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Resumo

Esta tese é um estudo sobre a formagao e o crescimento de nanoagregados em matrizes
vitreas supersaturadas durante o tratamento isotérmico do material. Foram investigados:
(i) o efeito da concentragao de enxofre e de um pré-tratamento térmico na formacgao e
no crescimento de nanocristais de CdTe;_,S, num vidro borosilicato; (ii) a formagao e o
crescimento de nanocristais de PbTe na matriz de um vidro silicato; e (iii) a formagao
e o crescimento de nanogotas liquidas de Bi na matriz de um vidro sédio-borato. Estes
estudos foram feitos utilizando-se a técnica de espalhamento de raios X a baixo angulo
(SAXS) com medidas in situ durante o tratamento térmico dos vidros. A partir dos
experimentos de SAXS foi possivel determinar a funcao distribuicao de tamanhos, o raio
médio, a dispersao em tamanho, a densidade numérica e a fracao de volume ocupada
pelos nanoagregados (nanocristais ou nanogotas). A dependéncia desses parametros com
o tempo de tratamento térmico permitiu que os resultados fossem comparados com os
previstos por modelos tedricos classicos que descrevem a formagao e o crescimento dos
nanoagregados e dessa forma identificar os mecanismos envolvidos em diferentes estagios
do processo.

Estudou-se também a transicao da fase cristalina para a fase liquido de nanocristais
de Bi imersos num vidro sédio-borato. Medidas simultaneas de espalhamento de raios
X a baixo e alto angulo (WAXS e SAXS, respectivamente), tomadas em diversas tem-
peraturas entre a temperatura ambiente e a temperatura onde se da a completa fusao
dos nanocristais, permitiram determinar a dependéncia da temperatura de fusao com o
raio do nanocristal. Os resultados foram comparados com trabalhos anteriores e com um
modelo tedrico que descreve a fusao de pequenos cristais esféricos baseado em argumentos
termodinamicos simples.

Faz-se também uma breve descri¢ao da linha de SAXS do Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron (LNLS) e de um arranjo experimental especialmente construido para permitir

medidas simultaneas de WAXS e SAXS in situ durante o tratamento térmico da amostra.
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Abstract

In this thesis we studied the formation and growth of nanoclusters in supersa-
turated glassy matrixes during isothermal annealing. We investigate: (i) the effects
of sulfur content and of a thermal pre-treatment on the formation and growth of
CdTe;_,S, nanocrystals in a borosilicate glass matrix; (ii) the formation and growth
of PbTe nanocrystals in a silicate glass; and (iii) the formation and growth of liquid
Bi nanodroplets in a soda-borate glass. These studies were performed by in situ
small angle X-ray scattering (SAXS) measurements during annealing of the glasses.
From the SAXS experiments we determine the size distribution function, average
size, size dispersion, fraction of the total volume and number per unity volume of the
nanoclusters (nanocrystals or nanodroplets). The dependence of these parameters
with the annealing time was compared with the predictions of classical theories, and
so, the mechanisms involved in different stages of the process were determined.

In addition, we investigate the crystal-to-liquid transition of Bi nanocrystals em-
bedded in a soda-borate glass. Simultaneous wide and small angle X-ray scattering
measurements (WAXS and SAXS, respectively) at different temperatures in the
range from room temperature up to above the temperature where the nanocrystals
are completely melted allