pode haver flutuacoes lo-
cais de composicao. Este filme pode apresentar, portanto, distor¢oes volumé-
tricas. Para um substrato cristalino com composicao Geg5Sip5, nao de-
formado, apenas as células unitarias com composicao Geg5Sips do filme
ajustar-se-ao perfeitamente ao substrato. As demais células, com composicao
Ge,Si;_, (onde z # 0,5), serao ajustadas de maneira a preservar o volume
da célula unitaria do Geg 55ip 5. Essas deformagoes sao comuns em materiais
epitaxiais semicondutores do tipo III-V, caracterizados por formarem filmes

com parametros de rede bastante proximos.

Crescimento heteroepitaxial

O crescimento heteroepitaxial é caracterizado pela epitaxia de materiais
com parametros de rede distintos, ou seja, Gfiime 7 asyp- Um filme é pseu-
domérfico quando o material depositado tem o mesmo espacamento de rede
do substrato, ou seja, afiime = Gsup-

Para um filme com composicao Ge,Si;_, depositado em um substrato
de Ge,Si;_,, nao-distorcido, a coeréncia s é mantida se a rede cristalina

for distorcida e casar perfeitamente com o substrato. Em outras palavras, o
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espacamento de rede na direcao paralela (a)) devera ser igual ao do substrato,
independentemente da composigdo do filme (pseudomorfismo), conforme a

equagao (1.2).

Afilme|| = Gsub = LAGe + (1 - x)aSi (12)

Para que o volume da célula unitaria do filme seja constante, qualquer
distorcao na direcao paralela ao substrato sera compensada por uma outra
na dire¢ao perpendicular, e vice-versa. No caso de um substrato de Si(001),
com estrutura cristalina similar ao diamante [duas células unitarias FCC (do
inglés Face Centered Cubic) deslocadas de '/, ao longo da diregao (111)],
quando atomos de Ge sao introduzidos a rede, as células unitarias, antes
cubicas, passam a ser tetragonais. Na ilustragao da figura 1.1 é mostrada
uma rede FCC e sua nova estrutura, apds a distor¢cao - interna - causada
pela incorporacao do Ge a superficie do Si durante um crescimento epitaxial
coerente. Note que, apds a deformacao da rede, o espacamento de rede é
diferente nas direcoes paralela (¢ — @ = @) € perpendicular (¢ — ay) ao

substrato.

FCC tetragc;nal
V=a V=a,a,

Figura 1.1: Hustracao de um cristal com estrutura FCC e sua transformagcao
em uma rede tetragonal para manter o volume V da célula unitaria aproxi-
madamente constante apds uma deformacao qualquer.

Deformagoes (g) sao introduzidas no filme para compensar os descasa-
mentos entre os espacamentos de rede do filme e do substrato e podem ser
resolvidas nas direcoes paralela () e perpendicular (¢,) ao substrato. Na

dire¢@o paralela ao substrato temos|[Tsa01993]:
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Q filme| — @ filme

€| = 2 (1.3)

Q filme|| + Q filme

onde afime = Tage + (1-z)ag; para um filme com composicao Ge,Siy_,.
g| pode assumir valores negativos ou positivos, o que corresponde a um ma-
terial comprimido (aﬁlme” > Gfitme) OU tensionado (afime| < filme ), TESPEC-
tivamente.

As componentes volumétrica e de distor¢cao podem ser quantitativamente

determinadas a partir da Lei de Hooke para os cristais[Tsa01993]:

Oy Ci Ci2 Ciz 0 0 0 Ex
o, Ciy Cyy Cha 0 0 0 £y
O _ Ciz2 Cip Cii 0 0 0 &z (1‘4)
Try 0 0 0 Cy O 0 Yoy
Tyz 0 0 0 0 Cyu O Yyz
Tox 0 0 0 0 0 Cu Yoz

onde g; e 0; sao a deformagao e a tensao da rede, v;; e 7;; sao a deformacao
e a tensao de cisalhamento nas trés diregoes, respectivamente. Cqy, Cio € Cyy
sao as constantes elasticas macroscopicas para um cristal com simetria ciibica
e podem ser aproximadas pela Lei de Vegard quando o filme em questao for
uma liga[T'sa01993].

Quando o filme epitaxial e o substrato estao orientados ao longo da diregao

(100), a equagao acima pode ser re-escrita como:

Ofitmel| | _ Cin+Ci Chio € filmel| (1.5)
O filme L 2Ch Ci € filme L

Se a superficie do filme estiver livre, a tensao perpendicular (o) é nula

O fitmel = 2C12€ fitme|| + C11€ fitmer = 0 (1.6)
Substituindo (1.6) em (1.5) temos:

—2C
€ filmel = Tllzsfilme\l (1.7)

I+ €filmeJ_/2

1.8
1- gfilmej_/2 ( )

QA filmel = Qfilme
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Logo, podemos re-escrever a equagao (1.8) como:

£, = 9 filme L filme (19)
A filmel + Q filme

Usando as equagoes (1.2) e (1.9) é possivel separar as componentes par-
alela e perpendicular do espacamento de rede do filme epitaxial, conforme
mostra a ilustracao da figura 1.2. Os espagamento de rede paralelos ao filme
podem ser medidos por difracao de raios-x e, conseqiientemente, pode-se

determinar, €, a; e £, para uma liga com composi¢ao conhecida.

Figura 1.2: Ilustracao dos espacamentos de rede paralelo g e perpendicular

a, ao substrato. Para que o volume da célula unitaria seja constante, as de-
formacoes na direcao paralela ao substrato sao compensadas por deformacoes
na direcao perpendicular e vice-versa.

1.2 Estagios de formacao dos nanocristais

Nesta se¢ao serao discutidos os principais estagios envolvidos na formagao das
ilhas epitaxiais. Resumidamente, quando um material é depositado epitaxi-
almente sobre uma superficie, ocorre, inicialmente, um processo conhecido
como instabilidade de Asaro-Tiller-Grinfeld, que é a formacao de rugosidades
na superficie do filme[Stangl2004]. Esses aglomerados podem dar origem aos
nicleos durante o processo de nucleagao, que, se estaveis, crescerao até for-
marem as ilhas. Na etapa de crescimento ocorre a formacao efetiva das ilhas.
Apoés crescerem essas ilhas passam por um processo de engorda conhecido
como amadurecimento de Ostwald (OR, do inglés Ostwald Ripening). Na
figura 1.3 é mostrado um diagrama com os principais processos envolvidos

na formagao de ilhas 3D nanoestruturadas crescidas epitaxialmente. E im-
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portante salientar que pode existir uma sobreposicao dos diferentes estagios

que envolvem o crescimento do material.

crescimento

— — —
estagio inicial estagio
avangado
instabilidade
Asaro-Tiller-Grinfeld nucleagao

- = " - o
- - e o
T - - » '. - .

amadurecimento
de Ostwald

coalescéncia

Figura 1.3: Diagrama dos estégios envolvidos na formagao de ilhas 3D na-
noestruturadas.

1.2.1 Instabilidade de Asaro-Tiller-Grinfeld

Durante a heteroepitaxia, envolvendo descasamentos de parametros de rede
de até 5%, pode acontecer a chamada instabilidade de Asaro-Tiller-Grinfeld
(ATG) [Stangl2004]. A instabilidade de ATG consiste na formacao de on-
dulagoes rasas (baixas amplitudes) que aparecem na superficie do filme e
sao instaveis mediante perturbagoes [Asaro1972, Grinfeld1986]. Do ponto de
vista microscépico, essa instabilidade é um processo induzido pelo descasa-
mento entre os parametros de rede. A reducao na energia elastica causada
pela formagao das rugosidades compensa o aumento na energia de superficie,
aliviando a tensao total do filme [Golovin2004, Jesson1996]. Essas ondulagoes
produzem inomogeneidades no filme e nao envolvem uma barreira de energia
para serem formadas[Rastelli2002b]. Uma rugosidade é instdvel mediante
uma perturbacao quando seu comprimento de onda é maior do que um com-

primento de onda critico A..;, que depende da razao de Poisson v, do médulo
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de cisalhamento ¢, da tensao superficial v e da deformacao da rede ¢, de
acordo com a equagao (1.10) [Stangl2004].

1—v 7y

)\cm' = 5 1 N 5
29(1+v) €

(1.10)

A Figura 1.4 mostra a dependéncia de A.; com a concentracao de Ge ()
em um substrato de Si(001). Para um filme de Ge puro (z = 1,0) crescido
sobre um substrato de Si, A; = 10 nm. A imagem de microscopia de tunela-
mento (STM - do inglés Scanning Tunneling Microscopy) mostra uma on-
dulacao formada apos a deposicao de 2 ML de Ge, a 520 °C com A = 40 nm
(ver perfil lateral).

Itura (nm)

20 40 60 80
posi¢éo (nm)

}\'cri (nm)
aco

] v L] v L] v L] v L] v
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
concentracao de Ge x (fracao)

Figura 1.4: Grafico da dependéncia do comprimento de onda critico A..;
(nm) em funcdo da concentracdo de Ge z (fragdo) no filme. A partir de
Aeri, as ondulacoes em 2D passam a ser instaveis mediante uma perturbacao.
A imagem de STM mostra uma ondulacao formada apds a deposi¢ao de 2
ML de Ge em um substrato de Si(001) a 520 °C. O perfil lateral mostra o
comprimento de onda A da ondulacao.

Durante o crescimento de SiGe sobre Si(001), acontece um processo de
cooperacao entre os atomos de Ge da superficie. As rugosidades inicial-
mente formadas evoluem até que suas paredes laterais formem facetas {105}
[Jesson1996, Jesson2000]. A evolugao gradual deste processo pode ser vista
na figura 1.5 que mostra uma seqiiéncia de imagens de STM antes (a) e apds
(b - d) a deposi¢ao de Ge a 520 °C [Medeiros-Ribeiro2007b]. No inicio da
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deposigao do Ge (2 ML), como mostra Figura 1.5(b), acontece a formacao
de aglomerados que correspondem & instabilidade de ATG. A figura 1.5(c)
mostra o inicio da formagao de uma faceta {105} com o aumento da quan-
tidade de Ge no filme (indicada por uma seta na imagem). Em baixas
temperaturas (< 550 °C), os aglomerados podem evoluir para uma estru-
tura 3D distinta: uma depressdo com facetas {105} bem definidas (uma
piramide invertida conhecida como pit|Goldfarb1997]) como mostra a figura
1.5(d). Nesse regime, os pits sao energeticamente favorecidos comparados
as piramides [Tersoff1998, Huang2007]. A estabilidade dos pits e o papel
que desempenham como sitios para a nucleagao de pontos quanticos e sua

composicao quimica serao discutidos em detalhes no capitulo 3.

0,9 nm 0,4 nm

0,0 nm

1,6 nm

0,0 nm 0,0 nm

Figura 1.5: Imagens de STM de 50 x 50 nm? mostrando a evolucio gradual
das estruturas formadas com a deposicao de Ge sobre um substrato de Si(001)

a 520 °C. (a) Substrato de Si(001). (b) Apds a deposigao de 2 ML de Ge:
superficie com quatro planos atomicos diferentes e vérios aglomerados. (c)
Apés a deposigao de 3 ML de Ge: inicio da formagao de uma faceta {105}.
(d) Pit com facetas {105} bem definidas [Medeiros-Ribeiro2007b].

A figura 1.6(a) mostra uma ampliacao da area tracejada em 1.5(c). Através

da derivada desta imagem, mostrada em 1.6(b), pode-se identificar com faci-
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lidade o inicio da formagao de uma faceta {105} apds a deposigao de 3 ML de
Ge em um substrato de Si(001). O perfil lateral mostrado em 1.6(c) indica

que o angulo da estrutura formada (11,3°) corresponde a uma faceta {105}.

11,39

'

0 2 4 6 8 10 12 14
posicdo (nm)

Figura 1.6: (a) Imagem de STM de um substrato de Si(001) apds a deposicao
de 3 ML de Ge a 520 °C. (b) Derivada da imagem em (a) mostrando o inicio
da formacao de uma faceta {105}. (c) Perfil lateral tomado na linha tracejada
em (a). Note que o angulo da estrutura formada - 11,3° - corresponde a uma
faceta {105}[Medeiros-Ribeiro2007b].

De maneira andloga, a figura 1.7(a) mostra uma ampliacao da area indi-
cada em 1.5(d). 1.7(b) é a derivada da imagem do pit. O angulo das paredes
do pit [indicados por setas na figura 1.7(c)] é aproximadamente 11,3°, corre-
spondendo a facetas {105}.

A instabilidade de ATG é a etapa que precede a nucleacao no caso de
materiais com pequenos descasamentos de rede. As ondulagoes podem tanto
dar origem aos nucleos quanto se desfazerem quando instaveis. Nesta segunda
situagao, os atomos, agora livres na superficie do material, participam do
processo de nucleacao de uma maneira distinta: juntam-se aos aglomerados
estaveis por difusao que, por sua vez, dao origem aos nicleos, topico discutido

na se¢ao a seguir.
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2 4 6 8 10 12 14
posi¢éo (nm)

Figura 1.7: (a) Imagem de STM de um substrato de Si(001) apds a de-
posi¢cao de 3 ML de Ge a 520 °C, mostrando a formacao de um pit. (b)
Derivada da imagem em (a). (c) Perfil lateral tomado na linha tracejada

em (a). Note que o angulo das paredes do pit corresponde a uma faceta
{105}[Medeiros-Ribeiro2007b].

1.2.2 Nucleacgao

Ao contrario da instabilidade de ATG, o processo de nucleagao envolve
uma barreira de energia que deve ser vencida pelo sistema para que nucleos
estaveis sejam formados. No caso do modo de crescimento Stranski-Krastanov
(SiGe em Si), a formagao dos nucleos esta relacionada a transigao do filme
2D para um aglomerado 3D estavel.

Assumindo que o processo de nucleagao seja homogéneo, ou seja, o subs-
trato seja livre de defeitos e impurezas, pode-se tratar a questao da nucleagao
das ilhas como a co-existéncia de gotas em um vapor, onde o condensado sao
os nucleos e o vapor é a superficie na qual o material é depositado.

A supersaturagao p é definida como a situacao na qual o vapor de um com-
ponente (condensado) tem pressao parcial p maior do que a pressao de vapor
do equilibrio p., do sistema. Para que os ntcleos se formem, é necessario que
ocorra uma supersaturagao dos dtomos adsorvidos (addtomos) na superficie
do substrato. Dessa forma, acontece a formagao dos primeiros aglomerados.
A razao entre as pressoes de vapor p e p.,, ou seja, a supersaturagao, esta
relacionada a diferenga de potencial quimico (Ap = kTlnp) que governa o
fluxo de particulas entre dois sistemas. Essa diferenca é igual a barreira de
potencial que leva o sistema ao equilibrio[Kittel2002]. Quando p > pe,, tem-

se uma diferenga de potencial quimico positiva (Au > 0) que corresponde a
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formacao dos aglomerados.

Vérios processos atomisticos ocorrem simultaneamente durante a formacao
dos nicleos e envolvem um gasto de energia pelo sistema (ver representagao
na figura 1.8[Venables2000]). Para cada processo pode-se associar um regime
de diferenca de potencial quimico: positivo - formam-se aglomerados; ou neg-
ativo - a pressao do condensado nao ¢é suficiente para formar os aglomerados.
Como mostra a figura 1.8, a chegada dos adatomos a superficie corresponde
a Ap > 0. Em compensacao, a re-evaporagao dos mesmos resulta em Ay <
0. Uma vez que o sistema se encontra em um estado de supersaturagao, pode
acontecer a ligacao quimica entre dois atomos e a energia necessaria para tal
corresponde a Ay > 0. E, finalmente, a difusao de superficie dos adatomos
acontece para Ap = 0. Percebe-se, assim, que o processo de formacao dos
nucleos pode estar indiretamente relacionado a instabilidade de ATG, discu-

tida na secao anterior.

auso  AH<O Ap=0

re-evaporagao difusao na
superficie o

chegada
E"l TEa E, Au<0 Y 7
bn | 2= I | IS\

sitios especiais difusdona  npycleagao, ligacéo _ i
superficie interdifusao

Figura 1.8: Processos atomisticos que ocorrem durante a nucleagao. Cada
processo ¢ associado a uma diferenga de potencial quimico Ap que,
quando positivo, favorece a formagao dos aglomerados e, quando negativo,
nao|Venables2000)].

A energia livre de Gibbs Gy associada a formagao dos aglomerados de-
pende nao apenas dos potenciais quimicos referentes ao condensado p,. (com
i atomos) e ao gas f1, (com N dtomos) como também da energia livre de su-
perficie v (que serd discutida em detalhes na se¢ao 1.2) e pode ser escrita de

acordo com a equagao (1.11), onde A é a area superficial dos N aglomerados.

Grr = pg(Ng — i) + pici +vA (1.11)
A diferenca entre a energia livre de Gibbs Gy e aquela para um géas (G

= p1yN ) é dada pela equagao (1.12), onde Ap = pug-pe.
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AG = G — Gr = 4nr*y — Ap(4nr® /3) (1.12)
Mk

AG

raio

Figura 1.9: Grafico da variacao da energia livre de Gibbs AG em funcao do
raio r dos ntcleos. A partir do raio critico rx, 0AG/dr < 0 e os nicleos
formados sao estaveis.

A G depende do tamanho r dos nicleos formados, conforme mostrado na
figura 1.9. A partir de um raio critico r, definido pela equagao (1.13), a
derivada de AG é negativa, ou seja, a energia total do sistema diminui e os

nucleos formados sdo estdvelis.

1.2.3 Crescimento

A existéncia de um excesso de adatomos livres na superficie do material, que
dé origem a um estado de supersaturacgao, favorece a formacao dos nucleos.
Quando essa supersaturacao é reduzida, o processo de nucleacao cessa. Os
nicleos estaveis, formados neste estdgio de nucleacao, dao origem as ilhas que
se desenvolvem no estdgio de crescimento (ver figura 1.3) [Zinke-Allmang1992].

O estagio de crescimento pode ser subdivido em um estagio inicial e outro
avancado. O crescimento inicial das ilhas ocorre principalmente por difusao
na superficie e coalescéncia. No primeiro caso os adatomos se movimentam

na superficie do material, buscando um menor potencial quimico, ou seja,
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agregando-se aos nucleos. A coalescéncia é definida como o crescimento de
uma ilha a partir de varias ilhas menores, preservando os nicleos originais,
como ilustrado na figura 1.3.

A etapa avancada do crescimento é essencialmente caracterizada pelo
amadurecimento de Ostwald no qual as ilhas maiores crescem ainda mais as
custas das ilhas menores. Vé-se, portanto, que ha uma sobreposicao entre os
estdgios de formagao dos nanocristais, uma vez que o sistema esta evoluindo

e a dinamica dos processos nao pode ser completamente controlada.

1.2.4 Amadurecimento de Ostwald

O fenomeno de amadurecimento de Ostawld (OR, do inglés Ostwald Ripen-
ing) foi observado pela primeira vez em 1900 por Wilhelm Ostwald[Ostwald1900]
em pequenas particulas de mercurio. E o crescimento de particulas maiores
as custas de menores que desaparecem a medida que as primeiras crescem
ainda mais. As particulas menores agem como um combustivel para o cres-
cimento das maiores. Trata-se de um processo espontaneo, bastante comum
na natureza.

Um exemplo didético é a recristalizacao da dgua no sorvete, que confere
a0 mesmo uma textura crocante a medida que fica velho. Os cristais de
agua maiores crescem competitivamente, desestabilizando a emulsao. Outro
exemplo classico é caso da emulsao dgua em 6leo. OR acontece quando as
gotas menores de agua difundem para as maiores devido a maior solubilidade
das primeiras nas gotas de maior volume. A taxa na qual esta difusao ocorre
estd ligada a solubilidade do monomero em uma fase continua (dgua) da
emulsao. Como mostram esses exemplos, OR é o mecanismo chave para
a desestabilizagao das emulsoes. Este fenomeno também é observado na
geologia, na formagao de graos de ceramica, em nanocristais (obtidos em
solugao e epitaxialmente), etc.

OR acontece quando os atomos das particulas menores sao capturados
e consumidos pelas maiores que possuem um menor potencial quimico u,
conforme ilustracao da figura 1.10. Durante a evolucao deste processo, cada
vez menos e maiores cristais vao se formando com menor razao superficie-
volume (comparada as particulas menores), reduzindo a energia total do
sistema [Zinke-Allmang1992]. Enquanto a formacao de particulas menores
é cineticamente favorecida (a nucleagdo acontece mais facilmente, apesar de

@ ser maior), particulas maiores sdo termodinamicamente favorecidas, com
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menor . Isso acontece porque as particulas menores tém uma razao su-

perficie-volume maior e, conseqiientemente, sao mais facilmente produzidas.

ﬂlaNl luZ’NZ

@

M > iy, Ny > N,

Figura 1.10: Esquema ilustrativo mostrando como ocorre o processo de OR:
o fluxo de addtomos acontece das ilhas menores (com N; adatomos e poten-

cial quimico p; maior) para as ilhas maiores (com N, addtomos e potencial
quimico pe menor).

O processo de OR esta diretamente relacionado ao fato do sistema procu-
rar uma configuragao de equilibrio, ou seja, minimizar a energia livre de Gibbs
G, conforme a equagao (1.14) de Gibbs-Thomson generalizada|Mutaftschiev1932],

onde usa-se a mesma nomenclatura da secao 1.2.2 deste capitulo.

. : dA
AG = pgNg — pigi + pei + vA — (ugNg) = 0Ap =~y (dl) = kTIn <pp>
eq
(1.14)

A equacao de Gibbs-Thomson é mais conhecida na forma que representa
o equilibrio entre uma gota de um condensado e um gés ideal, conforme

equagao (1.15), onde Vg é o volume atomico.

P Te 27Vat>
b _ Te .= 1.1
=eap () —re= (7 (115)

A dependéncia de In(p/pe,) com o tamanho das particulas r é mostrada
na figura 1.11. A partir de um tamanho critico (7, assumindo uma simetria
esférica para simplificagdo), a diferenca de potencial quimico Ay é constante
e somente as particulas com r > 7. irdo sobreviver ao processo de OR (de
maneira andloga a formacao dos niicleos). Quando a pressao do condensado
p for igual & pressao de equilibrio p., e Ap for nulo, o sistema estara em
equilibrio.
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In(p/Peg)

tamanho da ilha

Figura 1.11: Ilustragdo da dependéncia de In(p/pe,) com o tamanho das

ilhas.

A evolucao do fenomeno de OR com o tempo é dada pela taxa de cresci-
mento das particulas, conforme equagao (1.16), onde m depende da dimen-
sionalidade do sistema (igual a 2 para ilhas 3D) [Zinke-Allmang1992]. Se a
taxa de crescimento for positiva, ou seja, r > 1., a particula crescerd ainda

mais. Entretanto, particulas com r < r. irao se decompor.

ar 2 (1 - 1) (1.16)

dat < m Te T

Em nanocristais, o processo de OR acontece principalmente no estagio
avancado do crescimento e nao ocorre continuamente porque a nucleagao dos
cristais pequenos reduz a supersaturacao do sistema e, conseqiientemente,
os cristais maiores deixam de aparecer. A principal diferenca entre o cresci-
mento por difusao e o processo de OR é que o segundo caso ocorre quando
a densidade de adatomos livres na superficie é muito baixa. Enquanto isso,
o crescimento das ilhas por difusao s6 acontece se houver um excesso de

adatomos.

1.3 Morfologias de superficie

Uma série de morfologias distintas pode ser obtida através do crescimento
epitaxial de Ge sobre Si(001). Dependendo das condigoes experimentais du-

rante o crescimento, nanocristais com diferentes propriedades estruturais e,
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consequentemente, eletronicas, podem ser formados. A possibilidade de con-
trolar tais propriedades tem despertado o interesse da comunidade cientifica
em entender os processos de formacao, nucleagao e crescimento, e estabilidade
das diversas nanoestruturas até entao conhecidas.

Na figura 1.12 sao mostrados alguns exemplos de morfologias conheci-
das. Em 1.12(a) vemos uma imagem de STM de uma superficie de Si com
varios pits que podem agir como sitios de nucleacao para o crescimento de
ilhas[Goldfarb1997]. Os pits possuem facetas {105} bem definidas e s@o es-
truturas meta-estdveis, formadas para aliviar localmente as deformacoes da
rede[Tersoff1994].

300 x 300 mm2

Figura 1.12: Exemplos das diferentes morfologias obtidas pela deposicao epi-
taxial de Ge e Ge/Si em um substrato de Si(001). (a) Imagem de STM das
depressoes (pits) que agem como sitios de nucleagao, formadas no inicio da de-
posi¢ao do Ge|[Goldfarb1997]. (b) Imagem de AFM mostrando o resultado de
uma nucleagao cooperativa que ocorre para baixas temperaturas[Jesson1996].
(¢) Imagem de AFM de moléculas de pontos quanticos com eixo de simetria
quatro, compostas por 4 ilhas crescidas ao redor de um pit[Gray2005]. (d)
Imagem de STM de um hut de GeSi:Si(001). Note as facetas {105} do
nanocristal[Mo1990]. (e) Imagem de STM de um domo de GeSi:Si(001).
Cada cor esta associada a uma faceta distinta [Medeiros-Ribeiro1998al. (f)
Imagem de AFM de um superdomo de GeSi[Chaparro2000].

Na imagem de microscopia de forga atomica (AFM, do inglés Atomic
Force Microscopy) da figura 1.12(b) é mostrado o resultado de uma nucleagao

cooperativa que ocorre entre pits e ilhas para deposicoes a baixas temper-
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aturas (~ 560 °C), seguidas de tratamentos térmicos[Jesson1996]. Esse pro-
cesso ¢ bastante diferente da instabilidade de ATG convencional que envolve
simultaneamente a evolugao de uma rugosidade vertical ao longo de extensas

regioes do filme.

Um exemplo de como os pits podem agir como sitios para a formacgao de
ilhas é visto na imagem de AFM da figura 1.12(c)[Gray2005]. Um conjunto de
ilhas de GeSi com eixo de simetria quatro crescem ao redor dos pits formando
moléculas de pontos quanticos. Essas ilhas, chamadas huts, apresentam face-
tas {105} e sao alongadas ao longo da diregao [001], semelhantes a estrutura
mostrada na imagem de STM da figura 1.12(d). Os huts, assim como as
moléculas de pontos quanticos, sao formados no regime cinético de cresci-
mento e nao resistem a tratamentos térmicos pés-crescimento [Kamins1999,
Medeiros-Ribeiro1998b].

Com o aumento do tamanho das ilhas acontece uma transi¢ao morfologica
de natureza termodinamica de piramides e huts para domos que leva a
uma configuracao bimodal de tamanhos na superficie[Ross1998, Stangl2004,
Vine2005, Medeiros-Ribeiro1998a]. Os domos se formam a partir de 5 ML de
Ge e possuem facetas com diferentes orientagoes: {15 3 23}, {113}, {105},
além do topo {001}[Rastelli2001], indicadas por azul escuro, azul claro,

amarelo e vermelho na Figura 1.12(e), respectivamente [Medeiros-Ribeiro1998a].

Com a deposicao continua de Ge observa-se, a partir de 6 ML de mate-
rial depositado, a formagao dos superdomos (SDs) [ver figura 1.12(f)]. Essas
estruturas possuem planos de discordancias que sao espontaneamente intro-
duzidos para aliviar as tensoes da rede[Chaparro2000]. Além das facetas
{113}, {15 3 23}, {001} observadas nos domos, os SDs também possuem
facetas {111}, {126}, {20 4 23}.

A forma das ilhas é uma conseqiiéncia direta da composicao quimica e
da minimizacao da energia total do sistema através da formagao de facetas
(conforme Teorema de Wulff, apresentado na se¢ao seguinte). Dependendo
das condicoes de crescimento utilizadas, uma determinada configuracao pode
ser favorecida perante as demais. Na secao seguinte serd discutido como os

diferentes termos de energia contribuem para a formagao de ilhas estaveis.
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1.4 Energias envolvidas

Conforme mencionado anteriormente, um sistema sempre tenta minimizar
sua energia total Fj,; para atingir a configuragao de equilibrio. Com as ilhas
de GeSi nao é diferente. Os nanocristais 3D formam-se espontaneamente
porque a energia correspondente (E'"%) é menor do que para um filme 2D
contendo o mesmo material (E/#™¢). Essa diferenca de energia AE deve,
portanto, ser sempre maximizada.

Os principais termos que contribuem para a energia total do sistema
nanoestruturas+substrato sao: a energia elastica de volume FE,;, energia
quimica Eyiy, (também depende do volume das ilhas), a energia de superficie
FEqup (termo de drea) e a energia das bordas das ilhas Ej;, (termo linear), con-
forme a expressao (1.17)[Williams2000]. Para cada termo AE; esta associado
um valor negativo e/ou positivo, favorecendo e/ou nao a formacao de ilhas
3D com relagao a um filme 2D. Nesta se¢ao cada um desses termos e suas

respectivas influéncias na formacao de ilhas estaveis serao discutidos.

AE = githes — plitme = AE,V + AEimV + AEgpA + AEy, L (1.17)

1.4.1 Energia elastica

Considere um filme heteroepitaxial com ;e depositado sobre um substrato
com ag,;, espesso o suficiente para que toda a deformagao (e conseqiientes mu-
dangas em ¢ e a,) sejam percebidas apenas pelo filme. Para uma simetria
cubica, a energia elastica armazenada no filme coerente sera dada pela Lei de
Hooke em fung¢ao da razao de Poisson v, razao negativa entre as deformacoes
lateral e longitudinal devido a uma tensao longitudinal uniaxial, e o médulo
de cisalhamento g, razao entre a tensao aplicada de cisalhamento e a de-

formagao de cisalhamento, conforme a equagao (1.18)[Tsa01993].

€y ] 1 —v —v Oy

_ _ 1 — 1.18
€y [25](1 T V)] v v Ty ( )
€, v —v 1 o,

Onde as relacoes entre as constantes elasticas v e g sao dadas por:

Cii=2g

1—
O =2 (1.19)
1%

1-2 1—-2v
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Os valores de g e v para o Ge e o Si sdo: gge = 0,401x10'! Pa, gg; =
0,511x10" Pa, vg, = 0,273 e vg; = 0,278[Tsa01993].

Se o filme e o substrato estiverem orientados ao longo da diregao (100)
[caso do Ge:Si(001)], as deformagdes no plano serdo simétricas. Podemos,

entao, reescrever (1.18) como (1.20), que é equivalente & equagao (1.5).

gl o 1 1—-v —v a|
(€l>—2g(1+l/)< —2v 1 )(O'L> (120)

Assumindo que o filme esteja livre para expandir verticalmente (o, = 0),

temos que:

1+v —2v
o) =29 (1_y> €l €L = <1 - ) €l (1.21)

v
A energia elastica associada a formacao de um filme 2D coerente pode

ser, portanto, calculada usando a equagao (1.22).

ilme 1 1+v
B = S (20)g) + 0161) =2 (1 - V) e? (1.22)

Na expressao (1.17) AFE,; representa a diferenca de energia por volume
entre os atomos que compoem o bulk de um nanocristal deformado e os
mesmos atomos em um filme pseudomérfico 2D. Este termo sempre tem
uma contribuicao negativa para AFE;,.

No caso de um filme bidimensional, como mostra a figura 1.13(a), ocorre
uma distor¢ao do substrato para compensar o descasamento entre os parametros
de rede. Em ilhas tridimensionais também acontece uma deformacao lateral
das estruturas [ver Figura 1.13(b)] para preservar o volume da célula unitaria,

como explicado na se¢ao 1.1.

1.4.2 Energia quimica

Seja uma mistura formada por duas espécies contendo N4 atomos do tipo A

e Np atomos do tipo B, a fracao molar n; de cada componente é dada por:

r=mns=Ny/N, (1—-2)=ng=Ng/N (1.23)

onde N é o numero total de atomos, N = Ny + Np.
Assumindo que A e B interagem atraindo igualmente atomos dos dois

tipos (ou seja, formam uma mistura quasi-ideal[Tsa01993]) e que Z seja o



Capitulo 1. Crescimento de nanocristais 27
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Figura 1.13: (a) Distorgao vertical de um material com parametro de rede
maior do que o filme 2D como é o caso de um filme de Ge em um substrato
de Si(001). (b) Ilustracdo da distorcao lateral de uma ilha de Ge sobre um
substrato de Si que possui parametro de rede menor. O material no topo da
ilha (3) estd mais relaxado do que na regiao (1) préxima ao substrato.

nimero de coordenagao, haverd uma média de Zzx dtomos de A e Z(1-x)
atomos de B coordenando os atomos do tipo A e B, respectivamente. O
nimero de pares AA nos N atomos que compodem a mistura serd igual a
NZi?/2 e o ntimero de pares BB serd NZ(1-z)*/2. O fator 1/2 aparece
porque cada ligacao deve ser computada apenas uma vez. O numero de
pares AB serd NZz(1-z). Definindo EA4, EPB e EAP como as energias de
ligacao dos tipos AA, BB e AB, temos que a energia quimica total Eg,y, €
dada por[Sinnott1961]:

NZ EAA EBB
Eouim = - [xEAA + (1 — 2)EPP 4 22(1 — 1) (EAB - ; )1
(1.24)
Onde:
NZ EAA EBB
- lZ:c(l — ) (EAB — ;)] =Qx(l—2)=FEL;, (1.25

O termo E’yim, definido na equagao 1.25, refere-se a formacao de mis-
tura, apesar de todos os termos da equacao 1.24 contribuirem para a energia
quimica total do sistema. 2 da equac@o (1.25) determina se a energia da
solucao é maior ou menor do que para uma mistura de duas fases. Ou seja,

) é o parametro de interacao que indica qual a tendéncia dos componentes
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que formam uma ligacao quimica se segregarem|Koiller1989, Venezuela2001,
Medeiros-Ribeiro2007a]. As trés possibilidades no caso de uma solugao for-
mada por A e B sao (ver figura 1.14):

(i) EAB = (B4 + EPB) /2, ou seja, Q = 0 = solucio ideal, ndo hd uma
tendéncia preferencial;

(ii) BAB > (B + EPB)/2, ou seja, Q > 0 = mistura de duas fases é mais
estavel;

(iii) P42 < (B + EPB)/2, ou seja, Q < 0 = solugio é mais estdvel do
que uma mistura de duas fases.

Figura 1.14: Ilustragao das trés possibilidades de uma mistura de dois com-
ponentes A e B, com potenciais quimicos p4 e pp. (i) Mistura ideal, com-
pletamente aleatéria, 2 = 0. (ii) Segregagao dos atomos dos tipos A e B,
hé formagao de aglomerados, caso das ligas de GeSi, @ > 0. (iii) Mistura
completamente ordenada, (2 < 0, ndo acontece para GeSi [Williams2007].

A energia quimica Eg,;, depende do volume das ilhas e da concentracao
de Ge (), como mostra a equagao (1.25). Egym estd associada a transferéncia
de cargas que ocorre durante a formagao de uma ligacao quimica, enquanto
E.; é a energia associada as mudancas nos angulos e nos comprimentos dessas

ligagoes.
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Para Ge e Si os valores de energia conhecidos sao: E%% = 326,8 4+ 10,0
kJ/mol, E¢¢%¢ = 263,6 £ 7,1 kJ /mol, E“%" = 301,0 & 21,0 kJ/mol, e, conse-
quentemente, (E5%% + F%eG€) /2 = 2952 4+ 17,1 kJ/mol [Kerr2000]. Os val-
ores de E¢¢5t ¢ (E551  FGeGe) /2 njo variam significativamente, indicando
que a liga formada por Ge e Si é quase-ideal. O valor de () para ligas de Ge e Si
obtido por célculos ab initio[Koiller1989, Bernard1991] é de 4 meV /dtomo. O
valor maximo de E,;, € igual a 4,02 meV/atomo[Koiller1989, Bernard1991]
e ocorre para uma mistura com 50 % de Ge e 50 % de Si. Como Eyuim
depende essencialmente de z e possui aproximadamente o mesmo valor para

um filme 2D e ilhas 3D com mesma composi¢ao, temos que AEgi, V = 0.

1.4.3 Energia de superficie

A contribuicao da energia de superficie AFj,, é muito importante para a
energia total do sistema e esta relacionada a formacao das facetas e interfaces
das ilhas. Em algumas situacoes a energia de superficie para formar ilhas 3D
(Esup™*) pode ser maior do que a equivalente para constituir um filme 2D
(Esupf ime) " ou seja, AFEg,, > 0. Nesse caso o sistema estd evoluindo para o
equilibrio. No equilibrio AF,,, < 0 e a energia total ¢ minimizada com a
formacao de ilhas facetadas[Williams2000].

Em 1901, Wulff propos um teorema que acevera que a area de uma de-
terminada faceta em um cristal é proporcional ao inverso da energia livre de
superficie vy, que por sua vez depende da orientagao cristalogréfica (hkl) do

material[Wulff1901]. De acordo com este teorema temos que:

Egﬂ;‘” = Z%(hk:l)Ai — min (1.26)
AEsup = E;'lui;as — Eglzé)me = Z’yl(hk’l)AZ - ’7100_/4100 (127)

onde 71904100 € a energia de superficie para um filme 2D.

Para os nanocristais de Ge as facetas (100), (311), (111) e (105) tém
menor ~y (aproximadamente 65 meV/A?) do que 119 [Stekolnikov2005]. Na
figura 1.15 sao mostradas duas formas de equilibrio para nanocristais de
Ge, obtidas a partir de calculos ab initio, baseados em valores de = es-
timados de acordo com a constru¢ao de Wulff[Stekolnikov2005]. Na ilus-
tracao da esquerda, apenas quatro facetas foram consideradas. Na ilus-
tracao da direita, as facetas (331), (21 9 29) e (15 3 23), correspondentes
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a altos indices cristalograficos, também foram ponderadas nos céalculos e o
resultado[Stekolnikov2005] estd em excelente acordo com os dados experi-
mentais existentes na literatura (ver imagem de STM da figura 1.12 extraida

da referéncia [Medeiros-Ribeiro1998a] para comparacao).

1:{33 1)
2: {21 9 29}
3: {15 3 23}

Figura 1.15: Tlustragoes resultantes de calculos ab initio, mostrando as facetas
de um nanocristal de Ge e suas respectivas areas. As areas com orientacoes
(100), (311), (110) e (111) variam de preto para branco. Na ilustracao da
direita, superficies correspondentes a altos indices cristalograficos também
foram levadas em consideracao nos calculos. A notagao 1, 2 e 3 representa

as facetas (331), (21 9 29) e (15 3 23) [Stekolnikov2005].

1.4.4 Energia linear

Finalmente, desconsiderando as interagoes entre as ilhas[Williams2000], o
termo linear AEy, ¢ igual a Ei'%% e sempre tem uma contribuicao positiva
para a energia total, tendo em vista que um filme 2D nao possui bordas

(El"™ = 0) enquanto as ilhas sim.

1.5 O equilibrio termodinamico

Na figura 1.16 é mostrado um diagrama termodindmico no equilibrio (T =
0) com os possiveis valores de AE,;, AFE,,,, AE;, em fungao da deformagao
da rede € e da quantidade de material depositada © (ML), considerados os
parametros mais influentes no limite do equilibrio termodinamico de qual-
quer sistema[Darukal997]. De acordo com o diagrama, pode-se concluir que
ilhas estdaveis sé se formam se houver um descasamento minimo entre os
parametros de rede dos materiais envolvidos. A partir de um determinado
valor de © e ¢ acontece o crescimento de ilhas sem restri¢ao, seguindo o pro-

cesso de OR (representado por R na figura). O diagrama apresentado pode
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ser dividido em seis fases que correspondem aos diferentes modos de cresci-
mento epitaxial. Se o descasamento entre os parametros de rede for muito
pequeno (menor do que €; na figura), acontecerd o crescimento de um filme
2D. Este modo de crescimento é conhecido como Frank van der Merve (FM,
em verde na figura), onde AE,, = - Efqi;me e AFy;, = 0, uma vez que nao
hé ilhas 3D nesse regime[Frank1949]. A medida que © aumenta, acontece a
formagao das ilhas com planos de discordancia sobre o filme (R4, em laranja
na figura), situagao na qual AE,,, > 0 e AEy;, > 0. Este processo ¢ similar

ao amadurecimento de Ostwald.

A situacao representada em vermelho corresponde ao modo de cresci-
mento Stranski-Krastanov [SKj, caso do Ge:Si(001)] no qual, inicialmente, é
formado um filme com aproximadamente 3 ML de espessura (conhecido como
‘camada que molha’, do inglés wetting layer - WL) e em seguida sao crescidas
ilhas estéveis, com facetas bem definidas[Stranskil938]. Neste regime AFEj,,
< 0. A medida que © aumenta, acontece a 'engorda’ das ilhas (amadureci-
mento de Ostwald Ry, representado em laranja), onde AEy, > 0 e AEy,,
pode ser > 0 ou < 0.

Quando ¢ > 0,1, acontece o crescimento do tipo Volmer Weber (VW em
azul), em que as ilhas se formam diretamente no substrato, sem que acontega
o crescimento da WL antes, o que corresponde a A Ey;, > 0[Volmer1926]. De-
positando gradativamente mais material, passa-se para um regime do tipo
SK, diferenciado, no qual ocorre o crescimento da WL sem que haja a
formagao de outras ilhas. Entretanto, quando € > 3 acontece uma transicao
entre VW e Rg, para © > 1 ML, situacao na qual ALy, > 0 e AE,,, pode
ser > 0 ou < 0.

Nesta secao os principais termos de energia foram definidos e suas respec-
tivas contribuigoes para AF, avaliadas no equilibrio termodinamico (para
T =0). Fora do equilibrio, para T # 0, esses termos contribuem de maneira
distinta para os potencias termodinamicos (propriedades intensivas e exten-
sivas) associados a formacao de ilhas estaveis. Este tépico serd abordado em

detalhes na secao a seguir.
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AE=AE,V +AE ,V+AE A+AE, L

lin

quim

AlAs:GaAs  Ge:Si(001) Fe:Si(001)

Figura 1.16: Diagrama no equilibrio termodinamico (7" = 0) mostrando
os diferentes modos de crescimento epitaxial: Frank van der Merve - FM,
Volmer Weber - VW, Stranski-Krastanov - SK, amadurecimento - R, Ry, Rs
[Darukal997]. Exemplos dos diferentes modos de crescimento: (a) imagem
de STM de uma piramide de Ge:Si(001)[Mo01990], (b) imagem de TEM em
segao transversa de um filme composto por AlAs/GaAs/InAs em GaAs(001)
[Medeiros-Ribeiro1996], (c¢) imagem de STM de um domo de Ge:Si(001)
crescido por MBE [Medeiros-Ribeiro1998a], (d) imagem de AFM de um su-
K/{e;;dgm& de Ge:Si(001) crescido por MBE a 650 °C, apds a deposigao de 12
e Ge.
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1.6 Termodinamica do crescimento

Nesta secao serao tratadas as contribuigoes dos potenciais termodinamicos
para a energia total de um sistema composto por uma mistura formada por
atomos de Ge e Si.

O equilibrio é definido como a situacao na qual as propriedades do sis-
tema nao mudam com o tempo. Em varias situacoes o sistema nunca atinge
o equilibrio realmente, como é o caso das ilhas de GeSi. Entretanto, é funda-
mental entender como o sistema aproxima-se deste estado e como os potenci-
ais termodinamicos variam nessa trajetéria. De maneira simplificada, diz-se
que o equilibrio foi atingido quando a energia livre do sistema é minima.
A energia livre pode ser definida como a energia livre de Gibbs G, dada
pela equagao (1.28), onde E é a energia interna (soma de todas as ener-
gias cinéticas e potenciais, conforme explicado na segao anterior), constante
quando o sistema estd completamente isolado, p é a pressao, V é o volume,

T ¢é a temperatura e S é a entropia.

G=E+pV —TS=H-TS (1.28)

Na equagao acima H é o potencial termodinamico que indica a quan-
tidade de trabalho realizado por um sistema fechado, a pressao constante,
denominado entalpia. Para sélidos, p é geralmente igual a zero. Podemos,
entao, assumir que £ = H, que é a soma das energias elastica F,;, quimica
Eq
fologias de domos das ilhas de GeSi apenas E, e E',;, variam significati-

wim, de superficie Ey,, e linear Ej,, definidas na secao 1.2. Para as mor-

vamente mudando-se as condigoes de crescimento. As andlises de agora em
diante ficarao, portanto, restritas a estes dois termos e utilizaremos a seguinte

notacao:

H =FE,+FE!

quim

(1.29)

O diferencial de G pode ser escrito como:

dG = dE + pdV + Vdp — TdS — SdT = dH — TdS — SdT (1.30)

Em sélidos, as variagoes de volume sao geralmente muito pequenas e como

a pressao p é aproximadamente zero, temos que dp = 0e dV = 0. Assumindo
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que a temperatura seja constante (d7 = 0), podemos re-escrever a equagao
(1.30) como:

dG = dE — TdS = dH — TdS (1.31)

Na energia livre de Gibbs [equagao (1.28)] as varidveis T' e p sdo quan-
tidades intensivas, nao mudam de valor quando dois sistemas idénticos sao
colocados em contato. Entretanto, £ S, V e G sao propriedades extensivas.
Assumindo que o sistema seja formado por apenas um tipo de atomo, pode-se

escrever (G como:

G = Nep(p,T) (1.32)

onde N é o nimero de atomos e  é uma fungao das quantidades intensivas
p e T apenas. Se dois volumes idénticos de um gés com iguais p e T, contendo

N /2 moléculas cada, forem aproximados, G sera constante e igual a:

G =S¢, T) + 5. T) = No(p, ) (1.33)

Segue da equagao (1.33) que:

e(p,T) = (gﬁ)ﬂp (1.34)

Conforme mencionado no inicio deste capitulo, a diferenga no potencial
quimico entre dois sistemas € igual a barreira de potencial que levard os dois
ao equilibrio através do fluxo de particulas. O potencial quimico u é definido

por:

w(T,V,N) = ((‘;f[)w (1.35)

Comparando as equagoes (1.34) e (1.35) podemos escrever a equagao de

Gibbs na forma generalizada:

G(N,p,T) = Nulp,T) (1.36)

O potencial quimico para um sistema com um componente é igual a ener-
gia livre de Gibbs por particula G/N. Quando mais de uma espécie quimica

estd presente, (1.36) é substituida por uma soma, conforme a equagao (1.37):
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G =2 uN; (1.37)
;

A entropia S é uma medida do grau de desordem (ou da aleatoriedade)
de um determinado estado. Uma estrutura perfeitamente ordenada terd en-
tropia igual a zero para T = 0K (Terceira Lei da Termodinamica). Processos
espontaneos, como a formacao de ilhas 3D, sao geralmente irreversiveis e
estao associados a um ganho na entropia do sistema e AG < 0. S pode ser
escrita como o logaritmo do nimero de estados acessiveis ao sistema w(N, E)
[equagao (1.38)] ou como uma definicao classica da medida da temperatura
absoluta [equagao (1.39)][Kittel2002].

S = kinw(N, E) (1.38)

1 0S
() 0

Quando o sistema é formado por mais de um componente, tem-se uma
mistura. A energia livre de Gibbs associada a mistura Gy, é o potencial ter-
modinamico que mede o trabalho efetivo realizado em um processo reversivel

(para temperatura e pressao constantes) e pode ser escrita como[Kittel2002]:

Gy = Hy — TSy (1.40)

onde Hjy; e Sy sao a entalpia e a entropia de mistura, respectivamente.

H4, essencialmente, trés maneiras de dois componentes A e B se mistu-
rarem, conforme mencionado na se¢ao 1.4.2 (ver figura 1.14). A primeira
delas, chamada mistura ideal (i), consiste em um mistura completamente
aleatoria entre A e B. Nesse caso, a entalpia dos dois componentes (Hy = Hy
+ Hg) ¢ igual a entalpia de mistura: Hy = Hjy;. O segundo modo, (ii) na
figura 1.14, acontece quando as duas espécies segregam, formando pequenos
aglomerados. Nessa situacao temos que Hy; = Hy + Hap, onde a diferenca
em entalpia para formar uma mistura quasi-ideal é AHy, = Hy; - Hy = Hyp
= Ox(1-x) = Epuim. Eo que acontece com ligas que tém tendéncia a seg-
regar, como as ilhas de GeSi [Williams2007]. A mistura também pode ser

completamente ordenada, conforme (iii), situacdo aonde Hy < Ha + Hp.
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Na tabela 1.1 s@o mostrados os valores de E,j, E'yim € H' (igual a E,; +
E’yuim) calculados para uma liga pseudomoérfica com composigao Geg 551 5,
na presenga de um substrato de Si e na sua auséncia/Bernard1991]. Apesar
de Egim ser igual nas duas situagoes, vemos que F; varia substancialmente:
Eoq = 2,42 meV /atomo para a liga na auséncia do substrato de Si e 7,98
meV /atomo para a liga relaxada, presa ao Si. Esta diferenga demonstra que
o substrato causa uma deformagao extra na liga que se reflete na entalpia de
formacao do sistema. O fato de F,; ser diferente de zero na auséncia de um
substrato deve-se a deformacao microscopica, que acontece como distorgoes
locais e aleatoérias na rede cristalina, causadas pelas duas espécies que formam
a liga [T'sa01993].

Tabela 1.1: Valores de energia quimica E',:, energia elastica £ e entalpia
H’ (em meV /dtomo) para uma liga com composigao Geg5Sips crescida epi-
taxialmente em um substrato de Si e na auséncia do mesmo [Bernard1991].

Geo 55105 E’uim (meV /dtomo) | B (meV/dtomo) [ H™ (meV /dtomo)

sem substrato 4,02 2,42 6,48
substrato de Si 4,02 7,98 12,04

A entropia de mistura Sy, é definida como a mudanca na entropia de-
vido ao aumento do nimero de configuragoes que os atomos podem adotar
por se encontrarem em uma mistura. Para avaliar esse aumento em S, é
necessario determinar todas as possibilidades que correspondam a arranjos
fisicamente distintos. A e B puros tém apenas um arranjo possivel cada;
mas quando juntos em uma solugao soélida, hd um nimero consideravel de
configuracoes possiveis. H4 N maneiras de se adicionar o primeiro atomo
do tipo A, N(N-1) maneiras de se adicionar o segundo dtomo A, N(N-1)(N-
2) de se adicionar o terceiro A e assim sucessivamente. Apds a adigdo do
primeiro atomo o nimero de distribuicoes é N; apds a segunda adicao passa
a ser N(N-1)/2; apds a terceira é N(N-1)(N-2)/3!, ..., [N(1-z)]/(Nz)!. De
maneira similar, quando um atomo B é introduzido a mistura restam N(1-z)
atomos do tipo B para N(N-1)/2 posigoes. Sy pode ser escrita em funcao
de z como[Sinnott1961]:

N R{IAN = IaNal — I[N = )]t} (L41)

Su = M SN = 2]
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onde k é a constante de Boltzmann, igual a 1,38 x 10723 J/K.
Usando a aproximacao de Stirling (valida para N grande), podemos es-
crever o termo T'Sy; como[Kittel2002, Sinnott1961]:

TSy = —NET[zln(x) + (1 —2)in(l — z)] = —RT'[zln(z) + (1 — z)in(1 — z)]
(1.42)

onde R é a constante universal dos gases, igual a 8,31 J/K-mol.
Como z e (1-z) sao fragoes, os logaritmos sao negativos e T'Sys é positivo.
Na expressao (1.40) o termo de entropia tem, portanto, uma contribuicao
negativa, ou seja, diminui a energia livre de Gibbs para a mistura e o sistema

em geral.
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Figura 1.17: Contribui¢ao dos diferentes termos de energia (meV/dtomo)

em fungao da concentragdo z de Ge (fragdo): energia eldstica FE;, energia
quimica E’yim, termo de entropia TSy, para 500 °C e 700 °C.

Um gréafico da dependéncia de E'y,;,, Eq e de T\Sy com a concentragao
relativa de Ge (z) em uma liga de GeSi pseudomdrfica é mostrado na figura
1.17 [calculados a partir das equagoes (1.22), (1.25) e (1.42)]. O valor méximo
de E'puim € igual a 4,02 meV /dtomo, enquanto E; é igual a 30 meV /dtomo
e ocorre para um filme de Ge puro. O valor maximo de Sy, ocorre para x =
0,5, que corresponde ao maior nimero de configuracoes que o sistema pode
adquirir. De acordo com a figura 1.17, vemos que 7'S); tem uma importante
contribuicao para a energia livre de Gibbs no caso de ligas de Ge,Si;_, com

0 <z < 0,9 e que depende da temperatura de formacao da mesma.
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Uma vez que a concentracao z de Ge em uma liga com composicao
Ge,Siy_, é determinada, é possivel calcular H, TSy, e G’ (H” - TSy) e
avaliar suas respectivas importancias para a estabilidade das ilhas crescidas.
Os resultados e as discussoes envolvendo a termodinamica de formacao de
ligas em nanocristais de GeSi serao apresentados no Capitulo 4, que trata

dos mecanismos de formagao dessas nanoestruturas.






Capitulo 2

Técnicas experimentais

Neste capitulo sao apresentadas as principais ferramentas experimentais uti-
lizadas para resolver os problemas propostos nesta tese. As segoes que
se seguem explicam, de maneira sucinta, os métodos de crescimento das
amostras utilizadas, os principios fisicos envolvidos e os detalhes experimen-
tais sobre a difragao de raios-x para obter mapas no espaco reciproco, me-
didas usando luz sincrotron com uma geometria de incidéncia rasante e um
conjunto de ataques quimicos seletivos utilizados para o mapeamento em 3D
da composicao quimica das ilhas. Finalmente, é feita uma analise compara-
tiva e uma discussao sobre a complementaridade existente entre as técnicas
apresentadas. Os exemplos apresentados referem-se a amostras de ilhas de
SiGe, essencialmente domos, crescidas epitaxialmente sobre um substrato
de Si(001) pela deposicao via quimica de 11 eq-ML de Ge, a uma taxa de
deposigao de 3 ML /min, a 600-650 °C.

2.1 Crescimento epitaxial

Os métodos de crescimento das amostras utilizadas neste trabalho foram a
epitaxia por feixe molecular (MBE, do inglés Molecular Beam Epitazy) e a
deposicao via quimica (CVD, do inglés Chemical Vapor Deposition), cujas

principais caracteristicas serao abordadas nesta secao.

2.1.1 Epitaxia por feixe molecular - MBE

A técnica de crescimento conhecida como MBE é bastante utilizada para a
obtencao de materiais nanoestruturados auto-formados sobre um substrato.
Os filmes crescidos cristalizam gracgas as reagoes entre os feixes atomicos dos

elementos e a superficie do substrato, que por sua vez é mantido a alta tem-

40
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peratura, em alto ou ultra alto vacuo (UHV, do inglés Ultra-High Vacuum,
1078 Pa). A figura 2.1 ilustra como acontece a deposicao dos dtomos por

epitaxia na superficie de um substrato [Herman1996.

fonte de material «

Substrato, T

Figura 2.1: Ilustracao mostrando como acontece a deposicao dos atomos por
epitaxia em um sistema de MBE.

O aspecto mais importante da técnica de MBE ¢ a taxa de deposicao lenta
(1-300 nm/min) que permite que o filme cresga epitaxialmente. Os elemen-
tos puros (Ge e Si nesse caso) sao aquecidos em células de efusao individuais
até que sublimem lentamente. Esses elementos, agora gasosos, condensam
na superficie do wafer, aonde acontecem as reacgoes entre o substrato e os
materiais depositados.

A composicao do filme formado apds a deposicao depende essencialmente
da taxa de evaporacao dos elementos que aterisam no substrato, da tem-
peratura e da quantidade de material depositado. As taxas de crescimento
usuais sao baixas o suficiente (~ 1 ML/s) para garantir que a difusdo das
espécies evaporadas aconteca de maneira efetiva. Conseqiietemente, a su-
perficie do filme crescido é bastante regular. As amostras sao aquecidas por
transferéncia de radiacao de um filamento de tungsténio e a temperatura é
monitorada por um pirometro. O controle da quantidade de material a ser
depositado é feito usando-se um shutter mecanico - que pode ser controlado
por computador - em frente as fontes de material para interromper o fluxo

do feixe de material quando necessario.
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Por acontecer em UHV, a deposicao pode ser governada pela cinética
dos processos de superficie que ocorrem quando os elementos depositados
reagem com a superficie do substrato. A principal vantagem da técnica de
MBE comparada a outras técnicas (como CVD, epitaxia por fase liquida,
por fase a vapor) é a possibilidade de controlar a superficie do substrato
in-situ através da difracdo de elétrons refletidos com alta energia (RHEED,
do inglés Reflection High-Energy Electron Diffraction). Esta técnica fornece
informagoes apenas sobre a superficie da amostra. Um sistema tipico requer
uma fonte de elétrons (canhao), uma tela fotoluminescente detectora e uma
amostra com uma superficie cristalina limpa. A fonte de elétrons gera um
feixe que acerta a amostra em angulos extremamente baixos. Os elétrons
incidentes difratam os atomos da superficie da amostra e uma pequena fracao
dos elétrons difratados interferem construtivamente em angulos especificos,

formando padroes regulares.

2.1.2 Deposicao via quimica - CVD

Semelhante a técnica de MBE em alguns aspectos, o crescimento por CVD é
um processo quimico usado para produzir materiais solidos, cristalinos, com
alto grau de pureza e qualidade. E muito usado na industria de semicondu-
tores para fabricar filmes finos. Na deposigao por CVD, o substrato é exposto
a precursores gasosos que reagem na sua superficie para produzir o material
desejado. Apesar da presenca dos gases nao permitir a utilizacao do sistema
de RHEED para a anélise in-situ da superficie do material produzido, a epi-
taxia por feixe gasoso possibilita um maior controle dos processos de difusao
que acontecem durante o crescimento. Dessa forma, é possivel obter um sis-
tema mais préximo do equilibrio, dependendo das condigoes de crescimento
utilizadas.

As amostras crescidas por CVD utilizadas nesse trabalho foram crescidas

em um reator comercial na HP /Palo Alto.

2.2 Difracao de raios-x

Uma das técnicas mais utilizadas para a determinacao da composicao quimica
de nanocristais epitaxiais é a difracdo de raios-x (XRD, do inglés X-Ray
Diffraction). Trata-se de uma técnica bastante versatil, nao destrutiva, que

permite a medigao tanto de estruturas na superficie de um substrato quanto
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de ilhas enterradas, uma vez que seu alcance pode variar entre 10-100 pm.
Além disso, areas de alguns mm?, didmetro do raio-x incidente na amostra,
podem ser investigadas, resultando em uma excelente estatistica das pro-
priedades da amostra.

Para que o raio-x seja difratado, é necessario que a diferenca de fase
entre duas ondas corresponda a uma interferéncia construtiva e obedeca a
equagao (2.1), na qual m é um numero inteiro, A é o comprimento de onda
da radiagao incidente, [ é a distancia entre dois planos atomicos e 20 é o

angulo de espalhamento que satisfaz a condigao de Bragg[Als-Nielsen2001].

mA = 2lsen(20/2) (2.1)

A figura 2.2 mostra o exemplo de uma rede quadrada bidimensional com
os vetores de onda incidente E), espalhado E, onde k; = ks =k =2mw/\ eo
caminho que o raio-x deve percorrer para gerar uma interferéncia construtiva
[Als-Nielsen2001].

Figura 2.2: (esquerda) Exemplo de uma rede cristalina quadrada bidimen-
sional mostrando os vetores de onda incidente k; e espalhado k, a distancia
entre os planos atomicos [ e o angulo entre os planos de Bragg e o feixe in-
cidente w. (direita) Rede cristalina equivalente no espago reciproco. O vetor
transferéncia de momento ¢ deve ser igual ao vetor da rede reciproca para
que a difracao aconteca.

No espago reciproco a condigao de Laue (equivalente a Lei de Bragg)
também deve ser satisfeita: o vetor transferéncia de momento ¢ deve ser

igual ao vetor da rede cristalina reciproca, tal que:

T =k, — k = 2ksin (229> (2.2)
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As componentes radial ¢, e angular ¢, de ¢ sao definidas por:

4 . 20
qr = 7 S1n <2> (23)
Qo = 4; sin (220> sin Aw = ¢,(sin Aw) (2.4)

onde w é o angulo entre o feixe incidente (a;) e os planos de Bragg, que
deve ser igual a 6 na condicao de difracao[Malachias2003b].

A partir dos espacamentos entre os planos cristalinos d e a reflexao de
Bragg medida, pode-se determinar o espagamento de rede do cristal ¢’ usando
a equacao (2.5) onde h, k e [ sao os indices de Miller que definem uma diregao

cristalografica.

a/

d=—F— (2.5)

Vh?+ k? 412
Sabendo-se a componente radial do vetor transferéncia de momento para
uma reflexdo de Bragg qualquer, pode-se calcular a’, como mostra (2.6),

relacao extremamente 1til na analise da deformagao de redes cristalinas.

a = <2W> Vh? + k2 4 12 (2.6)
qr

Em ilhas auto-organizadas, a variacao dos espacamentos de rede depende

essencialmente de sua composicao quimica e do fato dos nanocristais estarem

ligados, em registro a uma matriz, o substrato, com parametro de rede di-

ferente. Duas técnicas sao usualmente utilizadas para obter informacoes so-

bre os espacamentos de rede e a composicao do filme: os mapas no espago

reciproco e a difracao de raios-x com geometria de incidéncia rasante.

2.2.1 Mapas no espago reciproco

Usando-se um tubo convencional do tipo CuKa (A = 1,54 A), podem ser
feitas medidas da intensidade do raio-x espalhado em funcao de uma reflexao
de Bragg com geometria co-planar. Na figura 2.3(a) ¢ mostrada uma me-
dida do tipo w-26 na reflexao (004) para uma amostra de domos de GeSi na
superficie de um substrato de Si(001). Note que o sinal das ilhas é largo com-
parado ao do monocristal de Si por causa da existéncia de uma distribuicao
de espacamentos de rede dentro das mesmas, que correspondem a diferentes

condicgoes de Bragg.
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Figura 2.3: (a) Medida do tipo w-26 na reflexdo (004) para uma amostra
de SiGe:Si(001) com domos na superficie. (b) Esquema da geometria no
espago reciproco usada em medidas do tipo w-26 que dao origem aos mapas
no espaco reciproco. k; e k, sao os vetores de onda de entrada e de saida, ¢
a diferenca entre eles, k| e k; sao as componentes paralela e perpendicular
de g, 26 ¢ o angulo difratado, w é o angulo entre o feixe incidente e os planos
de Bragg.

De acordo com a ilustracao da geometria no espacgo reciproco da figura
2.3(b), para uma reflexdo simétrica, (004) no caso, € e o descasamento de
a’ nao podem ser distintos porque ambos aparecem apenas como um deslo-
camento na dire¢ao [001][Sluis1993]. Entretanto, para a reflexao (224), as-
simétrica, as informagcoes sobre a’ e € podem ser resolvidas. A posicao do
pico referente ao filme distorcido fornece informacao sobre e, enquanto sua
distancia até a origem esta relacionada a a’. Pode-se deduzir as seguintes
relagoes a partir da figura 2.3(b)[Leitz2006, Sluis1993]:

kj = qcos(w —20/2) = <4)7\T) sin (229> cos(w — 26/2), (2.7)
ki = gsin(w —20/2) = (4)7\T> sin (229> sin(w — 260/2) (2.8)

Portanto, mediante um conjunto de medidas do tipo w-260 em uma reflexao

assimétrica pode-se determinar a’j e a’;, conforme as expressoes a seguir:
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/ —_
a =

VREFEE 2v2  , V2 4
= , —=— (2.9)
ki ki ki
O conjunto de equagdes (2.9) sé é vélido para filmes nao inclinados com
relacao ao substrato no qual foi epitaxialmente depositado. Para garantir que
nao haja uma inclinacao do filme, é necessario realizar um conjunto de quatro
medidas equivalentes nas reflexdes (224), (224), (224) e (224) e certificar-se
de que sao idénticas.
A partir de (2.9) pode-se calcular o espagamento de rede a(z) corres-
pondente a uma liga relaxada com composicao Ge,Si;_, (veja segao 1.1 do
capitulo 1), como mostra a equagao (2.10) onde z ¢ a fragdo molar de Ge e

v é a razao de Poisson na equagao (2.10).

—al—(l/-aH)
—1—-v

a(x) =

Sabendo-se o valor de g, a, e a(z), pode-se deduzir a concentragao média
de Ge (z) nas ilhas de GeSi:Si(001), bem como a deformacao média (¢) do

filme com relagao ao Si(001), usando as expressoes em (2.11).

(2.10)

() = a(x) — asZ" (e) = a) — a(z) (2.11)
aGe — s; a(x)

Fazendo-se uma série de varreduras do tipo w-26 com diferentes valores de
w, indicados por Aw na figura 2.3(b), obtém-se um mapa em duas dimensoes
no espago reciproco (RSM, do inglés Reciprocal Space Mapping). Na figura
2.4 sao mostrados dois RSMs para as reflexoes (004) e (224) para uma amos-
tra de ilhas de SiGe:Si(001). As linhas vermelhas indicam o w da varredura
em 260 /2 que satisfaz a condigao de Bragg para o Si(001). Note que no mapa
da reflexao simétrica, os sinais do substrato e das ilhas nao podem ser re-
solvidos porque aparecem na mesma posi¢ao em w, conforme mencionado an-
teriormente, indicando que o filme nao se encontra inclinado. Para a reflexao
(224) os dois sinais aparecem em posigoes distintas, fornecendo informagoes

valiosas sobre a amostra[Leitz2006].
A figura 2.5 mostra o RSM da Figura anterior com os intervalos de w
e 6 utilizados nas medidas. O sinal intenso em vermelho (1) corresponde
ao espalhamento do substrato e sua forma é uma conseqiiéncia direta do
tamanho finito do cristal no espago real. A regido indicada por (2) no RSM

da reflexao (224) refere-se as ilhas, com a’ > ag;.
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Figura 2.4: Mapas no espaco reciproco em 2D obtidos a partir de uma série
de varreduras w-26 para as reflexdes simétrica (004) e assimétrica (224) para

uma amostra de ilhas de SiGe:Si(001). A escala de cores cinza-branco indica
a intensidade do raio-x difratado. A linha vermelha representa a direcao
de uma varredura em 6, na qual a distribuicao dos espagamentos de rede
¢ medida. Note que para a reflexdo simétrica (004), esta informagao estd
?Obr(;,posta ao espalhamento do substrato, o que nao acontece para a reflexao
224).

Os RSMs sao extremamente tteis para a obtencao da composicao e da
deformagao de filmes crescidos epitaxialmente, envolvendo uma técnica de
facil acesso. No entanto, essas medidas fornecem informacoes sobre as pro-
priedades médias das amostras. Como um dos objetivos deste trabalho ¢é a
determinagao precisa da composigao quimica de ilhas de SiGe:Si(001), foram
realizadas medidas de XRD com geometria de incidéncia rasante usando ra-

diacao sincrotron, técnica que sera discutida em detalhes na proxima secao.
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Figura 2.5: Mapa no espago reciproco para a reflexdo (224) para uma amostra
de ilhas de SiGe:Si(001). (1) é o sinal do substrato, (2) refere-se as ilhas, com
a’ > ag;.

2.2.2 Difracao de raios-x em incidéncia rasante

Na técnica de XRD com geometria de incidéncia rasante (GIXRD, do inglés
Grazing Incidence X-Ray Diffraction), o angulo de incidéncia do raio-x é
aproximadamente igual ao de reflexao externa total a. para que o sinal do
substrato nao encubra o das ilhas (a. = 0,35 © para um substrato de Si).
As medidas de GIXRD apresentadas nesta tese foram realizadas na linha
XD1 do Laboratério Nacional de Luz Sicrotron (LNLS), em Campinas, SP.
Resumidamente, um espelho de Si recoberto por Au é utilizado para focalizar

verticalmente apenas o feixe que contenha fétons com baixa energia. E um
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cristal sagital de Si(111) é usado em seguida como um monocromador para
focalizacao horizontal do mesmo. As principais vantagens de utilizar radiacao
sincrotron sao a possibilidade de mudar a energia do raio-x incidente, entre
4 e 12 keV no caso do LNLS, e a alta intensidade do feixe incidente, o que
permite a medicao rapida de cristais nanométricos.

Na geometria de incidéncia rasante, o espalhamento ¢ causado apenas
pelos planos atomicos perpendiculares a superficie da amostra. Conseqiien-
temente, obtém-se informagoes sobre os espacamentos de rede e as distor¢oes
somente na dire¢do paralela ao plano do substrato [ver esquema na figura
2.6(a)]. As intensidades espalhadas sdo medidas através do vetor trans-
feréncia de momento ¢ por um detector sensivel a posi¢ao (DSP) orientado

perpendicularmente a superficie da amostra.

incidente

refletido

Figura 2.6: (a) Ilustragdo da geometria utilizada nas medidas de GIXRD
mostrando os angulos incidente «;, refletido «;, difratado 260, entre o feixe
incidente e os planos cristalinos perpendiculares a superficie w, o vetor trans-
feréncia de momento ¢ e suas componentes (g, ¢,) e o detector sensivel a

posigao[Malachias2003b]. (b) Fotografia da montagem experimental utilizada
nas medidas de GIXRD realizadas na linha XD1 do Laboratério Nacional de
Luz Sincrotron.

Quando as ilhas estdao na superficie do substrato o filme epitaxial pode
expandir verticalmente para aliviar a tensao na rede, fazendo o | igual a zero

e, conseqiientemente:

1—g

= i) (2.12)
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—2v

Para simplificacdo, as notagoes a’j e g serao substituidas por a’ e ¢
sempre que for feita referéncia a uma medida de GIXRD.

Na figura 2.6(b) vé-se uma fotografia da montagem utilizada nos ex-
perimentos realizados na linha XD1. Essa montagem permite medidas de
dois tipos: varreduras radiais e angulares que fornecem informagoes comple-

mentares sobre as caracteristicas das amostras.

Varreduras radiais

Nas varreduras radiais w-26 estao acoplados, ou seja, a amostra e o de-
tector movimentam-se juntos. Para cada condigao de difracao de Bragg ha
uma intensidade de espalhamento correspondente. Uma varredura radial é,
portanto, um histograma dos espacamentos de rede a” dentro das ilhas, onde
espacamentos maiores correspondem a ¢, menores. Uma varredura radial na
reflexao (400) é mostrada na figura 2.7 para ilhas de SiGe:Si(001) epitaxiais.
A distribuicao de intensidades que d& a forma caracteristica da varredura
radial corresponde essencialmente ao sinal espalhado pelo filme depositado
(mostrado em unidades de espago reciproco, h = 3,80-4,10, k =1 = 0, e em
funcao de a’). O material que espalha com a’ > ag; esta tensionado com
relacao ao substrato e corresponde as ilhas, enquanto a’ < ag; esta associado
a regides do filme mais comprimidas do que o préprio Si. O sinal do subs-
trato aparece como um pico estreito em a’ = 5,431 A (h=4,k=1=0),
parametro de rede do Si. Simulacoes do sinal espalhado por um substrato de
Si com aproximadamente 300 um de espessura (preto) e domos de GeSi (em
vermelho no gréfico) sdo mostrados para facilitar o entendimento da origem

de cada sinal na curva experimental (circulos abertos)[Raiteri2007].

Espalhamento anémalo

Medidas com espalhamento anomalo tém sido bastante utilizadas na de-
terminacao da composicao de nanoestruturas cristalinas através do contraste
quimico [Schiilli2003a, Malachias2003a]. Para determinar a composigao quimica
das ilhas e o grau de mistura do Ge e do Si, é necessario medir as varreduras
radiais em energias que correspondam a fatores de espalhamento atomico f

distintos para os materiais envolvidos.
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Figura 2.7: Varredura radial medida na reflexao (400) para uma amostra de
ilhas de GeSi:Si(001) (circulos abertos). O sinal espalhado é mostrado em
funcao dos espacamentos de rede a” (A) e do indice de Miller & (em unidades
de espago reciproco). As linhas representam simulagées para um substrato
de Si com aproximadamente 300 pm de espessura (em preto) e domos de
GeSi (em vermelho)[Raiteri2007].

O fator de espalhamento atomico f é a amplitude do espalhamento de um
atomo expressa em unidade de elétrons, conforme equagao (2.14), onde f, é
o termo que inclui a distribuicao espacial dos atomos com simetria esférica,
f7 e [’ sao as corregoes por dispersao que dependem da energia utilizada e

sdo significativas préximo a borda de absorgao [Schiilli2003a].

f=fo+f+if” (2.14)

Os valores de f podem ser facilmente encontrados em tabelas interna-
cionais. Uma explicacao detalhada de como o fator de espalhamento é
definido e calculado pode ser encontrada nas referéncias [Schiilli2003a, Warren1990).

No caso de filmes de GeSi, as energias que correspondem ao espalhamento
anomalo sao: 11,0 e 11,1 keV. Préximo a borda de absorcao-K do Ge, f tem
um valor distinto (fgeo = 11,5 + 11,5 + 2i) de 11,0 keV (fge1= 11,5 + 16,2 +
0,57), como mostra o grafico de f’ em fungao da energia do raio-x incidente

da figura 2.8(a). Entretanto, o fator de espalhamento do Si nao varia nesse
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Figura 2.8: (a) Parte real da correcao do fator de espalhamento atomico f’ do
Ge em fungao da energia do raio-x incidente [Magalhaes-Paniago2002]. (b)
Varreduras radiais medidas na reflexdo (400) para uma amostra de ilhas de
GeSi:Si(001) em duas energias distintas: 11,0 e 11,1 keV. A linha tracejada
indica a condigao de Bragg do espalhamento do substrato de Si. Note como
a intensidade do sinal espalhado difere para as duas energias.

intervalo de energia (fs; = 7,8 + 0,2i)[Warren1990]. Comparando-se medidas
feitas em 11,0 e 11,1 keV pode-se determinar a quantidade de Ge presente em
um filme cristalino através do contraste das intensidades espalhadas, como
mostram os dois radiais em 2.8(b).

Como as ilhas de GeSi sao compostas por duas espécies, a intensidade
espalhada ¢ proporcional ao quadrado da soma da concentracao de cada com-
ponente multiplicada pelo f correspondente. A razao entre as intensidades
para as duas energias ([; para 11,0 keV e I, para 11,1 keV) dé a concentragao
de Ge z nas ilhas[Magalhaes-Paniago2002], cuja parte real é dada na equagao
(2.15):

(2.15)

L _ (xfael +(1- x)fs¢>2 . feerVTi = foaVE|
Iy  \fge2+ (1 —x)fsi fsi(VI: = V'I)

Mediante varreduras radiais em 11,0 e 11,1 keV pode-se determinar a de-

x’£‘1+

pendéncia da concentracao de Ge em fungao de a’, como mostra a figura
2.9(a), obtida a partir das varreduras radiais da Figura 2.8(b). A con-
centracao de Ge aumenta a medida que a’ cresce, até que acontece uma
saturagao, que corresponde ao topo das ilhas[Magalhaes-Paniago2002], com

r = 0,8. A linha soélida refere-se a ¢ = 0.
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Figura 2.9: (a) Concentracdo de Ge z (fragdo molar) em funcdo do
espacamento de rede a’ (A) para uma amostra de domos de SiGe:Si(001). A
linha sélida corresponde a ¢ = 0. (b) Gréfico da deformagao da rede £ (%)

em funcdo de a’ (A) obtido a partir de (a) e da Lei de Vegard. Em (i) o ma-
terial estd tencionado, em (ii) estd comprimido e em (iii) estd externamente
estressado com relagao ao substrato de Si.

Usando a Lei de Vegard (ver capitulo 1) pode-se inferir a dependéncia
de € com a’, conforme a Figura 2.9(b). Trés situagoes sao identificadas: as
ilhas de SiGe podem estar tencionadas (i - em amarelo), comprimidas (ii - em
verde) ou serem externamente estressadas (iii - em azul) com relagdo ao subs-
trato de Si. Vemos que o material que compoe as ilhas estd essencialmente
comprimido[Magalhaes-Paniago2002].

Conforme aqui apresentado, as varreduras radiais fornecem informacoes
sobre a composicao e a deformagcao do filme em funcao de a’. Para saber qual
o tamanho dos objetos que espalham com um determinado a’, bem como sua

correspondente altura nas ilhas é necessario realizar varreduras angulares.

Varreduras angulares

Usando a componente angular ¢, do vetor transferéncia de momento, ver
equagao (2.4), tem-se informagao sobre os tamanhos dos objetos que estao es-
palhando o raio-x no espaco real. Essas medidas sao chamadas de varreduras
angulares, caracterizadas por manter o DSP fixo. Para quantificar a de-
pendéncia do tamanho das ilhas com a’, pode-se assumir que as ilhas tém
segoes quadradas com tamanho L ao longo da diregao (110). Uma repre-
sentacao de uma segdo quadrada deste tipo é mostrada na figura 2.10(a),
cuja intensidade de espalhamento é calculada usando a equagao (2.16), onde

I, é a intensidade incidente.
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I 2

Na Figura 2.10(b) sdo mostrados dois perfis angulares para dois quadrados

(2.16)

com 100 e 250 A. A medida que L aumenta a largura do padrao diminui,

fazendo a largura-a-meia-altura desses perfis inversamente proporcional a L.

intensidade (u. arb.)

—> — 0,14 -0,07 000 007 0,14
< > q, (A

Figura 2.10: (a) Esquema da se¢do quadrada dentro de uma ilha de tamanho
L e espagamento de rede a’. (b) Perfis de varreduras angulares gera-

dos a partir da equacdo (2.16) para L = 100 A (preto) e L = 250 A
(vermelho)[Malachias2007].

Na figura 2.11(a) é mostrada uma varredura angular para uma amostra de
ilhas de SiGe. Para cada condicao de Bragg, é possivel extrair a dependéncia
de a’ com os tamanhos dos objetos espalhadores L./, conforme mostrado na
figura 2.11(b). O méximo local de L, indicado por uma seta, corresponde
& base da ilha. De acordo com o gréfico, os discos com 5,431 A < a’< 5,480
A estéo localizados abaixo da base das ilhas e estdo tencionados com relacio
ao substrato de Si.

Um conjunto de varreduras angulares pode ser usado para determinar a
espessura A (a’) e a altura na ilha de um objeto que espalha em uma determi-
nada condi¢ao de Bragg, cuja intensidade ¢ proporcional ao volume do mate-
rial. A partir da relacao entre a intensidade espalhada e o volume de material
Iy, = C1IL?yA(a’), onde C; é uma constante que envolve a anisotropia do ob-

jeto, os fatores de espalhamento e a eficiéncia do detector[Malachias2005] e
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Figura 2.11: (a) Exemplo de uma varredura angular para uma amostra de
domos de SiGe:Si(001). (b) Gréfico da relac¢do entre o tamanho dos objetos

seqiiéncia de varreduras angulares.

espalhadores L, (nm) e o espacamento de rede a’ obtido a partir de uma

¢ determinada pela comparagao direta entre o h(a) inferido e o perfil lateral

obtido por AFM, pode-se deduzir a equacao (3.2) onde a constante Cy define

a superficie do filme.

W) = 30 A(d)

Através da relacao acima é possivel inferir a altura A na ilha para cada

L.

+Co=C1).

a

Iy
L2

+Cy (2.17)

ao

10 20

R (n

30
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40 50

Figura 2.12: Gréafico da altura de uma ilha representativa h (nm) em fungao
do raio dos discos espalhadores R (nm). Uma simula¢do de uma imagem
de microscopia eletronica de transmissao em secao transversa extraida da
referéncia [Raiteri2002] foi usada para mostrar a alta sensibilidade da técnica
de GIXRD.

Na figura 2.12 é mostrado um grafico de h (nm) em fungao do raio R
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(nm) dos discos com espessura A(a’) que compoem os domos de GeSi da
amostra medida. A simulacao de uma imagem de microscopia eletronica de
transmissao em secao transversa extraida da referéncia [Raiteri2002] foi us-
ada para mostrar a alta sensibilidade da técnica de GIXRD. A reducao de
tamanhos das regides de mesmo a’ que ocorre logo abaixo das ilhas devido
a deformacao do substrato de Si também ¢é registrada pelas varreduras an-
gulares. A regiao em azul nao fornece informacao confidavel porque a’ nesta
regiao coincide com o parametro de rede do Si, com sinal pelo menos 100
vezes malis intenso.

Variagoes laterais na composicao quimica

Para avaliar variagoes laterais da concentracao de Ge nas ilhas, é necessario
medir os angulares em 11,0 e 11,1 keV. As varreduras angulares em 11,1 keV
sao sensiveis apenas ao tamanho - pois fg. ~ fs; - enquanto as medidas em
11,0 keV fornecem informacgoes sobre a composicao e o tamanho dos discos
(para os domos) simultaneamente. Comparando as intensidades relativas
nas duas energias, além das razoes e dos espacamentos entre as oscilagoes
secundarias, tem-se a informacao desejada. Na figura 2.13 sdao mostradas

duas varreduras angulares para um mesmo ¢’ nas duas energias.

O medida
—— melhor ajuste
Si no centro
4 —— Ge no centro

0

intensidade (u.arb.)

forma +

composicao
.0,06 -0,03 0,00 0,03 006  -0,06 -0,03 0,00 0,03 0,06
e 1 Qe
q,(A") q,(A")

Figura 2.13: Varreduras angulares medidas em 11,0 e 11,1 keV para um
determinado a’ constante. As linhas sélidas representam quatro perfis de
composi¢ao distintos, mostrados no grafico central, utilizados para ajustar a
curva experimental[Malachias2003a].



Capitulo 2. Técnicas experimentais 57

Uma descrigao analitica da forma dessas regioes (com mesmo a’) é uti-
lizada para reproduzir os perfis espalhados. O fator de forma de discos
foi escolhido para ajustar as varreduras, assumindo uma simetria cilindrica
para as ilhas. A contribuicao de cada disco para o perfil espalhado é dada
por[Malachias2003b]:

I,

1(¢a, R) = T2 RY(feesi)|?

2r rR . 2
/ / ¢ garcost faesi(r)rdrdd (2.18)
o Jo

Na equagao acima [, é a intensidade maxima da varredura angular, R é
o raio do disco com a’ constante, (fg.s;) é o fator de espalhamento médio do
disco, fgesi(r) é o fator de espalhamento atomico efetivo para uma liga com
composicao Ge,Si;_,, que por sua vez, depende da concentracao de Ge de

acordo com (2.19):

faesi(r) = x(r) fae + [1 — ()] fsi (2.19)

O perfil de composicao mais simples para um disco com a’ constante é
dado por[Malachias2003al:

TQ

R?

Quatro perfis de composicao distintos, obtidos a partir da expressao em

x(r) = x(0) + [z(r) — x(0)] (2.20)

(2.18), sao ajustados as medidas na figura 2.13. Claramente, o perfil que
melhor se ajusta corresponde a um disco que possui uma borda de Ge puro e
o centro composto por 45 % de Si. Conclui-se, assim, que além das variacoes
verticais na concentragao das ilhas, ha também uma significativa mudanca
na composicao da liga na direcao paralela ao substrato. A combinagao ad-
equada das varreduras radiais e angulares permite a construcao de mapas
de composicao em 3D e, conseqiientemente, a avaliacao do grau de mistura
do Ge e do Si em uma amostra. No capitulo 4 sao discutidos os mapas de

composi¢ao para um conjunto de amostras especificas.

Sinopse da segao
As medidas de XRD fornecem uma medida da concentragao de Ge nas
ilhas de GeSi. Entretanto, o modelo utilizado para construir os mapas 3D

de composicao assume, além de uma simetria cilindrica, que a concentragao
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de Ge seja a mesma para todas as ilhas do ensemble, o que nem sempre cor-
responde a realidade. A técnica utilizada para complementar as informacoes
fornecidas por XRD consiste em um conjunto de ataques quimicos seletivos
que permitem fazer uma analise local e estatistica das ilhas. Esses experi-

mentos sao tratados na secao a seguir.

2.3 Ataques quimicos seletivos

Para ilhas com composicao lateral nao-uniforme, as medidas de XRD fornecem
apenas uma estimativa da concentracao de Ge. Nesses casos, ataques quimicos
seletivos sao essenciais para revelar a distribuicao dos atomos de Ge nas ilhas.
Esses ataques s@o conhecidos por remover o Ge e/ou o Si preferencialmente,
de maneira complementar. Na tabela 2.1 sao mostrados os quatro ataques

utilizados neste estudo e suas respectivas seletividades.

Tabela 2.1: Ataques quimicos utilizados e suas respectivas seletividades.

Ataque quimico Caracteristica Tempo
de ataque
ITHF:2(31%H,0,):3(H3CCOOH) remove toda liga Ge,Si;_, 10 seg
31%H,04 remove Ge,Si;_, para x > 0,65 2 min
25%NH4OH - 75 °C remove Ge,Si;_, para x < 0,2 1 min
31%H,05:25%NH,OH remove Ge,Si;_, seletivamente | 10seg - 6h

1HF:2(31%H,0,):3(H;CCOOH) - BPA

Para remover todo o material referente as ilhas, independente da sua com-
posicao, utilizou-se um ataque quimico conhecido como BPA, composto por
uma combinagao de trés reagentes na seguinte proporgao: 1HF: 2(31%H50,):
3(H3CCOOH) [Carns1995]. Apés 10 segundos de ataque, a temperatura am-
biente, tem-se apenas os vestigios das ilhas no substrato de Si, como mostra a
imagem de AFM da figura 2.14(a). Em 2.14(b) vemos o perfil lateral tomado
em azul em (a), confirmando que realmente todo o material referente as ilhas
é removido pelo BPA. Pelo fato do ataque ser bastante agressivo, frequiente-
mente, ocorre a contaminagao do substrato (pontos brancos na imagem de
AFM), oriundos de destrogos das ilhas ou mesmo sujeiras da solucao. Este
ataque quimico é bastante ttil quando deseja-se estudar os efeitos da de-

formagao das ilhas no substrato de Si(001).
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400 200 0 200 400
posi¢ao (nm)

Figura 2.14: (a) Imagem de AFM de uma amostra de ilhas de GeSi apos
ataque com BPA por 10 segundos. (b) Perfil lateral tomado na linha azul
em (a).

31%H,0,

O peréxido de hidrogénio (31%H205) é bastante conhecido por remover
ligas de Ge,Si;_, com z > 0,65 £+ 0,05 apenas [Schmidt2002]. Testes experi-
mentais rigorosos mostraram que em dois minutos todo o material acessivel

ao ataque quimico é removido a uma taxa de aproximadamente 0,02 nm/min
[Schmidt2002].

A reagao quimica que acontece entre o material e a solucao de HyO,
produz GeOs, que é solivel em dgua, além de Hy (gés), conforme descrito na
expressao (2.21).

GeySiy_y + HoOy — xGeOy + (1 — x)Si09 + x(1 — x) Ho (2.21)

Na figura 2.15 vemos imagens de AFM de uma amostra de domos de
GeSi antes e apds o ataque quimico com o 31%H,0, por dois minutos. O
perfil lateral da ilha apds o ataque indica que a mesma possui um topo bas-
tante rico em Ge (removido pelo HyOs) e uma base rica em Si, conforme
ja observado experimentalmente [Malachias2003a]. Esse ataque quimico foi
utilizado principalmente para corroborar os resultados de GIXRD e ajudar

na calibragao das outras solugoes usadas.
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Figura 2.15: Imagens de AFM de uma amostra de domos de GeSi antes
(esquerda) e apés (direita) o ataque quimico com 31%H;O9 por 2 minutos.
O perfil lateral apds o ataque indica que as ilhas possuem um topo bastante
rico em Ge (removido pelo ataque).

25%NH,OH
A solugao de 25%NH,OH em H50, a 75 °C (ponto de ebuligao da amonia),

ataca apenas ligas bastante ricas em Si [Wang1997]. Bases fortes, como a
solugao 25%KOH /propanol, a 85 °C, com taxa de ataque de aproximada-
mente 900 nm/min [Moreaul988|, sdo geralmente utilizadas para atacar Si.
A solucao de NH,OH, por ser uma base fraca, remove o Si lentamente - 100
nm/min - e de maneira bastante seletiva. O ataque de um filme com Geg 1Sig 9
reduz para 1 nm/min [Wang1997]. Esta solugao é, portanto, ideal para acom-
panharmos as modificagoes morfoldgicas que ocorrem apds os ataques nas

regioes dos filmes ricas em Si.

31%H,0,:25%NH,OH

A fim de revelarmos os detalhes do perfil da composicao quimica das
ilhas, utilizamos um ataque que remove gradativa e lentamente toda a liga
de Ge,Sij_,. A combinacao 31%H,05:25%NH,OH é a escolha apropriada,
pois o perdxido de hidrogeénio reage com o Ge formando GeO,, enquanto o

ambiente basico da amonia favorece a formagao de silicatos e nitretos de Si,
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soluveis em dgua quando em pequenas quantidades. A figura 2.16 mostra
uma seqiiéncia de imagens de AFM da mesma regiao de uma amostra de

domos de GeSi antes e apds trés ataques com a solucao.

Vale salientar que a localizagdo da mesma regiao de uma amostra apés
um ataque quimico ez-situ é trabalhosa. As varreduras devem ser feitas
lentamente para preservar a sonda de AFM, caso contréario os artefatos na
imagem provocados por uma sonda danificada podem comprometer a andlise
das ilhas.

Medidas cuidadosas de AFM possibilitam uma analise local das ilhas.
Os perfis laterais de ilhas representativas da figura 2.17(a) mostram que
o ataque quimico pode revelar detalhes sobre sua morfologia, nao detecta-
dos por GIXRD. Além da analise local, a combinagao de ataques quimicos
seletivos com medidas de AFM permitem a analise estatistica do material
preservado apds os ataques. Estatisticas de altura dos domos em funcao do

tempo de ataque estdo na Figura 2.17(b).

Comparacao entre os ataques quimicos

A associagao dos diferentes ataques quimicos mencionados nesta segao
possibilitou o estudo detalhado das ilhas de GeSi:Si(001) através de uma
técnica de facil acesso, baixo custo e alta precisao. Foi possivel, como
mostrado no capitulo 4 desta tese, uma analise morfolégica minuciosa e quan-

titativa da composicao quimica das ilhas de GeSi.

As solucoes de 31%H,04:25%NH,OH e 25%NH,OH foram calibradas,
conforme mostra o grafico em 2.18, usando-se um conjunto de amostras de
filmes 2D de Ge,Si;_,:Si(001) relaxados, com z = 0,00, 0,37, 0,60, 0,74, 0,90
e 1,00[Nate2007]. A calibracao das solugoes antes de utiliza-las ¢ essencial,
uma vez que sua eficiéncia pode diminuir mais do que 30 % em um intervalo
de apenas cinco dias. O BPA nao foi calibrado por se tratar de um ataque

bastante agressivo.

As especificacoes dos reagentes utilizados sao:
- 40% HF em H,O: 4cido fluoridrico, J. T. Baker
- 31%H505 em H50: perdxido de hidrogénio Merk e J. T. Baker, grau PA
- 100% H3CCOOH: acido acético glacial, Merk
- 25%NH4OH em H,O: hidréxido de amoénia Merk e J. T. Baker, grau PA
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ommm 10 Nm

Figura 2.16: Seqiiéncia de imagens de AFM de uma mesma regiao de uma

amostra de domos de GeSi antes e apds 3 ataques quimicos com uma solugao
de 31%H504:25%NH,OH.
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Figura 2.17: (a) Perfis laterais de domos representativos apds uma seqiiéncia
de ataques quimicos com 31%H204:25%NH4OH. (b) Estatistica de altura
(nm) em fungao do tempo de ataque (em horas), obtida através de imagens
de AFM de aproximadamente 400 ilhas.

2.4 Analise comparativa entre as ferramentas
de caracterizacao

Esta secao é dedicada a uma andlise comparativa entre as ferramentas uti-
lizadas, uma vez que se trata de um conjunto de técnicas complementares,
com caracteristicas bastante distintas. A tabela 2.2 mostra, resumidamente,
as principais caracteristicas, vantagens e limitacoes de cada método experi-

mental.

Tabela 2.2: Comparacao entre as técnicas experimentais utilizadas, eviden-
ciando as vantagens e desvantagens de cada uma e a complementariedade
existente.

Técnica Andlise | Andlise [ Sensibilidade a superficie
local | estatistica das ilhas
RSM nao sim nao
GIXRD nao sim nao
ataque quim sim sim sim

Imagens de AFM de alta resolugao revelaram detalhes morfolégicos sobre
a superficie das nanoestruturas que nao sao detectados por GIXRD, como
mostra a seqiiéncia de imagens da figura 2.19 para ilhas de GeSi antes e
ap0s os diferentes ataques quimicos usados. Apds uma hora de ataque com
31%H,04:25%NH,OH, vemos claramente que a distribuicao de Ge e Si dentro
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Figura 2.18: Taxa de ataque em funcao da concentracao de Ge para
os ataques quimicos de 31%H,04:25%NH,OH e 25%NH,OH - 75 °C. As
solugoes foram calibradas usando-se um conjunto de amostras de filmes 2D
de Ge,Si;_, relaxados, com z = 0,00, 0,37, 0,60, 0,74, 0,90, 1,00[Nate2007].

das ilhas nao é uniforme [imagem (c)|, detalhe morfolégico s6 detectado por
este ataque quimico.

Todas as técnicas permitem uma andlise estatistica do sistema. No caso
da XRD o diametro do feixe de raios-x incidente na amostra é de aproxima-
damente 1 mm, suficiente para que se tenha uma medida bastante represen-
tativa do material. Para os ataques quimicos, esta analise estatistica é feita
usando-se pelo menos 400 ilhas para que se tenha um resultado confidvel.
Os ataques seletivos sao a unica ferramenta que tem uma forte sensibilidade
no que diz respeito a superficie das ilhas, assim como na determinacao de
variagoes de composicao na direcao polar, haja visto que GIXRD representa

uma média angular.

Nos Capitulos 3 e 4 sao apresentados os resultados do mapeamento da
composi¢ao quimica e dos campos de deformagao de ilhas de GeSi:Si(001)

utilizando as técnicas aqui discutidas.
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Figura 2.19: Imagens de AFM e o perfil lateral de uma ilha representativa
para uma amostra de domos de GeSi (a) antes e apds os ataques quimicos
usando (b) 31%H204 por 2 minutos, (¢) 31%H204:25%NH,OH por 1 h, (d)
1HF:2(31%H,0,):3(H;CCOOH) por 1 minuto.



Capitulo 3

Moléculas de pontos quanticos
de Ge:Si(001): no limite
cinético do crescimento

Este capitulo é dedicado ao estudo das moléculas de pontos quanticos (QDMs,
do inglés Quantum Dot Molecules) de GeSi, nanoestruturas obtidas no li-
mite cinético do crescimento, formadas a partir de um conjundo de QDs
com tamanho e nimero controlados[Gray2005, Songmuang2003]. Essas car-
acteristi-cas tornam as QDMs possiveis candidatas para a arquitetura de
dispositivos com potencial aplicacao na computacao quantica através da fab-
ricagdo de automatas celulares [Huang2007|. Para tal, a determinagdo da
composicao quimica e dos campos de deformacao dessas estruturas auxilia
no entendimento dos mecanismos envolvidos em sua formagao.

Inicialmente é discutida a formacao e estabilidade das QDMs. Na secao
seguinte sao apresentados os resultados e as discussoes envolvendo os mapas
de composicao quimica e de deformacao obtidos através de GIXRD. Um
experimento usando um ataque quimico seletivo foi realizado para corroborar
esses resultados e é apresentado na secao 1.3. Finalmente ¢é feita uma sinopse

do capitulo.

3.1 Nucleacao cooperativa

Conforme mostrado recentemente[Gray2002, Vandervelde2003], em um regime
de baixa temperatura (~ 550 °C), a morfologia de superficie de filmes de
GeSi:Si(001) pode ser controlada variando-se a taxa de deposigdo de Ge e a

espessura do filme. Em particular, para um filme com composicao nominal
de Geg3Sip 7, crescido a 1,0 A/s por MBE[Gray2002], pode-se obter QDMs:

66
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um arranjo auto-organizado tnico, com eixo de simetria quatro, formado por
uma depressao central com facetas {105} bem definidas (os pits) e um con-
junto de quatro ilhas alongadas com o formato de huts, também com facetas
{105} dispostas ao seu redor. A alta taxa de deposicio (A/s) é um pré-
requisito crucial para a formacao das QDMs porque suprime, via cinética, as
rugosidades que ocorrem na instabilidade de ATG, comumente observadas

nos estdgios iniciais de crescimento[Gray2004].

Figura 3.1: Imagem de AFM de uma amostra de QDMs mostrando a uni-
formidade de tamanhos e forma das estruturas crescidas por MBE a partir
de um filme com composigao nominal Geg 3Sip7 em um substrato de Si(001)

a 550 °C e 1 A/s.

Uma imagem de AFM das QDMs é mostrada na figura 3.1. O cresci-
mento continuo das QDMs é suprimido em um tamanho particular, definido
pela cinética do movimento (ligagdo e difusdao) dos atomos adsorvidos na
superficie do filme[Gray2004]. Tem-se, conseqiientemente, uma distribui¢ao
preferencial de tamanhos e formas, independente da espessura do filme e
dos tratamentos térmicos pos-crescimento [Gray2004]. Essas caracteristicas
tém atraido bastante interesse, tendo em vista a possibilidade de utilizar
as QDMs como blocos de construcao para dispositivos complexos. Além
disso, especula-se que a proximidade entre as ilhas viabilize uma interagao

eletronica entre elas.
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Figura 3.2: Imagem de AFM de um filme de GeSp5ip5:51(001) mostrando a
nucleacao de ilhas (A) e pits (B) préximos uns aos outros [Jesson1996].

A formacao das QDMs acontece através do mecanismo de nucleagao coo-
perativa que consiste na evolugao da superficie mediante a nucleacao seqiien-
cial de pits e ilhas. A barreira de ativacao associada a nucleagao seqiiencial
de uma ilha ao lado de um pit estavel é menor do que a barreira para a
nucleacao de uma ilha isolada estavel, uma vez que a interagao elastica entre
essas estruturas é negativalJesson1996]. Este resultado sugere que apds a
primeira nucleagao envolvendo um pit ou uma ilha, o dominio cresce late-
ralmente com uma reduzida barreira de ativacao. Conseqlientemente, ilhas
e pits nucleiam nas adjacéncias uns dos outros, como mostra a imagem de
AFM da figura 3.2[Jesson1996]. Durante a nucleacao seqiiencial, uma nova
ilha ganha toda a energia eldstica de interacao com o custo tnico da energia
de superficie, o que diminui a barreira de nucleacao, favorecendo o processo

em questao[Jesson1996].

Com a deposicao continua de material, acontece o crescimento das ilhas
nas vizinhancas dos pits (via a nuclea¢do cooperativa), dando origem as
QDMs compactas, que em seguida alargam-se e coalescem formando uma
unica estrutura, uma QDM madura[Gray2004]. Célculos de Elementos Fini-
tos (CEFs) realizados para essas duas configuragoes[Gray2004] [figuras 3.3

(a) e (b), respectivamente| mostraram que no primeiro caso os addtomos que
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aterrisam no pit, bastante deformado, difundem para as paredes externas
das ilhas, conforme indicado pelas setas. Esses caminhos s6 sao acessiveis
enquanto as QDMs nao coalescem. A partir dai, os addtomos difundem para
o topo das ilhas e nucleiam uma nova camada, alargando as QDMs. Como
mostram os mapas da figura, o topo das ilhas corresponde a regiao de menor
energia elastica e, portanto, a mais favoravel a nucleacao de uma nova faceta.
Ja os pits, como mostra o mapa de tensdo da figura 3.3(c), aliviam as de-
formagoes da rede por concentrarem as tensoes do filme. Os CEFs indicam
ainda que a energia eldstica diminui monotonicamente com o aumento do
volume das QDMs, sugerindo que a estabilidade e a selecao de tamanhos

dessas estruturas resultam de efeitos cinéticos[Gray2004].

substrato

pit ilha filme

Figura 3.3: Calculos de elementos finitos da energia elastica para uma QDM
(a) compacta e (b) madura. Os tons mais claros correspondem as energias

mais baixas e o contorno mais escuro vale 5,81 x 10" J/m?. As setas em (a)
indicam os caminhos de difusao percorridos pelos adatomos que permitem o
alargamento das QDMs. O triangulo em (b) mostra a faceta 6tima para a
nucleac¢do e o crescimento da nanoestrutura. (c) Mapa da tensao do filme
(GPa) para uma QDM. As vistas em perspectiva e planar mostram apenas
um quarto da estrutura|Gray2004].

Recentemente, resultados obtidos por simulagoes numéricas[Huang2007]
confirmaram que a nucleacao cooperativa resulta da composicao entre dois

mecanismos cinéticos, responsaveis pela estreita distribuicao de tamanhos
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substrato substrato

Figura 3.4: Esquema dos dois mecanismos competidores que envolvem a
formagao das QDMs: (a) crescimento do pit e (b) a formacao das ilhas nas
suas adjacéncias. As setas indicam a direcao do fluxo de material durante os
processos[Huang2007].

das QDMs: o crescimento da nanoestrutura ja existente e a formacao de
uma nova em suas adjacéncias. O esquema da figura 3.4 mostra os dois
mecanismos competidores: em (a) vé-se a formagao de um pit e em (b) o
crescimento de uma ilha em sua vizinhanca. As linhas pontilhadas represen-
tam o perfil inicial da superficie: um pit facetado em um filme plano. O filme
é espesso o suficiente para que apenas a energia de superficie e a deformacao
da rede determinem a evolug¢ao morfologica dos pits. Inicialmente, a bar-
reira de energia referente a formacao dos pits é pequena comparada a outras
morfologias, dadas as condigoes de crescimento. Quando os pits atingem um
tamanho critico suficiente, indicado pela linha sélida em 3.4(a), a formacao
das ilhas passa a ser favoravel e pode ocorrer sem que haja uma barreira de
energia|Huang2007]. Os cumes crescem capturando addtomos do filme para
as regioes adjacentes aos pits sem afetar o tamanho destes. As setas na figura

indicam as direcoes do fluxo de material no filme.

Os modelos que tratam da formagao e estabilidade das QDMs [Jesson1996,
Gray2004, Huang2007] descrevem de maneira bastante apropriada os proces-
sos envolvidos na evolucao dessas estruturas. No entanto, assumem que a
distribuigao de Ge seja uniforme nos filmes. A determinacao da composicao
quimica das QDMs ¢é, portanto, um passo importante para o entendimento

de como essas nanoestruturas se formam, assunto tratado a seguir.
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3.2 Composicao quimica e campos de
deformacao

Para que se compreenda completamente como as QDMs sao formadas, é
necessario conhecer seus mapas de composicao e de deformacao, determi-
nados experimentalmente. Nesta secao sao mostrados os resultados e as
discussoes pertinentes a determinacao da concentragao de Ge em uma amos-
tra de QDMs de GeSi:Si(001) usando GIXRD, que resultaram na publicagao
[Leite2006].

Duas amostras com composicao nominal Sip ;Gey 3 e diferentes espessuras
foram crescidas por MBE em uma camara com pressao base menor do que
1x1071% Torr na University of Virginia|Gray2002]. Inicialmente ¢ crescida
uma camada buffer de 1000 A de Si em um substrato de Si(001) a 750 °C. Em
seguida sao crescidos os filmes de GeSi a uma taxa de 1,0 A/s e 550 °C, com

50 A (amostra pit) e 300 A (amostra QDM) de espessura, respectivamente.

Analises de AFM revelaram uma estreita distribuicao de tamanhos e for-
mas para as amostras, como esperado, com pits de 8 nm de profundidade e
ilhas com aproximadamente 3,0 4+ 0,3 nm de altura, 150 + 7 nm de compri-
mento e 58 + 6 nm de largura. As imagens de AFM da figura 3.5 mostram
(a) um pit e (b) uma QDM representativos e (c¢) os respectivos perfis laterais
ao longo da dire¢ao [010], indicada por uma linha branca na imagem. As
facetas {105} e a presenca de uma trincheira ao redor das paredes externas

da QDM ficam evidentes no perfil apresentado.

Medidas de GIXRD foram realizadas com o intuito de resolvermos os ma-
pas de composigao quimica e deformagoes da rede. Esses experimentos foram
feitos para a reflexao (400) por se tratar da melhor configuracao disponivel,
levando em conta a intensidade do sinal espalhado e o contraste entre o Si e o
Ge[Magalhaes-Paniago2002, Schiilli2003a]. Na figura 3.6 estao as varreduras
radiais (para F; = 11,004 keV) para as amostras pit (triangulos) e QDM
(quadrados). A intensidade espalhada é mostrada em fungao do espagamento
de rede a’ e da componente radial do vetor transferéncia de momento g¢,, e
¢ proporcional ao volume de material naquela condicao de Bragg particu-
lar. H& duas regioes distintas no gréafico da figura 3.6: uma com a’ < ag;
e outra com a’ > ag;. CEFs [Gray2004] indicam que o material com a’ <
ag; refere-se a uma regiao proxima ao fundo dos pits, enquanto a’ > ag; a

uma regiao mais alta que a superficie, ou seja, as ilhas. A regiao com a’ >
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Figura 3.5: Imagens de AFM de 250x250 nm? de (a) um pit e (b) uma
QDM representativos. (c) Perfis laterais das duas nanoestruturas ao longo
da dire¢ao [010], indicada pela linha branca na imagem em (b). Note a
presenca de uma trincheira ao redor das paredes externas da QDM.

ag; para a amostra pit esta associada as bordas das depressoes, uma vez que
nao ha ilhas nesta amostra, mas justamente ai o filme relaxa, mudando seu
espacamento de rede. Essa regiao age como um sitio de nucleacao para as

ilhas, atraindo material, conforme discutido na secao anterior.

Para determinar a concentragao real de Ge z nas QDMs e no filme|[Tersoff1998],
como ja observado em ilhas de SiGe[Zhang2001], foram feitas medidas radiais
de GIXRD em duas energias distintas: 11,004 e 11,103 keV (ver figura 3.6).
A partir das variacoes nas intensidades do raio-x obtém-se a concentragao
de Ge em funcao de a’. Uma andlise detalhada dos tratamentos dos dados
de GIXRD pode ser encontrada na secao 2.1.2 desta tese. Como mostra a
figura 3.7, vemos que a concentracao de Ge varia bastante da composicao
nominal do filme, chegando a quase 100 % em algumas regices do filme, in-
dicando uma redistribuicao significativa de material durante o crescimento.
A existéncia de dois picos com alta concentragao de Ge (em a’ = 5,442 A
e a’ = 5420 A) pode ser interpretada através da ocorréncia de uma banda
rica em Ge, centrada préxima a ag;. Essa banda envolve porcoes das QDMs
que estao tanto ligeiramente relaxadas quanto comprimidas. Entre esses dois
picos é impossivel separar o sinal do substrato do das ilhas, assim como
qualquer contribuicao das QDMs que tenham tal condi¢ao de Bragg. Essa
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Figura 3.6: Varreduras radiais de GIXRD da amostra pit em 11,004 keV
e da amostra QDM em 11,004 e 11,103 keV, na reflexdo (400), mostrando
uma variacao significativa nas intensidades espalhadas, que esta associada a
concentracao de Ge nas QDMs. As intensidades em escala log sao mostradas

em funcao do espacamento de rede a’ (A) e da componente radial do vetor

transferéncia de momento ¢,. O pico em 5,431 A (as;) corresponde ao subs-
trato de Si. Os circulos abertos indicam os a’ correspondentes as varreduras
angulares medidas.

limitagao ocorre porque o volume das duas regioes difere por algumas ordens
da magnitude (veja a linha sélida no grafico da figura 3.7, que corresponde a
uma varredura radial em escala linear). Conseqiientemente, a regiao cinza do
grafico nao fornece informacao confiavel no que concerne a concentracao de
Ge, e é, portanto, desconsiderada no calculo da composi¢ao. Os dados que
estao nesse intervalo também nao sao utilizados nas analises subseqiientes.
Para localizarmos as regioes com alta concentracao de Ge nas QDMs,
a estrutura em questao foi modelada como fatias de mesmo a’ e simetria
retangular (ver representacao na figura 3.7), correspondentes a diferentes
condicoes de Bragg. O enriquecimento de Ge diminui para valores maiores
de a’, o que esta relacionado ao aumento da altura no filme. No topo das

ilhas, a concentracao de Ge é proxima do valor da composicao nominal: 30
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concentracao de Ge (%)
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Figura 3.7: Representagao em secao transversa de uma QDM no filme de
GeSi. A(a’) é a espessura de cada objeto que contribui para o sinal de
raio-x espalhado. Grafico da concentracao de Ge em funcao do espacamento

de rede a’ (A) E possivel associar essas concentracoes a diferentes regioes
da QDM, mostradas na representacao bidimensional. A linha sdlida é uma
varredura radial em escala linear, mostrando as intensidades espalhadas pelo
Si e pela WL. Os circulos abertos indicam os a” correspondentes as varreduras
angulares medidas.

%. Usando a Lei de Vegard (ver segao 1.1 do capitulo 1) pode-se estimar a
variacao de a’ em diferentes regioes do filme e calcular a deformacao local €.
No topo da ilha: z = 0,3, a(z) = a’ é igual a 5,49 A e £ é quase zero. De
acordo com os calculos de € e x, 0 material estd comprimido para a’ < ag; €
parcialmente relaxado para a” > ag; (€ negativo).

Um conjunto de varreduras angulares foi realizado para a amostra QDM
para os a’ indicados pelos circulos abertos na figura 3.6. Trés exemplos
sao mostrados na figura 3.8(a). A intensidade espalhada por um objeto com
secao transversa quadrada e tamanho L pode ser aproximada por uma funcao
gaussiana [linhas sélidas na figura 3.8(a)]. O tamanho do objeto para cada
a’ é determinado pela largura-a-meia-altura (Ag, ) das gaussianas ajustadas,

estimadas pela seguinte expressao:

Ly = — 3.1
Ao (3.1)
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Figura 3.8: (a) Varreduras angulares proximas a reflexao (400) para a amos-
tra QDM medidas a 11,004 keV. Cada curva é associada a um espagamento
de rede distinto (valores indicados). A linha sélida corresponde aos ajustes

gaussianos. (b) Gréfico do tamanho dos objetos espalhadores L, (nm) em

funcao de a’ (A) Cada ponto é determinado a partir da largura-a-meia-
altura das gaussianas ajustadas. A seta indica a superficie do filme. Em
baixo: representacao planar de uma tnica QDM mostrando os lados menor
(Ls) e maior (L;) das ilhas que correspondem a diferentes alturas para um a’
constante.

Na figura 3.8(b) é mostrada a dependéncia de L, com a’. Tanto a regiao
comprimida (préxima ao fundo do pit) quanto a regido mais relaxada (topo
das ilhas) tém uma extensao espacial limitada, conforme esperado. As ilhas
no perimetro do pit que formam as QDMs sao alongadas, distorcendo os
espagamentos de rede de acordo com o seu comprimento. Em uma direcao,
os lados menor e maior (L e L; na representacao da figura 3.8) contribuem
para o sinal espalhado em uma varredura angular. Entretanto, como mostra
a ilustragao em secao transversa da figura 3.9, Ly e L; tém o mesmo a’ para al-
turas distintas. Conseqlientemente, as oscilagoes secundarias, caracteristicas
de uma varredura angular, nao sao observadas. Uma vez que ocorre maior re-
laxagao na diregdo menor para um mesmo a’, temos que h/Lg(a’)] < h[L;(a’)].

Dessa forma, a contribuicao de [; para uma determinada condi¢ao de Bragg
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¢ minima, tendo em vista o pequeno volume de material associado. Pode-se,
assim, relacionar cada varredura angular a um L,. O maior valor de L, é
de aproximadamente 60 nm, em acordo com o menor lado da base da ilha,
conforme medido por AFM (ver perfil lateral na figura 3.5).

Cada L espalhador esté associado a uma altura nas ilhas que compoem as
QDMs o que nos permite construir um perfil de composicao vertical. Sabendo
o tamanho do objeto L, para cada a’ e o fato de que as estruturas sao
facetadas na dire¢ao {105}, uma relagao entre a altura h (nm) do objeto
e o seu espacamento de rede pode ser obtida usando-se a expressao (3.2),

deduzida no capitulo 2.

a a
hia) => Ald)+Cy=C1 ) %2/ + Cy (3.2)
ao ao S

Somando a espessura de cada objeto A(a’) desde a regiao mais com-
primida ag até um espacamento de rede a, pode-se determinar a composicao
quimica e os campos de deformacao desde o topo das ilhas até regides dentro
do substrato. O resultado da equagdo (3.2) é uma relagdo entre o tamanho
de cada objeto e sua profundidade com relagao a superficie do filme, como
mostra a figura 3.10. Comparando este resultado com o perfil lateral de
uma QDM estatisticamente representativa, pode-se estimar como a’ varia
na estrutura (ver escala de cores da figura 3.10).

A variagao local do espacamento de rede, comparada a altura h da ilha,
fornece um mapa semi-quantitativo da deformagao € do filme de GeSi, apre-
sentado na figura 3.11(a). O topo da ilha corresponde a regiao mais relaxada
(em azul) enquanto os pits estdo comprimidos (¢ = -3% no fundo do pit, em
vermelho), de acordo com os CEF's citados no inicio deste capitulo[Gray2004].
Na figura 3.11(b), a concentracao de Ge (%) é mostrada em funcao de h
(nm), obtida a partir das medidas de GIXRD. H4 um enriquecimento de
Ge proximo a base das ilhas e no fundo do pit, enquanto no topo das ilhas a
quantidade de Ge é igual a composicao nominal do filme, como anteriormente
mencionado.

O entendimento da formagcao das QDMs ainda é incompleto. Em particu-
lar, foi mostrado recentemente|[Gray2005] que uma visao simplificada na qual
os atomos dos pits se deslocam para formar as ilhas que compoem as QDMs
nao ¢ suficiente, pois as ilhas contém um volume trés vezes maior do que o

material de um pit. E de se esperar, portanto, que ocorra uma incorporagao
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Figura 3.9: ITlustracao de uma QDM representativa e corte transversal AA’
mostrando que regioes com mesmo espacamento de rede a’ correspondem a
alturas distintas (hs e by para os lados menor e maior da QDM, respectiva-

mente).



78 Capitulo 3. Moléculas de pontos quanticos

5
0-
54
=3 fundo do pit
= 101 =550 A
© Ial =
o)
= 15
90- -2’ =545A
-25- l a =540 A
) M ) M ) M ) M ) M ) M
0 20 40 60 80 100 120 140

tamanho do objeto espalhador (nm)

Figura 3.10: Relagao entre o tamanho de cada objeto espalhador (nm) deter-
minado por varreduras angulares em incidéncia rasante e sua altura h (nm)
nas QDMs. A escala de cores indica a variacao local dos espacamentos de
rede ¢’ no filme.

significativa dos atomos que constituem a WL e estao distribuidos proximos
as ilhas. Acontece uma difusao superficial significativa dos atomos de Ge e
Si durante o crescimento epitaxial, que é responsavel pela redistribuicao de
material observada. No capitulo 4, a influéncia da difusao na superficie e dos
outros mecanismos envolvidos na formacao das ligas de GeSi serao discutidos

em detalhes.

E importante salientar que o perfil de composicao aqui apresentado é uma
'fotografia instantanea’ dos processos de formacao e evolucao das QDMs.
Como mencionado no inicio deste capitulo, os pits podem relaxar a de-
formagao da superficie do filme com mais eficiéncia do que as piramides| Tersoff1998,
Huang2007]. E razoavel, portanto, que as regioes préximas ao pit original
sejam mais ricas em Ge, material com maior parametro de rede. A medida
que as QDMs desenvolvem-se, a composicao quimica pode adquirir uma con-

figuracao meta-estavel, situacao aqui apresentada.

Nas analises de GIXRD foram feitas as seguintes aproximagoes:
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Figura 3.11: (a) Perfil lateral de uma QDM representativa obtido por AFM
mostrando a variagao local dos campos de deformagao ¢ (%). Note a co-
existéncia de materiais comprimido e relaxado. (b) Concentragao de Ge (%)
em fun¢ao da altura (nm) da QDM, composta a partir de medidas de GIXRD.

- A regifo com 5,420 < a’ < 5,442 A foi desconsiderada no célculo da con-

centracao de Ge;

- A largura-a-meia-altura do ajuste de uma gaussiana foi utilizado para esti-

mar o tamanho do objeto espalhador L, uma vez que as oscilagoes secundarias

das varreduras angulares nao foram observadas;

- L foi calculado assumindo que apenas o lado menor das ilhas que compoem

as QDMs contribuiam significativamente para o sinal espalhado medido.
Tendo em vista as aproximacoes listadas acima, foi realizado um experi-

mento de ataque quimico seletivo para corroborar os resultados obtidos por
GIXRD.

3.3 Analise da composicao por ataque
seletivo

Com o intuito de verificarmos a consisténcia das medidas de GIXRD, a amos-
tra QDM foi submetida a um ataque quimico seletivo usando 31 % HyO4 que
remove Ge,Si;_, para x > 0,65 (para maiores detalhes ver segao 2.3). Na
figura 3.12 s@o mostradas duas imagens de AFM da mesma regiao da amostra
(a) antes e (b) apds o ataque quimico por dois minutos. O material preser-

vado corresponde a uma liga de GeSi com concentragao de Ge inferior a 65
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Figura 3.12: Imagem de AFM (a) antes e (b) apds ataque quimico com 31
% Hy04 por 2 minutos. Imagens com alta magnificagdo para a mesma QDM
representativa (c) antes e (d) apds o ataque quimico. (e) Perfil lateral da
QDM em (c) e (d) ao longo da direcao [100].



Capitulo 3. Moléculas de pontos quanticos 81

%. Tomando o perfil lateral de uma mesma QDM representativa (c) antes
e (d) apds o ataque quimico [mostrado em 3.12(e)], vemos que a solugao re-
move significativamente as paredes internas do pit. Este resultado estd em
6timo acordo com o mapa de composigao [figura 3.11(b)], deduzido a partir
das medidas de GIXRD. Pode-se concluir que a difusao na superficie que
acontece durante o crescimento das QDMs resulta em nanoestruturas ricas

em Si.

Sinopse do Capitulo

Este Capitulo tratou da determinacao da composicao quimica das QDMs
de SiGe, estruturas formadas no limite cinético do crescimento a partir de
um processo conhecido como nucleagao cooperativa. Este mecanismo sugere
que a presenca de um tipo de estrutura (ex: pits) pode reduzir a barreira de
energia para a nuclea¢ao de uma estrutura distinta (ex: ilhas) em um sitio vi-
zinho. A estreita distribuicao de tamanhos e formas das QDMs, provenientes
da competicao entre o crescimento dos pits e a evolucao das ilhas ao seu re-
dor, tornam-nas promissoras como blocos para a construcao de dispositivos
sofisticados, como um automata celular[Gray2005].

Através de medidas de GIXRD, determinaram-se os mapas de composicao
e de deformac@o dos filmes de SiGe:Si(001) que constituem as QDMs. Os
resultados obtidos estao em 6timo acordo com o experimento envolvendo um
ataque quimico seletivo. Regides comprimidas e relaxadas foram encontradas
nas QDMs, em acordo com os CEFs|Gray2004] realizados para as mesmas
estruturas. A concentracao de Ge nas QDMs varia significativamente da
composi¢ao nominal do filme (30 %), atingindo quase 100 % em algumas
regioes das QDMs, indicando uma redistribuicao dos adatomos durante o
crescimento das moléculas, através da difusao na superficie. Finalmente,
a existéncia de uma regiao rica em Ge, logo abaixo dos pits, sugere que o
processo de formacao das QDMs seja realmente limitado pela cinética.

Apesar das analises de GIXRD terem sido simplificadas, tendo em vista
a geometria complexa das nanoestruturas estudadas, o fenomeno essencial
envolvido na formacao das QDMs foi inferido. Os resultados aqui apresen-
tados estao consistentes com os modelos tedricos até entao propostos para a
formagao das QDMs[Jesson1996, Huang2007].



Capitulo 4

Formacao de ligas em
nanocristais de SiGe:Si(001)

O estudo da formacao e da estabilidade de ligas tem despertado bastante in-
teresse nos ultimos anos tanto na area cientifica quanto tecnologica. Uma das
principais motivacoes na area da fisica de semicondutores é a possibilidade
de desenvolver novos materiais, com propriedades eletronicas sintonizaveis.
Do ponto de vista tecnolégico, em particular na metalurgia, ha um empenho
constante voltado para a criagao de materiais mais robustos e mecanicamente

resistentes.

No regime nanométrico, varias questoes relacionadas a formacao e ao
equilibri-o das ligas ainda estao em aberto. As ligas de SiGe, aqui estudadas,
representam um sistema modelo pelas seguintes razoes:

- apenas dois componentes estao envolvidos;

- a liga formada comporta-se como uma mistura quasi-ideal, com entalpia de
formagao minima[Medeiros-Ribeiro2007al;

- ilhas deformadas e livres de defeitos podem ser espontaneamente formadas

mediante a deposicao epitaxial dos materiais sobre um substrato.

Neste capitulo sao abordadas duas questoes em especial para um con-
junto de quatro amostras com caracteristicas especificas: por que e como as
ligas de SiGe se formam em escala nanométrica. Inicialmente, a composigao
quimica das amostras é mapeada em detalhes através de RSM, GIXRD e
os ataques quimicos seletivos, técnicas que fornecem informacoes local e es-
tatistica complementares. Para responder a primeira pergunta, as forcas
generalizadas e os potenciais termodinamicos que governam a formacao das
ilhas sao quantitativamente avaliados na secao seguinte. Finalmente, é feita

uma discussao sobre os mecanismos responsaveis pela formacao das ligas o
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que responde a segunda pergunta.

Sobre as amostras

Quatro amostras com mesma composi¢ao nominal de 12 eq-ML (1 eq-
ML=6,3x10'* dtomos/cm?) de Ge puro foram crescidas a 600 °C, em subs-
tratos de Si(001) com 150 mm de diametro, em um ambiente de Hy, em
um reator comercial de CVD na HP/Palo Alto. As condigbes de cresci-
mento foram escolhidas para produzir ilhas com aproximadamente o mesmo
tamanho e morfologia. A reprodutibilidade da espessura dos filmes foi pre-
viamente determinada por RBS e é melhor do que 5%[Kamins2003]. As
duas primeiras amostras foram crescidas a P(GeH,)=5x10"*Torr (F - Geq.
ML/min) e P(GeHy)=2,5x10"*Torr (S - 3eq. ML/min) e uma pressao de 10
Torr de Hy. Ambas foram imediatamente resfriadas a temperatura ambiente
ap0s o crescimento. Duas outras amostras foram crescidas a mesma taxa que
S (amostra referéncia) e em seguida tratadas termicamente in-situ durante
10 minutos, em temperatura de crescimento, a 1,4x107° Torr, em PH; (P) e
em Hy (H).

Na figura 4.1 sao mostradas as imagens de AFM das amostras e as es-
tatisticas de altura h e didmetro d para uma drea de 4 um?. Para as amostras
F, S, H e P, as alturas dos domos sao 12,4 £+ 2,1 nm, 14,3 £+ 2,3 nm, 14,1
+ 2,8 nm e 16,1 + 2,3 nm, respectivamente. E os diametros médios dos
domos sao: 67,2 + 5,6 nm, 64,8 + 7,3 nm, 64,3 £ 10,6 nm e 78,4 + 7,0
nm, respectivamente. As barras de erro correspondem ao desvio padrao das
distribuicoes de h e d dos domos. Todas as amostras, exceto P, apresentam
uma populacao significativa de piramides, além da populacao predominante
de domos, observacao confirmada pelas andlises estatisticas. Nas amostras
S e H também é observada uma baixa densidade de SDs. Os domos de F
sao claramente menores do que S porque o tempo de deposicao para esta
amostra foi metade do tempo do que para a primeira. As ilhas em P sao
maiores do que em S, observacao confirmada pelas estatisticas de h. Os do-
mos em H tém, em média, a mesma altura que em S, e tém um diametro
ligeiramente maior. As origens das diferencas encontradas entre as amostras
ficarao evidentes no decorrer da discussao apresentada neste capitulo.

O tratamento térmico sob um fluxo de Hy diminui consideravelmente
a mobilidade dos atomos de Ge e Si comparada ao tratamento em UHV

[Kamins2003]. Conforme mostrado no capitulo 3, o ambiente de UHV propi-
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Figura 4.1: Imagens de AFM das amostras S, F, P e H crescidas por de-
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cia a difusao na superficie das espécies presentes. Entretanto, em Hs a difusao
dos atomos de Ge e Si entre uma ilha e outra e a WL ¢ limitada. Ja o trata-
mento térmico em PHj3 reduz substancialmente a difusao na superficie do Si e
afeta de maneira secundaria a do Ge. Esse comportamento antagonico ocorre
porque a ligacao P-Si é bastante estavel (entalpia de ligacao igual a 364 + 7
kJ/mol) enquanto a ligacado P-Ge é instavel[Kerr2000]. Conseqiientemente,
durante o tratamento térmico em PHjs, apenas os atomos de Ge estao livres
na superficie [Leite2007]. As amostras P e H s@o, portanto, exemplos de
sistemas (reservatérios) fechado e aberto, respectivamente, no que concerne
ao fluxo de atomos de Si.

O método de crescimento via CVD permite um estudo seletivo da in-
fluéncia das forcas que governam a formacao das ligas nas ilhas, bem como
dos mecanismos envolvidos. A partir da determinagao da composi¢ao quimica
dos domos das diferentes amostras, pode-se inferir a contribui¢ao dos poten-

ciais termodinamicos envolvidos na formacao das ligas.

4.1 Composicao quimica

A composi¢cao quimica de um nanocristal pode influenciar fortemente suas
propriedades eletronicas[Tersoff1998]. O confinamento dos elétrons através
das mudancas na energia do gap do material esta diretamente relacionado
ao perfil de composicao das ilhas. O alinhamento da banda de condugao,
por sua vez, pode ser modificado pelas deformagoes da rede resultantes das
variacoes da composicao quimica do material.

O mapeamento da composigao quimica em ilhas de SiGe:Si(001) através
de GIXRD foi vastamente explorado em duas teses de Doutorado recentes
[Schiilli2003b, Malachias2005] e publicagoes associadas [Magalhaes-Paniago2002,
Malachias2003a, Schiilli2003a, Schiilli2005]. TEM[Floyed2003] e ataques quimi-
cos seletivos [Denker2003, Malachias2003a] também foram utilizados para
determinar o perfil de composicao de ilhas desses nanocristais. Alguns tra-
balhos tedricos tratam dessa questao através de simulagoes de Monte Carlo
[Sonnet2002, Hadjisavvas2005, Lang2005]. Entretanto, os caminhos que levam
a uma composicao com uma configuragao particular ainda nao foram com-
pletamente compreendidos; sua origem depende de contribuigoes cinética e
termodinamica o que, geralmente, é dificil de separar.

Para explicar por que e como a composicao das ilhas de Ge nominal-
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mente puras ¢ modificada e adquire uma configuragao especifica, experimen-
tos de XRD e um conjunto de ataques quimicos seletivos foram realizados
para determinar a concentracao de Ge nas ilhas. Os detalhes experimentais

acerca das técnicas utilizadas estao no capitulo 2 desta tese.

Mapas no espago reciproco

Na figura 4.2(a) sdo mostradas as medidas de w-26 na reflexao (004) para
S, F, P e H e para uma amostra que consiste em apenas trés monocamadas
de um filme bidimensional de GeSi em um substrato de Si(001), chamada
WL. A auséncia de um sinal na amostra WL sugere que o espalhamento
observado em 65,5-67,5 © seja referente as ilhas de GeSi apenas. A partir
de um conjunto de varreduras deste tipo foi possivel construir os RSMs em
duas dimensoes e determinar a concentracao média de Ge nas ilhas. Essas
medidas fornecem informagao sobre o espacamento de rede na direcao per-
pendicular ao substrato a, e nao ¢ como nos experimentos de GIXRD que

serao discutidos adiante.

a
3 <
3 3
(]
S 3
g S k
2 ‘B
2 G
IS F =
S
H
64 65 66 67 68 34,5

2 (°)

Figura 4.2: (a) Medidas de difragdo de raios-x na reflexdo (004) para as
amostras S, F, P, H e WL. (b) Medidas em (a) apds subtracao de WL.
As linhas tracejadas representam o ajuste de uma gaussiana que mais se
aproxima das medidas experimentais (circulos abertos). As linhas sélidas
representam o ajuste de uma gaussiana considerando os efeitos de tamanho
finito estimados pela férmula de Scherrer.
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A figura 4.2(b) mostra as medidas de XRD para S, F, P e H apés a
subtragao do sinal de WL. O pico largo observado para todas as amostras ¢
causado pelo fato dos nanocristais possuirem um tamanho finito e por haver
uma distribuicao de espacamentos de rede no filme. Usando a férmula de
Scherrer[Warren1990], pode-se estimar a contribuigao do efeito de tamanho
finito dos nanocristais para o sinal espalhado. Na equagao (4.1), B(20) é a
largura-a-meia-altura do sinal espalhado em rad, A é o comprimento de onda
do raio-x incidente (1,54 A para um tubo convencional de raios-x do tipo
CuKa), L é a dimensao média do cristal na dire¢ao perpendicular a reflexao
hkl (em A) e 20 pi € 0 angulo de espalhamento na diregao correspondente ao

pico.

0,94\

B(260) = ——~
( 9) LCOS@hkl

(4.1)

Para as medidas realizadas na reflexao (400), mostradas na figura 4.2, L
¢ a altura h das ilhas. A partir das estatisticas de altura (ver histogramas na
figura 4.1), é possivel determinar a contribui¢ao do efeito de tamanho finito
no sinal espalhado. Na Tabela 4.1 vemos os valores da largura-a-meia-altura
de uma gaussiana correspondente as alturas determinadas pelas estatisticas
[linhas sélidas na figura 4.2(b)]. As linhas tracejadas representam o ajuste
de uma gaussiana que melhor se ajusta aos dados experimentais (circulos
abertos). Comparando os ajustes e os valores encontrados para as larguras-
a-meia-altura das gaussianas, vemos que o efeito de tamanho finito contribui
majoritariamente para o sinal espalhado de S, F e P. Entretanto, esse efeito
contribui com apenas 45 % da largura do pico em H, o que pode ser causado

principalmente por uma distribuicao de composicoes nesta amostra.

Tabela 4.1: Estimativa da contribuicao do efeito de tamanho finito no sinal
de XRD a partir da comparagao entre a largura-a-meia-altura de gaussianas
correspondentes a altura real das ilhas [B(26)] e gaussianas ajustadas as
curvas experimentais (Bgjuste)-

Amostra | h (A) 0 B(20) | Bujuste | Razao (%)
F 124 133,106 | 0,798 | 1,061 75
S 143 | 33,164 | 0,693 | 0,908 76
P 161 | 33,208 | 0,616 | 0,761 81
H 141 | 33,264 | 0,704 | 1,570 45

A tabela 4.2 mostra um sumaério das condi¢oes experimentais usadas nos
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crescimentos e a quantidade média de Ge (z) obtida por RSM. As amostras
F, S e P tém a mesma composicao média, aproximadamente 64 %, enquanto
H possui uma quantidade significativamente menor de Ge. Na tltima coluna
da tabela é mostrada a quantidade integrada de material correspondente as
ilhas, que é consistente com a quantidade de Ge depositada: 12,0 + 0,5ML
e 3,5 ML da WL.

Tabela 4.2: Parametros de crescimento e concentracdo média de Ge (z) em
cada amostra obtida por RSM usando um tubo convencional de raio-x. A es-
pessura integrada corresponde ao volume total das ilhas/area, nao incluindo
a WL. As amostras foram crescidas por deposicao via quimica, a 600 °C, com
a deposicao de 12 eq-ML de Ge puro.

Amostra | Taxa de | Tratamento | (z) Espessura
deposigao térmico (%) | integrada (ML)
(ML /min)
F 6 nao 64 £ 5 6,0 £ 1,5
S 3 no 63+£5| T70+15
P 3 10 PH; |64+5| 11+15
H 3 10 Hy, |53+5| 65415

Os resultados obtidos pelos RSMs sugerem que os processos de difusao
tém um papel importante no perfil de composicao final das amostras, espe-
cialmente para H, onde o alargamento do pico da medida de XRD nao pode
ser explicado apenas pelo efeito de tamanho finito das ilhas. Para resolver

com precisao a concentracao de Ge nas amostras, foram realizadas medidas

de GIXRD.

Difracao de raios-x em incidéncia rasante

As medidas de GIXRD fornecem informacoes sobre a distribuicao dos
espacamentos de rede no plano @ que contribuem para o sinal espalhado. A
associacao de varreduras radiais e angulares em 11,0 e 11,1 keV (anémalo)
permite a construcao de mapas 3D dos a” medidos e da concentracao de Ge
(z) nas ilhas de GeSi, como mostram as figuras 4.3 e 4.4, respectivamente. As
analises que antecedem a construcao desses mapas sao discutidas em detalhes
no capitulo 2.

As ilhas da amostra S apresentam a maior variacdo em a’, com o topo
igual a 5,6 A. Entretanto, a amostra crescida mais rapido, F, possui uma es-

treita distribuicao de espacamentos de rede, indicando que nesse caso o ma-
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Figura 4.3: Mapas dos espacamentos de rede a’ (A) obtidos a partir de
medidas de GIXRD para as amostras S, F, P e H.

terial que compreende as ilhas estaria mais tencionado. As amostras tratadas

termicamente, P e H, apresentam uma distribuicao de a’ semelhante a F.

A partir dos mapas 3D de z podemos observar algumas diferencas inter-
essantes entre as amostras: a) S e F possuem um carogo rico em Si e uma
casca rica em Ge, conforme reportado na literatura]Malachias2003a], o que
nao é observado para P e H, que apresentam um maior grau de interdifusao;
b) P e H tém maior e menor concentracao de Ge, confirmando que o ambi-
ente de PH3 emula um sistema fechado no que concerne a difusao do Si; ¢) P
apresenta uma concentragao de Ge significativamente maior na base da ilha
em contraste com S. Nos mapas apresentados, as linhas sélidas, em preto,
representam uma concentracao de Ge igual a 0,65, que deve ser comparada

a altura das ilhas apds o ataque quimico em HyOs.

Conhecendo-se a’ e x pode-se construir um mapa da deformacao da rede
e [definida na equagao (4.2)], como mostra a figura 4.5. As ilhas em F sao as

mais deformadas, fato associado a deposicao acelerada dos atomos de Ge. Os
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Figura 4.4: Mapas da concentragdo de Ge z (fragdo) obtidos a partir de
medidas de GIXRD para as amostras S, F, P e H.

tratamentos térmicos conferem um comportamento antagénico: enquanto &

aumenta para a amostra P, o fluxo de Hy reduz € em H, se comparadas a S.

al

a(w)
A GIXRD fornece mapas 3D da concentragao de Ge nas ilhas com uma

excelente estatistica. No entanto, distribuigoes nao-uniformes de material

€= (4.2)

nao sao detectadas por esta técnica. Para identificar as variacoes locais de
z, foram utilizados dois ataques quimicos seletivos cujos resultados sao apre-

sentados a seguir.
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Figura 4.5: Mapas da deformagao da rede € (%) para as amostras S, F, P e
H.

Ataques quimicos seletivos

Os ataques quimicos seletivos usando 31%H,0, e 31%H,045:25%NH,OH
foram utilizados para revelar as variagoes na distribuicao de Ge dentro das
ilhas, através de analises local e estatistica do material preservado apds uma
seqliéncia de ataques quimicos. Os detalhes experimentais sobre a preparagao
das solugoes utilizadas sao encontrados no capitulo 2.

Asimagens de AFM mostradas na figura 4.6, apés um ataque quimico com
31% H,0,, que remove ligas de Si;_,Ge, para z > 0,65 apenas, confirmam
que o topo das ilhas é rico em Ge, conforme obtido por GIXRD. A grande
quantidade de material remanescente apds o ataque sugere que as ilhas sao
compostas por ligas de GeSi com composi¢oes nao uniformes. A amostra H,
por ser mais rica em Si é menos atacada do que as demais.

A solucao formada por 25%NH,OH:31%H,0, remove seletiva e lenta-
mente as ligas de Si;_,Ge,, atacando mais rapidamente o material mais rico
em Ge. Esse ataque quimico é ideal para mapear a composicao quimica das

ilhas e comparar qualitativamente as amostras. As figuras 4.7 - 4.9 mostram
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Figura 4.6: Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H ap6s 10 min
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma solucao de
31%H50,.
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imagens de AFM para todas as amostras apds uma, duas e quatro horas
de ataque quimico com a solucao. Apods uma hora de ataque vemos que
os domos das amostras S, F e P sao atacados de fora para dentro, confir-
mando a presenca de uma casca rica em Ge e um carogo rico em Si, ou seja,
um perfil de composicao nao homogéneo na direcao paralela ao substrato.
Entretanto, as ilhas em H sao atacadas de maneira assimétrica, indicando
uma distribuicao lateral de Ge nao-uniforme neste caso. A origem dessa
observacao sera tratada na secao 4.3.

Apés duas horas de ataque quimico, vemos que a amostra F é pratica-
mente toda atacada, confirmando que neste caso a liga de GeSi é bastante
rica em Ge. As amostras P e H sao mais e menos atacadas do que S, respec-
tivamente, sugerindo que o ambiente do tratamento térmico pode influenciar
fortemente a composicao final das ilhas.

Praticamente todo o material referente as ilhas é removido apds qua-
tro horas de ataque, deixando as pegadas das ilhas que foram removidas
pela solucao de 25%NH,OH: 31%H50,. Ao redor das regioes que com-
preendiam as ilhas vemos uma trincheira, antes formada por uma liga de
SiGe. Essas trincheiras sao anisotrépicas e ja foram observadas em trabalhos
recentes|Denker2001].

Além de domos e piramides, as amostras S e H apresentam, ainda, uma
baixa densidade de superdomos. A origem da formacao dessas ilhas com
planos de discordancia, bem como seus respectivos perfis de composicao,
serao tratados no capitulo 5.

A andlise quantitativa da concentracao de Ge nas amostras através dos
ataques quimicos requer a calibracao da solucao 25%NH,OH:31%H,0, antes
de sua utilizacao. Como mencionado no capitulo 2, a eficiéncia desta solugao
pode reduzir mais que 30 % em apenas cinco dias. Portanto, sempre que
uma nova solucao for usada, a mesma deve ser calibrada. Para andlises
comparativas e qualitativas em um conjunto de amostras, esta calibracao
nao ¢é necessaria, contanto que os ataques em diferentes amostras sejam si-
multaneos, para garantir que sejam comparaveis. Entretanto, para determi-
nar a quantidade absoluta de Ge em um conjunto de ilhas é fundamental
determinar a taxa de ataque da solucao utilizada.

O gréfico na figura 4.10(a) mostra a altura média das ilhas em funcao
do tempo de ataque para as amostras S e H submetidas a uma solucao
de 25%NH,OH:31%H,0, apds 2h de preparo. A partir dos ajustes pode-se
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Figura 4.7: Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apds uma hora
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma solucao de
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Figura 4.8: Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apés duas hora
de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma solucao de

estimar o tempo necessario para que as ilhas sejam atacadas até uma de-
terminada altura h. Os quadrados azuis representam as alturas médias dos
domos apds dez minutos de ataque em 31%H,0O,. Quanto mais inclinado
for o ajuste mais rapido é o ataque, ou seja, as ilhas sao mais ricas em Ge.
Em acordo com as medidas de GIXRD, vemos que a amostra S é mais rica
em Ge do que H. Uma curva de calibracao (taxa de ataque em funcao da
concentragdo de Ge) pode ser inferida a partir desses dados, como mostra
o grafico na figura 4.10(b). Vemos que a solu¢ao 25%NH4OH:31%H,0, é

bastante seletiva: enquanto um filme de Ge puro é atacado a 100 nm/min,
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1] 8 nm 1] 15 nm

Figura 4.9: Imagens de AFM para as amostras S, F, P e H apds quatro
hora de ataque quimico seletivo em temperatura ambiente, em uma solucao
de 25%NH4OH31%H202
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Figura 4.10: (a) Altura A (nm) em fungao do tempo de ataque quimico com
25%NH,OH:31%H505 (min). Os quadrados azuis representam as alturas
médias dos domos ap6s 10 minutos de ataque em 31%H0,. (b) Taxa de
ataque quimico em funcao da concentracao de Ge para filmes de GeSi 2D
com diferentes composigoes[Nate2007].

um filme com 50 % de Ge é atacado a 1,0 nm/min.

Sinopse da segao

As propriedades eletronicas dos QDs podem ser moduladas através de
sua composicao quimica, dai o atual interesse em determinar o perfil dessas
nanoestruturas. Nesta secao a composicao quimica de ilhas de SiGe foi in-
vestigada através de trés métodos complementares: RSM, GIXRD e ataques
quimicos seletivos. As técnicas de XRD fornecem informagoes representati-
vas sobre as amostras. Os ataques quimicos seletivos, por sua vez, podem
ser usados na analise local das ilhas. Conforme mencionado, a calibracao
da solucao 25%NH,OH:31%H,0, é fundamental para que se obtenham in-
formagoes quantitativas sobre a composicao das ligas que formam as ilhas de
SiGe.

Uma comparacao direta entre os resultados obtidos por GIXRD e o ataque
quimico com 25%NH,OH:31%H,0, é mostrada na figura 4.11, onde vemos
uma imagem de AFM e o perfil lateral de um domo apés uma hora de ataque.
Para a amostra H, os ataques quimicos sao essenciais para revelar o perfil de

composicao real das ilhas.

A determinacao da composicao quimica das ilhas de SiGe auxilia no en-
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Figura 4.11: (esquerda) Perfil de composigdo da amostra H obtido por
GIXRD. (centro) Imagem de AFM e (direita) perfil lateral de um domo apds
o ataque quimico com 25%NH,OH:31%H,0, por uma hora. Para esta amos-
tra os ataques quimicos sao essenciais para revelar o perfil de composicao
real das ilhas.

tendimento da agao dos mecanismos envolvidos na formacao das ligas, bem
como sua estabilidade. A partir dos mapas de z, a’ e € podem-se construir
os mapas das forcas generalizadas que governam a formagao das ilhas e dos
potenciais termodinamicos envolvidos, cujos resultados sao apresentados e

discutidos na secao a seguir.

4.2 Forcas generalizadas e potenciais
termodinamicos

Os conceitos de termodinamica cléssica envolvidos na definigao das forgas ge-
neralizadas e dos potenciais termodinamicos que influenciam a estabilidade

das ilhas de SiGe estao definidos na se¢ao 1.3 do capitulo 1.

Forcgas generalizadas
A partir da determinacao de a’, z e g podem-se construir os mapas
das forcas que governam a formagao das ilhas: a tensao o e o gradiente do

potencial quimico Vu, definidos pelas equacoes (4.3) e (4.4).

o (cfl + CuiChz - 20122> y
Cll

Vi = (z% + 3%) [kTin(z)] (4.4)

100
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A tensao nas ilhas tem origem mecanica e é diretamente proporcional
a deformacao paralela ao substrato £, como mostra a equacao (4.3). As
constantes elasticas Cj; e (o dependem da composicao da liga seguindo a
Lei de Vegard.

posicao (nm) posigcao (nm)
30 20 10 0 10 20 30 30 20 10 0 10 20 30
h 15 s 1 F 15
: £
2 o
© 5. 5 2
©
15; 15
£ 10 10 E
o ©
2 \ 2
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-30 20 -10 0 10 20 30 -30 -20 -10 O 10 20 3
posi¢do (nm) posicdo (nm)
tensao (GPa)
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1,0 0,0 -1,5 -4,0

Figura 4.12: Mapas da tensao o (GPa) para as amostras S, F, P e H.

Os mapas de o da figura 4.12 mostram que a amostra F é a mais ten-
cionada. Na auséncia de tratamento térmico existe uma quantidade significa-
tiva de tensao no perimetro das ilhas (ver mapas para S e F). Os tratamen-
tos térmicos em ambientes distintos causam diferentes distor¢des na rede: no
centro das ilhas ¢ de H diminui, enquanto P exibe um aumento na tensao
interna. Este resultado inesperado sugere que aconteca uma redistribuicao
atomica dentro das ilhas durante o tratamento térmico pds-crescimento em
PHj3. J4 em H, que representa um sistema aberto, a vizinhanga (dtomos
adsorvidos na superficie) pode participar dos processos de difusao durante o
tratamento térmico, inibindo a observacao dos efeitos da difusao dentro das
ilhas.

O gradiente do potencial quimico esta associado a variagao de composi¢ao
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dentro das ilhas. Quanto menor o seu valor mais préximo do equilibrio estéa o
sistema. Trata-se de uma grandeza vetorial, com dire¢ao e sentido, onde 7 e
J, na equacio (4.4), sdo os vetores unitarios que definem as dire¢oes paralela
e perpendicular ao substrato, respectivamente.

posi¢do (nm) posicao (nm)
30 20 10 0 10 20 30 -30 20 10 0 10 20 30

altura (nm)

altura (nm)

30 20 -10 0 10 20 30 -30 -20 -10 0 10 20 30

posi¢ao (nm) posi¢ao (nm)
Vi (meV/A)
I B
0,0 7,5 15,0

Figura 4.13: Mapas do gradiente do potencial quimico Vy (meV/A) para as
amostras S, F, P e H.

Os mapas de Vu da figura 4.13 mostram que o centro da ilha em S
apresenta um gradiente de potencial quimico, em contraste com as outras
amostras. Os tratamentos térmicos reduzem significativamente Vi, em par-
ticular na base das ilhas. Durante o tratamento em PHj a provavel redis-
tribuicao atomica diminui Vi de P, comparada a S, como conseqiiéncia de
uma tentativa do sistema (fechado) aproximar-se do equilibrio termodinamico.
A amostra H apresenta o menor V u, correspondendo a situagao mais proxima
do equilibrio. Pode-se concluir que quando o sistema esté livre para interagir
com a vizinhanga, o fluxo de d4tomos entre as ilhas e a superficie (que ocorre
durante o tratamento em Hy) resulta em uma configuracao meta-estavel.

A fim de compreendermos os efeitos das forcas generalizadas na con-

figuragao final do perfil de composicao das amostras, é importante quantificar
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os potenciais termodinamicos envolvidos na formacao das ligas nas ilhas de

SiGe.

Potenciais termodinamicos
Os potenciais termodinamicos que dependem de z e contribuem para a
formacao das ilhas sao: a entalpia H’, o termo de entropia de mistura 7Sy,

e a energia livre de Gibbs associada G, definidos no capitulo 1 como:

H' = Eq+ Epym (4.5)
TSy = —RT[zin(z) + (1 — 2)in(1 — z)] (4.6)
G'=H' — TSy (4.7)

A energia livre de Gibbs de mistura G’ é o potencial termodinamico que
mede o trabalho efetivo realizado para que a mistura se forme, a pressao e
temperatura constantes. Em geral, todo sistema busca minimizar esta ener-
gia. Em outras palavras, quanto menor o seu valor, maior serd o grau de
espontaneidade do processo associado. De acordo com a equagao (4.7), para
compreendermos o comportamento de G’ é necessario analisarmos inicial-
mente as contribuig¢oes de H’ e TSy, separadamente.

H’ é a soma das energias eldstica, proporcional a £? (que inclui a distorgao
exercida pelo substrato e a deformacao microscépica associada a liga), e
quimica que depende da transferéncia de cargas entre os atomos de Si e Ge,

conforme as equagoes (4.8) e (4.9).

1
B, =2g <1 i ”) = (4.8)

El

quim

=Qu(l —x) (4.9)

Nas equagoes acima, a razao de Poisson v e o médulo de cisalhamento ¢

dependem de z, segundo as seguintes relacgoes:

g=1ugge + (1 —x)gsi, v =1avge + (1 — x)vs; (4.10)

A partir dos mapas de a’, z e ¢, é possivel quantificar os termos de energia

elastica E; e quimica E7,;, cujos mapas sao mostrados em 4.14 e 4.15. A



102 Capitulo 4. Formacgao de ligas em nanocristais de SiGe:Si(001)

posicao (nm) posicao (nm)
-30 20 -10 0 10 20 30 -30 -20 -10 0 10 20 30
15; . ST E 15
/é\ = —_~
£ 10, 10 E
N N—
= ©
= 2
© 5 S G
15 1 15
H
€ €
E 10 ] 10
g g
5 2
A i 5 o

-30 -20 -10 0 10 20 30 -30 20 -10 0 10 20 30
posi¢cao (nm) posicao (nm)
E, (meV/atomo)
I - 1 I

0 10 20

Figura 4.14: Mapas da energia elastica E, (meV/atomo) para as amostras
S F.PeH.

energia elastica varia significativamente de uma amostra para outra. FE
aumenta consideravelmente de S para F, tendo em vista sua dependéncia
com 2. O tratamento térmico em PHs aumenta FE,;, sugerindo mais uma
vez que uma redistribuicao atomica ocorra dentro das ilhas. J& o ambiente

de Hs, reduz significativamente esse termo de energia, comparado a S.

De acordo com os mapas de energia quimica da figura 4.15, vemos que o
termo Ey,im ¢ maior em S do que em F e sua distribuigao ¢ semelhante para

S e P. A amostra H possui o maior valor de £’

Segundo os mapas de H’, construidos a partir de E. e E’y;, (ver figura
4.16) vemos que o aumento da taxa de deposi¢do de Ge resulta em um au-
mento de H’, como era de se esperar, tendo em vista o alto valor de ¢ para
a amostra F. Comparando a amostra S as amostras tratadas termicamente
vemos primeiramente que H’ aumenta para P (sistema fechado). Este fato
é uma conseqiiéncia direta da redistribuicao atomica que acontece durante o
tratamento térmico em PHjz. Em contraste, H’ diminui para H, sugerindo
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Figura 4.15: Mapas da energia quimica E’,;, (meV/dtomo) para as
amostras S, F, P e H.

que a difusao na superficie dos atomos de Ge e Si tem uma forte influéncia

na configuracao mais estavel para o sistema aberto.

A contribuicdao entréopica depende essencialmente da mistura entre os
atomos de Si e Ge [ver equagao (4.6)], sabendo-se que o ordenamento é
minimo e a temperatura de crescimento é relativamente alta (600 °C). Célculos
tedricos [Bernard1991, Koiller1989, Kelires1989] indicam que o ordenamento
em ligas de GeSi é energeticamente desfavoravel, comparado a um arranjo

aleatorio.

Uma maneira de aumentar a entropia (Terceira Lei da Termodinamica
[Kittel2002]) ¢ incorporando atomos de Si em uma ilha antes formada por
Ge puro. Em outras palavras, é de se esperar que a difusao do Si (seja por

superficie ou do préprio substrato) aumente a entropia do sistema.

Os mapas de TSy, para as quatro amostras sao mostrados na figura 4.17.
TSy é menor para F (material mais segregado) do que para S, confirmando a

hipdtese de que quanto mais misturado estiver o material maior serd seu grau
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Figura 4.16: Mapas da entalpia de mistura H’ (meV/dtomo) para as
amostras S, F, P e H.

de desordem. O tratamento térmico pds-crescimento aumenta drasticamente
TSy, o que esta diretamente relacionado ao fato de P e H serem formadas
por ligas ‘'mais misturadas’, comparadas a S.

Uma vez que H’ e TSy foram quantitativamente avaliados, pode-se in-
ferir G’. Uma maneira intuitiva de avaliar tal potencial é estabelecer uma
referéncia e associar a formagao das ligas a uma diferenga de energia. Seja
um filme 2D de puro Ge uniformemente tencionado sobre um substrato de
Si(001) a referéncia, pode-se computar G ’fimme, que inclui apenas a compo-
nente eldstica, uma vez que z = 1,0 e os termos de mistura sao nulos. Temos,
entdo, que Gfiime = 32 meV /dtomo. Quanto maior for a diferencga de energia
AG’ = G'iina - G'fitme, mais espontanea sera a formacao da liga.

Na figura 4.18 estao os mapas de AG’ para todas as amostras. Como
esperado, AG’ < 0 em todos os casos. O aumento da taxa de deposicao
de Ge e a conseqiiente diminui¢ao da interdifusao resultam em um maior
valor médio de AG’ para a amostra F. AG), diminui significativamente com

os tratamentos térmicos pos-crescimento, indicando que os sistemas estao se
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Figura 4.17: Mapas do termo de entropia de mistura 7Sy, (meV /dtomo)
para as amostras S, F, P e H.

aproximando do equilibrio. Como vimos anteriormente, o aumento de H’ em
P, sistema fechado, é compensado pelo aumento do termo entrépico, dimin-
uindo a energia livre de Gibbs total. Em um sistema aberto - amostra H -
a difusao dos atomos de Si diminui H’ e aumenta 7T'S), significativamente,

resultando na minimizacao de AG".

Sinopse da secao

As forcas generalizadas e os potenciais termodinamicos que governam a
formagao das ligas em ilhas de GeSi com deposi¢cao nominal de 100 % Ge
foram quantitativamente avaliados. A partir dos mapas de composicao e
deformagao, obtidos por GIXRD, foi possivel construir os mapas de entalpia
de mistura H’, entropia de mistura 7Sy, e energia livre de Gibbs AG”. O
tratamento térmico em ambientes controlados permitiu o contraste entre os
sistemas fechado (tratamento térmico em PHj) e aberto (tratamento sob
fluxo de Hs) com relacdo ao fluxo de Si para as ilhas.

O tratamento térmico pods-crescimento influencia fortemente a acao das
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Figura 4.18: Mapas da energia livre de Gibbs G’ (meV/dtomo) para as
amostras S, F, P e H.

forcas, tensao e gradiente do potencial quimico, na formacao das ligas nas
ilhas de GeSi epitaxiais. Esse efeito reflete-se nos potenciais termodinamicos
e, conseqlientemente, na estabilidade das nanoestruturas. O tratamento em
PH3; aumenta consideravelmente a entalpia e a entropia de mistura do sis-
tema. Ja o fluxo de Hy reduz H’ e aumenta TSy, resultando na configuragao
(perfil de composigao) de menor energia G

O critério termodinamico para que um processo seja espontaneo ¢ AG’
< 0. Assumindo que um filme 2D de puro Ge uniformemente tencionado
sobre um substrato de Si(001) seja a referéncia, pode-se estimar o grau de
espontaneidade da formagao de ligas em ilhas para cada amostra, ou seja,
AG".

Na tabela 4.3 sao mostrados os valores médios dos principais parametros
para a amostra referéncia (S) e os sistemas aberto e fechado (amostras H e
P). A concentragao média de Ge nado varia significativamente de S para P,
indicando que esta iltima emula de maneira efetiva um sistema fechado. Em

contraste, (z) diminui consideravelemente para H, consistente com os resul-
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Tabela 4.3: Valores médios dos principais parametros para as amostras. Para
o gradiente do potencial quimico os erros representam o desvio padrao dos
valores mostrados na figura 4.13.

amostra S P H
(x) (fracao) 0.75 £ 0.04 | 0.69 £ 0.03 | 0.45 £+ 0.02
() (GPa) 16+£02 | 1.8+£02 | 08=£0.1
(Vi) (meV/A) 1.9+09 | 09+02 | 1.5+05
(T'Sy) (meV /dtomo) | 33 + 3 44 +3 48 + 2
(G") (meV /étomo) -26 £ 5 -36 £ 5 43 £3

tados obtidos por GIXRD e pelos ataques quimicos seletivos apresentados
no inicio deste capitulo. Os valores médios de (o) sugerem que a liga em P
estd mais tencionada do que em S, devido as redistribuicoes atomicas que
podem ocorrer nas ilhas durante o tratamento térmico pds-crescimento em
PHj. J& o sistema aberto (amostra H) encontra-se menos tencionado devido
a introducao do Si nas ilhas. Como era de se esperar, (Vu) tem o menor
valor para a amostra P, conseqiiéncia direta da impermeabilidade das ilhas

com relagao aos atomos de Si adsorvidos na WL.

A entropia de mistura aumenta de S para P e para H, indicando o au-
mento da desordem das ligas formadas nessas amostras. Finalmente, (G”)
tem o menor valor para H, sugerindo que o sistema aberto corresponde a

situagao mais estavel dentre as analisadas.

A avaliacao da contribuigao dos potenciais termodinamicos para a formacgao
das ligas em ilhas de SiGe nos permitiu compreender porqué sao formadas.

No entanto, as questoes seguintes ainda estao em aberto:

- Quais sao os mecanismos que agem na formacao das ligas em ilhas, ou

seja, como a composi¢cao nominal de uma ilha de Ge puro se modifica?
- E possivel investigar a influéncia de cada mecanismo de maneira seletiva?

- Qual a relagao entre os diferentes perfis de composicao obtidos e a acao

de cada mecanismo?
- A difusao dos dtomos de Si provenientes do substrato ¢ significativa?

Para responder essas perguntas, foi realizado um conjunto de experi-
mentos envolvendo o ataque quimico seletivo com 25%NH,OH:31%H,0, e

analises cuidadosas de AFM, cujos resultados sao discutidos a seguir.
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4.3 Mecanismos de formacao das ligas

Os principais mecanismos que modulam o perfil de composicao das ilhas auto-
organizadas sao (ver figura 4.19): (a) as reagoes de troca entre os dtomos
que compoem as nanoestruturas durante o crescimento das ilhas; trata-se da
formacao e da quebra das ligagoes entre os dtomos do cristal e os atomos
adsorvidos na superficie; (b) a difusao na superficie dos atomos; e (c) a
difusdo dos dtomos dentro das ilhas (difusao intra-ilha). Nesta sec¢do, a in-
fluéncia de cada mecanismo na composicao final das ligas que formam as ilhas
serd avaliada separadamente. Os resultados aqui apresentados resultaram na
publicacao [Leite2007] (copia do artigo no apéndice A).

E sabido que ambientes distintos (i.e. UHV em comparagao a ambientes
de Hy ou PHj3) modificam de forma seletiva a mobilidade de superficie dos
atomos adsorvidos [Nakajimal999, Kamins2003, Kamins2004]. Conseqiiente-
mente, a formacao de ligas na presenca de gases pode acontecer privilegiando
um determinado mecanismo com relacao aos outros durante o crescimento
por CVD, apesar de nao ser possivel suprimi-los completamente. Para eluci-
dar quais mecanismos contribuem para a formacao das ligas de SiGe presente
nas ilhas, dada uma determinada condi¢ao de crescimento, é fundamental
variar as componentes cinética e termodinamica individualmente nos exper-

1mentos.

Figura 4.19: Mecanismos de formacao das ligas SiGe: (a) troca de dtomos
de Si e Ge, (b) difusdo na superficie e (c) difusao intra-ilha.

Recentemente, foi observado que, variando a taxa de deposicao do Ge em
nanoestruturas crescidas por MBE, pode-se controlar sua concentragao na

composicao final das ilhas através da troca entre os d&tomos (a) e da difusdo na
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superficie (mecanismo b)[Mcdaniel2005]. Em um estudo detalhado realizado
por [Katsaros2005], alguns dos caminhos para a interdifusao do Ge e do
Si (b) foram investigados em ilhas crescidas em diferentes temperaturas e
tratadas termicamente em UHV. Nesse caso, a difusao na superficie do Ge e
do Si foi considerada o mecanismo dominante na determinacao do perfil de
composicao[Katsaros2005].

A difusdo do substrato de Si requer a formagao de vacancias e/ou in-
tersticios nas ilhas epitaxiais|Fahey1989]. Para camadas bidimensionais en-
terradas de SiGe foi visto que a difusao do Ge aumenta com a concentracao
de Ge e a tensao do material[Zangenberg2001]. Apesar da difusao a 600
°C ser desprezivel para um material nao-deformado, as energias de ativacao
dependem fortemente da deformacgao da rede. Para o caso de uma cober-
tura menor do que uma monocamada atomica completa, a difusao do Ge em
superficies de Si foi prevista teoricamente para baixas temperaturas (~ 500
°C) e observada por RBS de alta resolu¢ao[Uberuaga2000, Nakajimal999].
Em ilhas auto-organizadas, a deformacao da rede e o fato das facetas de alto
indices e bordas (e defeitos) comporem a superficie aumentam as possibili-
dades para os processos de interdifusao, comparado a um filme 2D. Entre-
tanto, resultados experimentais sobre a difusao intra-ilha (mecanismo c) sdo
inconclusivos[Katsaros2005).

Um dos objetivos em questao é avaliar a importancia relativa de cada
mecanismo através da comparacao entre as amostras crescidas por CVD e
tratadas termicamente em diferentes ambientes. O crescimento de amostras
com diferentes taxas de deposigao (S e F) pode afetar todos os mecanismos,
principalmente a e b. Para avaliar a contribuicao de b no perfil de composicao
das ilhas, utilizaram-se as amostras H, tratada termicamente em Hs, e S
(referéncia). O mecanismo c foi isolado mediante o tratamento térmico em
PHjs, comparando S e P, que suprime a difusao na superficie do Si, conforme
mencionado no inicio do capitulo.

As amostras foram atacadas com a solucao de 25%NH,OH:31%H,04 por
varios intervalos de tempo para estudarmos os perfis de composicao em de-
talhes. Os resultados aqui apresentados consistem principalmente em uma
andlise comparativa e nao na determinacao da quantidade absoluta de Ge
nas amostras. Essa andlise comparativa, apesar de qualitativa, permite, de
maneira muito precisa, estabelecer as diferencas entre os perfis de composicao

de diferentes amostras. Andlises local e estatistica (em conjuntos de apro-
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antes apés 30 min apés 1 hora apés 4 horas

50 nm 40 nm 20 nm

Figura 4.20: Imagens de AFM dos domos das amostras S, F, P ¢ H
antes e apds trinta minutos, uma e quatro horas de ataque quimico com
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ximadamente 400 ilhas), utilizando imagens de AFM, foram realizadas para
todas amostras, antes e apds os sucessivos ataques quimicos.

Na figura 4.20 vé-se a evolucao de domos representativos das amostras S,
F, P e H antes e apds o ataque quimico por 30 minutos, 1 e 4 horas. Os
perfis laterais apresentados em 4.21 correspondem a ilhas estatisticamente
representativas selecionadas a partir do histograma de alturas da figura 4.22.

Os perfis distintos indicam diferentes graus de mistura nas ligas.

20
antes F |1apds 30min apos 60 min

= S

510- ! 1 1

S 5 J \ H )
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80 -40 0 40 80 -80 40 0 40 80 -80 -40 0 40 80
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Figura 4.21: Perfis laterais para domos representativos nas amostras
S, F, P e H antes e apos 30 e 60 minutos de ataque quimico com
25%NH,OH:31%H50s,.

Comparando as imagens de AFM e os perfis laterais de S e P antes
do ataque quimico, trés observagoes podem ser feitas para P: (i) os domos
sdo um pouco mais altos, (ii) o volume total das ilhas é maior, (iii) ndo ha
piramides nessa amostra. Pode-se concluir, portanto, que além da difusao na
superficie dos atomos que constituem as piramides para os domos, o material
proveniente do substrato é efetivamente incorporado as ilhas, causando seu
crescimento (comparando as amostras S e P, esse acréscimo equivale a 4 +
3 ML). Esse resultado ja foi observado em experimentos de TEM em segao
transversa e espectroscopia de perda de energia dos elétrons (EELS, do inglés
FElectron Eneergy Loss Spectroscopy), em amostras tratadas termicamente a
650°C, com interfaces uniformes[Vanfleet2007].

Todas as amostras, exceto H, possuem uma morfologia simétrica apds
o ataque quimico de uma hora, com uma casca rica em Ge, conforme de-
monstrado por experimentos de GIXRD[Malachias2003a], cujos resultados

foram apresentados na secao 4.1. Para H, um perfil de composicao irregu-
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lar foi revelado pelo ataque seletivo, como mostram as figuras 4.20 - 4.22.
Este tipo de perfil foi anteriormente observado para amostras crescidas por
CVD[Kamins1997] e MBE[Denker2005a] e é explicado pela difusdo na su-
perficie do Si associada a interdifusao. No caso da amostra H, a difusao
na superficie do Ge e do Si (mecanismo b) age junto a difusao intra-ilha

(mecanismo c) produzindo a morfologia observada.
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Figura 4.22: Estatisticas de altura h (nm) em fungao do tempo de ataque
quimico para as amostras F, S, P e H.

De acordo com a figura 4.20, vemos que para todos os tempos de ataque o
material da amostra F é removido mais rapidamente, indicando que ha maior
segregacao do Ge e do Si. Em outras palavras, o mecanismo a é reduzido
para tempos menores de crescimento. Recentemente, resultados similares
foram obtidos para amostras crescidas por MBE[Mcdaniel2005].

Apés 30 minutos de ataque, os domos em S tém um topo mais rico em Ge
comparado a P. No entanto, apés 1 hora mais material é removido da amostra
P em contraste com S e H, o que significa que ha uma regiao de P mais rica
em Ge. Esses fatos demonstram que acontece uma redistribuigao dos atomos
de Ge e Si dentro das ilhas durante o tratamento térmico em PHj3, na qual o
Ge difunde para baixo e o Si para o topo das ilhas. O perfil encontrado para a
amostra P é similar a resultados obtidos por simulag¢oes de Monte Carlo (MC)
que levam em consideracao a difusao intra-ilha[Hadjisavvas2005, Lang2005];
tanto os experimentos quanto as simulacoes revelam um caroco rico em GeSi
e uma casca rica em Ge.

Estatisticas de altura foram feitas para as amostras antes e apds dois
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intervalos de ataque quimico (30 e 60 min), conforme figura 4.22. Os perfis
laterais (figura 4.20), junto as estatisticas de altura, mostram que para 7-8
nm de altura as amostras P e H sao mais ricas em Si do que as amostras S
e F. Entretanto, a situagao é diferente para 5 nm (ver figura 4.21), onde as
amostras F e P apresentam uma base mais rica em Ge. Através da evolucao
das estatisticas com o ataque quimico, vemos que H tem uma distribuicao
mais larga de alturas do que as outras amostras, indicando uma variedade
de composicoes maior no conjunto de ilhas analisadas, de acordo com os

resultados de RSMs apresentados no inicio do capitulo.

T I I I I

—~ 100{ | =
S Aumento da

o concentragédo de Ge

©

o

(o)

= =H

=

o 1L

0 50 100 150 200 250
tempo de ataque (min)

Figura 4.23: Volume total integrado (%) em fungao do tempo de ataque

quimico (min) para todas as amotras. A derivada das curvas estd associada
a concentracao de Ge no filme.

Na figura 4.23 é mostrado um gréafico do volume total integrado em funcao
do tempo de ataque para todas as amostras. A inclinacao das curvas estd
associada a quantidade de Ge nos filmes, aumentando de H para S, para P e
finalmente F. Comparando as amostras S e F, vemos que o aumento da taxa
de deposicao do Ge acarreta um aumento da sua concentracao nas ilhas, o
que corresponde a menor interdifusdo durante o crescimento[Mcdaniel2005].
Enquanto H é mais rica em Si do que S, o tratamento térmico em PHj3 en-
riquece o material em Ge comparado a S. Essa observacao demonstra que o
processo de difusao na superficie pode ser seletivamente controlado depen-
dendo da escolha apropriada do ambiente no qual o tratamento térmico é
feito.

Para melhor entender a contribuicao do mecanismo de difusao intra-ilha
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Figura 4.24: Amostra P: (a) Imagem de AFM de uma regido da amostra P.
Seqiiéncia de imagens de AFM da mesma regiao da amostra (b) antes, apds
(¢) 30 e (d) 60 min de ataque quimico seletivo com 25%NH,OH:31%H,0,
mostrando um domo representativo. (e) Perfil lateral do domo tomado na

linha tracejada das imagens de AFM ao longo da dire¢ao [110], mostrando a
morfologia resultante do tratamento térmico em PH3 ao qual a amostra foi
submetida.
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(c) na formagao das ligas, uma andlise mais detalhada foi feita na amostra
P, na qual esse processo pode ser isolado. Atacando-se uma mesma regiao
da amostra P sucessivas vezes (figura 4.24) vemos pelo perfil lateral de uma
ilha representativa [figura 4.24(e)] que o material referente as bordas da ilha é
rico em Ge e, conseqiientemente, foi removido pelo ataque. Este experimento
demonstra que nao ocorre difusao na superficie do Si para a amostra P, caso

contrario o perfil da ilha seria assimétrico, como é o caso de H e de ilhas de

GeSi crescidas por MBE[Denker2005a)].
O 10 nm

Figura 4.25: Imagens de AFM da amostra P apds uma hora de ataque
quimico, mostrando a morfologia de roseta, estatisticamente representativa.

Analisando cuidadosamente varias imagens de AFM para a amostra P
apos uma hora de ataque quimico, vemos uma morfologia particular, que
é revelada para h < 5 nm de altura, como pode ser visto na figura 4.25.
Para essa altura em particular a amostra P exibe uma concentracao de Ge
maior do que as outras amostras (exceto F), indicando que ocorre difusao
do Ge para a base das ilhas (mecanismo c). Essas estruturas, chamadas de
rosetas, sao estatisticamente significativas e foram observadas em mais de

um experimento de ataque quimico seletivo envolvendo a amostra P.

100% Si 100% Ge
B

Figura 4.26: Simulacao de Monte Carlo para T = 8 K mostrando a com-
posi¢ao nao-uniforme de um domo de GeSi[Lang2005].
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O perfil lateral (figura 4.24) e as imagens de AFM (figura 4.25) para
P apdés uma hora de ataque exibem uma depressao suave no centro, que
corresponde ao topo antes rico em Ge, conforme previsto pela simulacao de
MC mostrada na figura 4.26[Lang2005]. Durante o tratamento térmico em
PHj3 a mistura dos atomos de Ge e Si e a conseqiiente formagao da liga ocorre

dentro da ilha, preservando as bordas dos domos ricas em Ge.

{153 23}

{153 23} 113

Figura 4.27: (a) Esquema ilustrativo de um domo e suas respectivas facetas

[Rudd2007]. (b) Imagem de AFM em 3D de uma ilha da amostra P, mos-
trando a morfologia de roseta resultante do ataque quimico seletivo por uma
hora.

A difusao intra-ilha (mecanismo c) acontece assistida pela deformacao da
rede. As regides ricas em Si na amostra P ocorrem ao longo das diregoes
[110], como mostra a imagem de AFM da Figura 4.27. O angulo das facetas
{311} é menos inclinado do que da {15 3 23} [25° e 32°, respectivamente
- ver figura 4.27(a)] e a relaxagdo é menor na diregao [110]. Conseqiien-
temente, durante o tratamento térmico, o Ge move-se para a dire¢ao [010]
enquanto o Si move-se para [110], produzindo a estrutura de roseta [figura
4.27(b)] [Leite2007]. No centro da roseta hd uma regiao rica em Ge que re-
flete a ocorréncia de uma relaxacao maior neste sitio. A difusao intra-ilha
(c) ocorre muito préxima ao substrato, 4 nm da superficie no caso de ilhas
com 16 nm de altura, regiao que corresponde a uma deformagao significa-
tiva da rede[Magalhaes-Paniago2002]. Este resultado demonstra que a re-
distribuicao atomica decorrente do mecanismo de difusao intra-ilha acontece

tanto na direcao perpendicular ao substrato de Si quanto na direcao paralela.
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Sinopse da segao

A aca@o dos diferentes mecanismos envolvidos na formacao das ligas de
nanocristais epitaxiais foi descrita nesta secao. A troca de atomos de Si e Ge
(a), a difusdo na superficie (b) e a difusao intra-ilha (c) foram investigadas
variando as condigoes de crescimento e o ambiente do tratamento térmico pos-
crescimento, via CVD. A importancia relativa de cada mecanismo foi avaliada
através da determinacao do perfil de composicao de domos de SiGe:Si(001).
O aumento da taxa de deposigao do Ge reduz o mecanismo (a). A difusao
na superficie do Si (b) é dominante durante o tratamento térmico em Hj,

enquanto a difusao na superficie do Ge e a difusao intra-ilha (c¢) prevalecem

durante o tratamento térmico em PHj.

S P

(b) <

Figura 4.28: Esquema resumido dos mecanismos que contribuem para o perfil
de composigao unico da amostra P: a difusdo na superficie do Ge (b) é res-
ponsavel pela auséncia de piramides nesta amostra e pelo aumento do volume
dos domos. A difusao intra-ilha (c) resulta na redistribuicdo atomica do Si
e do Ge durante o tratamento térmico em PH3 e na morfologia de superficie
de roseta, revelada apds o ataque quimico seletivo.

Os efeitos dos mecanismos b e ¢ foram estudados em detalhes para a
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amostra P e estao resumidos no esquema da figura 4.28. Os principais
efeitos da difusdo na superficie do Ge (mecanismo b) sdo: a auséncia de
uma po-pulacao significativa de piramides e o aumento do volume dos do-
mos. A difusdo intra-ilha (mecanismo c) resulta na redistribuicdo atomica
do Si e do Ge durante o tratamento térmico em PHj3 e é confirmada pela
observagao de uma morfologia de superficie de roseta apds o ataque quimico
para h < 5 nm. A técnica de obtencao das amostras, crescimento via
CVD, permitiu o isolamento da difusao intra-ilha, até entao previsto ape-

nas teoricamente|Leite2007].






Capitulo 5

Interdifusao e amadurecimento
em superdomos

de SiGe:Si(001)

O objetivo deste capitulo é verificar a influéncia da interdifusao no processo
de amadurecimento de Ostwald (OR, do inglés Ostwald Ripening) através do
mapeamento da composigao quimica de superdomos (SDs) de SiGe:Si(001)
e qual configuragao é energeticamente mais favoravel. Os SDs sao obser-
vados a partir da deposicao de 6 ML de Ge e sao caracterizados por apre-
sentarem planos de discordancias, introduzidos para aliviar as deformagcoes
do filme[Zinke-Allmang1992|. Inicialmente far-se-4 uma discussao sobre o
equilibrio, como os SDs sao formados e sua relacao com o fenomeno de OR.
Na secao seguinte, os perfis de composi¢ao para um conjunto de SDs obtidos
para condigoes de crescimento distintas sao mapeados por ataques quimicos

seletivos, revelando a influéncia da interdifusao durante o processo de OR.

5.1 A formacao dos SDs

O equilibrio

Um conceito muito importante que deve ser levado em consideragao quando
se trata do processo de OR ¢ o do equilibrio global. Diz-se que o equilibrio
global é atingido quando as observaveis macroscépicas de um sistema nao
mudam com o tempo. No caso do Ge depositado epitaxialmente sobre um
substrato de Si, duas situagoes de equilibrio global sao consideradas possiveis.
Na primeira delas [figura 5.1(a)], os dtomos de Ge estao aleatoriamente dis-
tribuidos no substrato de Si. A outra possibilidade é que, para atingir o

equilibrio, aconteca OR até que todos os dtomos de Ge juntem-se, formando

120
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uma tnica ilha que contenha todo o material depositado[Voohees1992], rep-
resentada na figura 5.1(b). O objetivo deste capitulo é resolver qual dos
cenarios é energeticamente mais favoravel, ou seja, se o material depositado

se mistura ao substrato ou nao.

(@) (b)

Ge—>. L ] L] 3 .. L] L ] :

Figura 5.1: Duas situagoes de equilibrio global possiveis para o sistema ilhas
+ substrato: (a) os dtomos de Ge estao aleatoriamente distribuidos no subs-

trato de Si e (b) todos os dtomos de Ge unem-se formando uma tnica ilha
que contém todo o material depositado.

A segunda situacao parece ser a mais plausivel em se tratando do sis-
tema SiGe:Si(001) epitaxial. No entanto, para resolver qual dos cendrios é
energeticamente mais favoravel é fundamental estudar o caminho que leva ao

equilibrio, ou seja, a formacao dos SDs de GeSi.

Os superdomos de SiGe:Si(001)

E sabido que, no modo de crescimento Stranski-Krastanov, a formacao
de ilhas 3D acontece espontaneamente para aliviar a energia elastica ar-
mazenada no filme (ver Capitulo 1 para detalhes). Com a deposigao continua
de material, planos de discordancias sao introduzidos e acontece a relaxacao
plastica das camadas epitaxiais, dando origem aos SDs. A introdu¢ao de uma
discordancia alivia em até 20 % a deformagao da ilha [Merdzhanova2006].
Nesse momento a ilha torna-se avida por mais material, uma vez que esté
relaxada e pode expandir lateralmente.

Os SDs possuem facetas {111}, {126} e {4 20 23} (mais inclinada), além
das facetas {113}, {15 3 23} [Rastelli2002a] encontradas nos domos, como
mostra a figura 5.2. O topo do SD possui uma faceta {001}, indicando a re-
laxagao completa da rede nessa regiao [Stangl2004]. Como ja mencionado, es-
sas estruturas correspondem a busca do sistema pelo equilibrio e sua formacao

esta relacionada ao processo de OR.
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Figura 5.2: Imagem de AFM de um superdomo de SiGe:Si(001) e suas res-
pectivas facetas[Fiorentini].

O processo de OR

A definicao do processo de OR foi apresentada no capitulo 1. Esta se¢ao
contém uma breve discussao sobre o tema e a motivagao para a investigacao

do fenomeno em nanocristais de SiGe.

Conforme mencionado no capitulo 1, no estagio avancado de crescimento
acontece o fenémeno conhecido como OR|[Ostwald1900] no qual as ilhas
maiores engordam e crescem ainda mais as custas das ilhas menores. Como
ilustra a figura 5.3, com a evolugao do processo, mantendo o volume de mate-
rial constante, o potencial quimico p diminui a medida que poucas particulas

maiores sao formadas.

O processo de OR é um possivel caminho que leva o sistema SiGe:Si(001)
epitaxial ao equilibrio e corresponde a segunda situagao apresentada na figura
5.1. Durante o amadurecimento das ilhas (formacao dos SDs) acontecem
processos de difusao. Estes, como mostrado no capitulo 4, podem influenciar
fortemente o perfil de composicao final dos SDs, tépico abordado na segao

seguinte.
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Figura 5.3: Esquema do fenomeno de OR, no qual particulas menores sao
consumidas pelas maiores. Durante esse processo o volume de material é
constante e o potencial quimico p diminui a medida que poucas particulas
maiores sao formadas. p1 >po> s> 1.

5.2 Interdifusao e amadurecimento

Nesta secao é apresentada uma discussao sobre como OR acontece simul-
taneamente a difusao dos atomos de Ge e Si. Para acompanhar a evolugao
destes processos e sua influéncia no perfil de composicao dos SDs utilizou-se
um conjunto de amostras submetidas a tratamentos térmicos pés-crescimento
por diferentes intervalos de tempo e um ataque quimico seletivo. Dessa forma,
foi possivel observar diferentes estagios da formacgao dos SDs e um registro

da sua amplitude.

Sobre as amostras

Uma amostra referéncia (Hy) foi crescida por CVD em um reator comer-
cial disponivel na HP /Palo Alto através da deposicao de 11 eq-ML de Ge em
um substrato de Si(001) com 15 mm de didametro a 600 °C, 3 eq-ML/min,
P(GeHy) = 2,5x107* Torr e uma pressao de 10 Torr de H,. Trés amostras
foram crescidas sob as mesmas condi¢oes experimentais e tratadas termica-
mente in-situ apos o crescimento, a 600 °C, por 10, 30 e 120 minutos sob um
fluxo de Hy (amostras Hyg, Hzy e Higg, respectivamente).

Imagens de AFM das quatro amostras sao mostradas na figura 5.4. Em
todos os casos é observada uma distribuicao de tamanhos e formas tri-modal:
piramides, domos e SDs. A amostra Hy apresenta uma alta densidade de
ilhas, uniformemente distribuidas. O tratamento térmico em H, reduz a
densidade dos domos, principalmente nas vizinhangas dos SDs (ver imagens
de alta magnificagdo para comparacao). Além disso, os SDs aumentam de
tamanho, principalmente apds o primeiro tratamento térmico. Essas duas

observagoes indicam que o processo de OR acontece durante o tratamento
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térmico.

As estatisticas de diametro d em funcao do tempo de tratamento térmico
sao mostradas na figura 5.5. O primeiro tratamento, de 10 minutos, é res-
ponsavel por um aumento de tamanho significativo dos SDs. Apds trinta min-
utos de tratamento térmico, amostra Hzgy, o fenomeno de OR parece se esta-
bilizar e o tamanho dos SDs é aproximadamente constante. A taxa de cresci-
mento esperada para sistemas que sofrem OR é de ¢~'/4[Zinke-Allmang1992],
mais uma vez sugerindo que o processo domina a formagao dos SDs durante
o tratamento térmico.

A imagem de AFM de alta magnificacdo da amostra Hjy (Figura 5.4)
mostra algumas marcas das regioes onde antes havia domos (indicadas por se-
tas). Além das pegadas das ilhas menores proximas aos SDs, pode-se observar
as linhas de erosao associadas aos caminhos percorridos pelos atomos dessas
ilhas, consumidas durante o processo de OR. Na imagem da amostra Hs,
vemos piramides minusculas nas vizinhancas dos SDs, além de algumas pe-
gadas. Para Hiy, a difusao na superficie suaviza esses registros. Semelhante
a Hjsp, essa amostra possui uma populacao significativa de piramides resid-
uais, que antes compreendiam os domos[Kamins1999]. Note que na amostra
H, as piramides observadas estao aleatoriamente distribuidas e que nao hé
pegadas nas vizinhancas dos SDs. Esse fato sugere que nesta amostra as ilhas
com planos de discordancias sao formadas por outro processo de difusao.

As diferencas observadas entre as amostras sugerem que a formacao dos
SDs envolve diferentes processos, que acontecem seqiiencialmente. Como in-
dicam as imagens de AFM, os SDs sao formados ainda durante a deposig¢ao
de Ge. Em seguida, durante o tratamento térmico em Hs essas estruturas
crescem ainda mais, consumindo os domos nas suas vizinhangas. Portanto,
o mapeamento da composi¢cao quimica dos SDs é uma etapa importante no
entendimento de como sao formados e quais mecanismos estao envolvidos

nesse processo.

Mapeamento da composicao quimica

O mapeamento da composicao quimica foi focalizado nas amostras Hy
e Hyy por representarem dois estdgios bastante diferentes do processo de
formacao dos SDs. Essas amostras foram submetidas a sucessivos ataques
quimicos seletivos usando uma solugao de 31%H,045:25%NH,OH (ver capitulo

2 para detalhes experimentais). SDs representativos foram analisados apds
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Figura 5.4: Imagens de AFM das amostras Hy, Hyg, H3g e Hyog crescidas por
CVD e tratadas termicamente sob um fluxo de Hy por diferentes intervalos
de tempo.
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280 Hi o
240- Ha,
200+

160 -

diametro médio dos SDs (nm)

1204 BH,

0 20 40 60 80 100 120
tempo de tratamento térmico em H, (minutos)

Figura 5.5: Estatistica de diametros dos SDs das amostras Hy, Hyg, H3g €
H,5 em funcao do tempo de tratamento térmico em Hy pds-crescimento.

uma seqiiéncia de ataques, como mostram as imagens de AFM das figuras

5.6 e b.7.

O SD da amostra Hy, sem tratamento térmico, possui uma casca rica
em Ge que é removida logo nos primeiros ataques (ver imagens apés 2 - 16
minutos de ataque). O material preservado apds 32 minutos de ataque revela
a existéncia de trés domos dentro do SD original, indicando que acontece a

coalescéncia dos primeiros para formar a ilha com discordancia.

O SD de H;, no entanto, apresenta um perfil de composicao oposto. Apds
2 minutos de ataque quimico o material correspondente ao centro da ilha é
parcialmente removido. Os sucessivos ataques removem gradativamente a
liga mais rica em Ge, que corresponde ao centro do SD. Entretanto, a casca,

rica em Si, é preservada.

Os perfis laterais dos SDs (figura 5.8) mostram que os perfiis de com-
posi¢ao quimica nas duas amostras sao bastante distintos. O SD de Hjg
¢ maior em altura e diametro, confirmando a ocorréncia de OR apéds a de-
posicao do Ge. Durante o tratamento térmico acontece a difusao dos atomos
de Si para o perimetro do SD, enquanto o Ge difunde para o topo da ilha.

A localizacao da mesma regiao da amostra muitas vezes danifica a sonda
de varredura do AFM porque ¢ necessario varrer regioes extensas (100 ym?)

para encontrar as ilhas desejadas. As imagens mostradas na figura 5.9 cor-
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Figura 5.6: Sequéncia de imagens de AFM de 500 x 500 nm? de um mesmo
SD da amostra Hy apds sucessivos ataques quimicos com 25% NH,OH: 31%
HQOQ.



128 Capitulo 5. Interdifusao em superdomos de SiGe:Si(001)

200 nm

ONEENT 130 nm

O M 120 nm O M 120 nm O M 100 nm

I3 -

O M 100 nm O M 40 nm O T 30 nm

O M 30 nm O M 30 nm O N 40 nm

Figura 5.7: Seqiiéncia de imagens de AFM de 600 x 600 nm? de um mesmo
SD da amostra Hy apds sucessivos ataques quimicos com 25% NH,OH: 31%
HQOQ.
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Figura 5.8: Seqiiéncia de perfis laterais para um mesmo SD da amostra (a)
H, e (b) Hyo apds sucessivos ataques quimicos com 25% NH,OH: 31% H50Os.

respondem a SDs também representativos das amostras Hy e Hyg apds 512
minutos de ataque, nas quais a sonda estava em perfeita condigao, o que
nos permitiu observar detalhes antes nao revelados. Comparando as duas
imagens vemos claramente que os perfis de composi¢ao sao opostos. Em
Hy, vemos trés domos que originaram o SD e os limites das regides corres-
pondentes a cada domo individual antes da coalescéncia (mais escuras na
imagem). O ataque quimico evidencia uma trincheira ao redor do SD em
H, que, durante o seu crescimento, é recoberta por novos atomos. FEsse
processo repete-se a cada discordancia introduzida e resulta na estrutura de
anéis observada]Merdzhanova2006]. A trincheira é, portanto, formada por
uma liga bastante rica em Ge, o que era de se esperar tendo em vista que a

mobilidade destes atomos é significativamente maior do que para o Si.

O SD em H;, apresenta uma casca bastante rica em Si, preservada pelo
ataque quimico. Apds o ataque do centro, constituido por uma liga rica em
Ge, observam-se 'flocos’ formados por ligas com composicoes distintas. Pode-
se concluir a partir das imagens da figura 5.9 que a difusao na superficie do Si
influencia fortemente a composicao final dos SD na amostra H;q. Conforme
mencionado no capitulo 4, o crescimento via CVD diminui significativamente
a difusao na superficie, comparada a MBE. Conseqiientemente, sob um fluxo
de H, tem-se uma menor mobilidade dos dtomos adsorvidos na superficie e
ligados quimicamente. Vimos que, ainda assim, a mobilidade dos atomos de

Si confere uma composicao final tinica a essas estruturas.
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Figura 5.9: Imagens de AFM de um SD da amostra (a) Hy e (b) Hj apds
ataque quimico de uma hora com NH,;OH:H,O,.

Os experimentos aqui apresentados mostraram que os SDs em Hy sao
formados pela coalescéncia de alguns domos, espacialmente proximos o sufi-
ciente para formar tal estrutura. A coalescéncia é caracterizada por preservar
os nicleos originais (os domos neste caso)[Zinke-Allmang1992|. Apds a coa-
lescéncia dos domos, enquanto o Ge ainda esta sendo depositado, acontece a
engorda dos SDs, o que explica sua casca rica em Ge. O processo de engorda
¢ definido como o aumento de volume das ilhas durante a deposicao de ma-
terial [Ross1998]. Durante o tratamento térmico pds-crescimento em Hy, os
SDs de Hyg aumentam de tamanho devido ao processo de OR.

Uma questao ainda em aberto é se os SDs de H;y também sao inicialmente
formados a partir da coalescéncia e, caso sim, se os processos de difusao mo-

dificam a estrutura interna dessas ilhas.

Coalescéncia - a origem dos SDs

Em um trabalho recente [Merdzhanova2006], foi observado que para baixas
temperaturas (aproximadamente 620 °C) os SDs obtidos por MBE sao for-
mados a partir da coalescéncia de domos, enquanto que a altas temperaturas
acontece uma engorda anomala das ilhas. Foi mostrado que para as amostras
H, e Hyy, apesar da mobilidade dos atomos ser reduzida comparada ao MBE,
é significativa e confere um perfil de composicao diferenciado para os SDs de
Hy,.
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Figura 5.10: (a) Imagem de AFM da amostra Hy apds remogao das ilhas
através do ataque quimico com 25%NH,OH:31%H50, por uma hora. (b)
Imagem de AFM da amostra H;y apds remocao das ilhas através do ataque
quimico com 25%NH,OH:31%H,05 por quatro horas. Note que os SDs sao
formados por domos coalescidos nos dois casos.

A imagem de AFM da figura 5.10(a) mostra Hy apdés uma hora de ataque
quimico com 25%NH,OH:31%H,0,. Todos os SDs sao formados a partir
da coalescéncia de alguns (2 - 4) domos, confirmando a representatividade
das imagens anteriormente mostradas. O ataque da amostra H;o por qua-
tro horas revelou que os SDs neste caso também sao originados a partir da
coalescéncia de alguns domos, como mostra a imagem de AFM da figura
5.10(Db).

A figura 5.11 mostra alguns exemplos de coalescéncia, observados apds
a remocao completa das ilhas através do ataque quimico com NH,OH:H50,
para as amostras Hy e Hyy. As trincheiras existentes ao redor dos SDs,
reveladas pelos ataques, sao compostas por uma liga de GeSi, bastante rica
em Ge. Esse resultado indica que durante a formacao dos SDs acontece uma
difusao significativa de material nas proximidades dos domos que participam

da coalescéncia.
Registro de OR em SDs de GeSi

As imagens de AFM da figura 5.12 mostram regioes de 2 x 2 um? das
amostras Hy e H;y apds ataque quimico com 25%NH,OH:31%H,0, por uma

hora. Na amostra Hy vemos que a densidade de domos nas vizinhangas dos
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Figura 5.11: Imagens de AFM das amostras Hy e Hyg apds o ataque quimico
com 25%NH,OH:31%H,0, mostrando os vestigios dos domos que formam os
SDs por coalescéncia e as trincheiras ao redor, reveladas pelo ataque quimico.

SDs nao varia, comparada as demais regioes do filme, como mencionado no
inicio do capitulo. Ja em Hjq, vé-se claramente que a densidade diminui
bruscamente nas proximidades do SD.

Uma anélise cuidadosa das imagens de AFM, em particular da aqui apre-
sentada, revela as pegadas de onde antes havia domos, como mostra a figura
5.12 para a amostra Hyy. O circulo preto nas imagens representa o raio
de alcance do processo de OR. Enquanto o fendmeno nao acontece para Hj
(pelo menos em quantidade perceptivel), ocorre de maneira expressiva para
H,y. Nessa amostra, os domos que estiverem a uma distancia igual ou in-
ferior a 380 nm (raio aproximado de captura) serdo consumidos pelos SDs,
participando do processo de OR. E possivel ainda ver as linhas de erosao que
indicam os caminhos percorridos pelos dtomos antes de juntarem-se ao SD.

Uma andlise estatistica permitiu estabelecer uma dependéncia do raio de

captura do fenomeno de OR em funcao do diametro dos SDs para a amostra
Hy.
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Figura 5.12: Imagens de AFM das amostras Hy e Hy apds ataque quimico de
uma hora com NH4;OH:H50,. Note que a densidade de domos na vizinhanca
dos SDs é constante para Hy, o que nao acontece para Hyy. O circulo preto
indica o raio de alcance do processo de OR para H;y,. Nesta amostra é
possivel identificar as pegadas de onde antes havia domos.

Comparacao qualitativa com calculos numéricos

Os resultados experimentais apresentados estao em acordo qualitativo
com célculos numéricos realizados por [Warren1996] para descrever a dinamica
complexa dos processos envolvidos durante a formagao de particulas maiores
as custas de menores.

Os exemplos mostrados na figura 5.14 tratam de calculos numéricos uti-
lizando os parametros da liga niquel-cobre e assumindo o modelo de uma
liga bindria liquido-sélido[Warren1996] para duas particulas. Em (a) vemos
o fenomeno de OR no qual a particula ligeiramente menor (com tamanho
18Az) encolhe com o tempo, perdendo material para a maior (com tamanho
19Az). Os intervalos dos registros apresentados correpondem a intervalos de
tempo de t/At = 1, 50, 73 e 100. Aproximando as particulas de v/2Az com-
parado a distancia original foi observada a coalescéncia das mesmas, apesar
da diferenca de tamanho. Neste caso os intervalos dos registros correspondem
a t/At = 1, 41, 43 e 100.

Esses processos ocorrem de maneira andloga com os SDs de Hy e Hyj.
Durante a deposicao de Ge acontece a coalescéncia dos domos, que depende

predominantemente da distancia entre os mesmos. Note a semelhanga entre
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Figura 5.13: Gréfico do raio de captura do fenémeno de OR (nm) em fungao
do didmetro dos SDs (nm) para H,.

os perfis da imagem simulada em 5.14(b) e das imagens de AFM em 5.10.
Durante o tratamento térmico, quando acontece OR efetivamente, uma pe-
quena diferenga de tamanhos entre as particulas (SDs e domos no caso) é
suficiente para desencadear o fenéomeno, que confere um perfil de composicao

unico para os SDs de Hyy.

Os cdlculos numéricos para 200 particulas [Warren1996] mostram resul-
tados semelhantes aos obtidos experimentalmente para a amostra Hyy. De
acordo com a figura 5.15, inicialmente as particulas, ainda pequenas, coa-
lescem (ver circulo preto nas imagens simuladas 1 - 3). A medida que o
sistema evolui tem-se inicio o processo de OR (4 -6), no qual a particula
maior, formada a partir da coalescéncia em 3, captura a menor, e assim su-

cessivamente.

Sinopse do capitulo

O estudo do caminho que leva o sistema formado por ilhas de SiGe epitaxi-
ais ao equilibrio é de fundamental importancia e esta diretamente relacionado
ao processo de OR, recorrente nos SDs. As possibilidades mais provaveis
sao (a) a interdifusdo completa do Ge no substrato de Si(001) e (b) uma
unica ilha contendo todo o material depositado. Para avaliar a influéncia
deste fenomeno mapeou-se a composicao quimica dos SDs de uma amostra
referéncia (Hy) e outra tratada termicamente apés o crescimento sob um

fluxo de Hy por dez minutos (Hyg). Foi possivel, desta forma, acompanhar
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t/At 1 50 73 100

19AX

18Ax

t/At
19AX

18Ax

concentracao (fracao)

0.329 0.350 0.372 0.393 0.415

Figura 5.14: Calculos numéricos utilizando os parametros de Ni e Cu mos-
trando (a) o fenémeno de OR no qual a particula ligeiramente menor (com

18Az) encolhe com o tempo, perdendo material para a maior (com 19Az).

(b) A coalescéncia das particulas, observada quando sdo aproximadas v/2Az
uma da outra[Warren1996.

a evolucao do fenomeno de OR nos SDs e os efeitos dos processos de difusao
superficial no perfil de composicao final dessas nanoestruturas.

Na auséncia de tratamento térmico os SDs sao formados a partir da coa-
lescécia de alguns domos, resultando em SDs compostos por uma casca rica
em Ge, proveniente da deposi¢ao. Durante o tratamento térmico em Hs os
SDs, ja formados, crescem ainda mais, através do fenomeno de OR o que
confere um perfil de composicao oposto: um centro rico em Ge e uma casca
formada por uma liga rica em Si que representa uma combinacao das duas
situagoes de equilibrio propostas. Estes resultados estao em acordo qual-
itativo com célculos numéricos realizados por [Warren1996] para sistemas
semelhantes.
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concentracao (fracao)

0.318 0.343 0.367 0.392 0.416

Figura 5.15: Célculos numéricos utilizando os parametros de Ni e Cu mos-
trando a evolugao dos processos de coalescéncia (1 - 3) e OR (4 - 6) para um

conjunto de 200 particulas. Note que as particulas mais préximas (ver regiao
circulada) s@o as primeiras a coalescer [Warren1996].






Conclusoes

O objetivo desta tese foi o entendimento da formacao de ligas em ilhas cristali-
nas de SiGe:Si(001) com dimensoes nanométricas obtidas via crescimento epi-
taxial. Foram estudadas duas situagoes correspondentes a diferentes morfolo-
gias: um regime limitado pela cinética de crescimento, relativo as moléculas
de pontos quanticos (QDMs), e a condicao de quasi-equilibrio, representada

por domos e superdomos (SDs).

Utilizando a difragao de raios-x (medidas convencionais e em incidéncia
rasante com radiagao sincrotron - GIXRD) e um conjunto de ataques quimicos
seletivos associados a analises local e estatistica de microscopia de forca
atomica (AFM) foi possivel mapear a composigao quimica das ilhas 3D dos

sistemas modelo em questao.

As QDMs sao formadas por um processo conhecido como nucleacao coo-
perativa, no qual um pit central é inicialmente formado e ilhas com facetas
{105} sao seqiiencialmente crescidas ao seu redor, conferindo um eixo de
simetria quatro as moléculas. Essas estruturas sao obtidas para condic¢oes
especificas de crescimento por MBE: Siy7Geg 3, taxa de deposicao de Ge =
1,0 A/s, 550 °C. Usando GIXRD e um ataque quimico seletivo de 31%H,0,
determinou-se a composicao quimica e as deformacoes de rede dessas moléculas.
Foi visto que a composicao quimica das QDMs varia significativamente da
composicao nominal do filme, atingindo quase 80 % no fundo do pit, que
compreende a regiao mais tencionada do mesmo. Esses resultados decor-
rem da difusao na superficie dos atomos de Si e Ge que ocorrem durante
a deposicao dos materiais e confirmam o desenvolvimento das QDMs via
nucleagao cooperativa.

As forcas generalizadas, os potenciais termodinamicos associados e os
mecanismos envolvidos na formacao das ligas de GeSi em domos, estruturas
correspondentes a situacao de quasi-equilibrio, foram detalhadamente inves-

tigados variando-se as condicoes de crescimento e o ambiente do tratamento
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térmico pods-crescimento durante a deposicao via quimica de um conjunto
de amostras. A comparacao entre essas amostras permitiu emular sistemas
aberto (amostra tratada apds o crescimento em Hj) e fechado (tratamento
pés-crescimento em PHj) com relagdo ao fluxo dos atomos de Si.

A partir de medidas de GIXRD foi possivel quantificar as forcas genera-
lizadas e os potenciais termodinamicos que governam a formacao das ligas.
Para o sistema aberto a interdifusao causou uma reducao na concentracao
de Ge nas ilhas, acarretando a diminui¢ao da energia elastica e aumento
da entropia de mistura. Em contraste, para o sistema fechado, enquanto a
concentracao de Ge manteve-se constante, rearranjos atomicos dentro das
ilhas causaram um aumento nas contribuigoes elastica e entréopica. A energia
livre de Gibbs, medida do grau de espontaneidade de formacao das ligas nas
ilhas, diminuiu nos dois casos, apesar dos diferentes caminhos na evolugao
dos perfis de composic¢ao observados.

Os mecanismos troca de atomos Ge/Si, difusdo na superficie e difusao
intra-ilha foram seletivamente estudados. A importancia relativa de cada
mecanismo foi avaliada através da determinacao dos perfis de composicao das
ilhas por meio de analises local e estatistica das amostras antes e depois de
sucessivos ataques quimicos seletivos. Para amostras crescidas a uma taxa de
deposicao mais rapida, a interdifusao durante o crescimento foi reduzida. A
difusao na superficie do Si dominou durante o tratamento em Hs, enquanto o
mecanismo de difusao intra-ilha e a difusao na superficie do Ge prevaleceram
durante o tratamento em PHj.

Os processos de difusao que acontecem durante a formacao dos SDs
foram investigados junto ao fenomeno de amadurecimento de Ostwald (OR)
para elucidar qual a configuragao de equilibrio mais favoravel ao sistema em
questao. Ataques quimicos seletivos e andlises locais de AFM detalhadas
foram utilizados para determinar o perfil de composicao dessas ilhas com
planos de discordancias. Os SDs sao originalmente formados a partir da
coalescéncia de domos, governada pela difusao dos atomos de Ge e Si que
acontece durante a deposicao de material. No entanto, durante o tratamento
térmico pds-crescimento das ilhas em um ambiente de Hy, o fenomeno de OR
prevalece, resultando em um perfil de composicao distinto. A formagao de
misturas nos SDs, via difusao e OR, é um provavel caminho ao estado de
equilibrio do sistema.

A determinacao da composicao quimica em ilhas de GeSi é um problema
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que tem atraido bastante interesse da comunidade cientifica, tendo em vista
sua forte influéncia nas propriedades estruturais e eletronicas desses mate-
riais. No trabalho aqui apresentado, investigou-se a formacao de ligas em
nanocristais epitaxiais de SiGe:Si(001) correspondentes a duas situagoes dis-
tintas: o regime cinético de crescimento e o quasi-equilibrio termodinamico.
Para a primeira condicao, representada pelas QDMs, foi visto que a difusao
na superficie é responsavel pela morfologia e composi¢ao quimica final dessas
nanoestruturas. No quasi-equilibrio, termodinamico os domos e SDs sao as
morfologias predominantes. O gradiente do potencial quimico e o aumento da
entropia governam a formacao das ligas de Si-Ge nos domos. O aumento do
volume dos SDs por OR ¢ o principal fenémeno responséavel pela diminuigao
do gradiente do potencial quimico do sistema e sua conseqiiente aproximacgao

do equilibrio termodinamico.
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Prémios
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Physics, com o trabalho Interdiffusion Mechanisms in SiGe:Si(001) islands.
Autores: M. S. Leite, T. I. Kamins, R. S. Williams, G. Medeiros-Ribeiro.
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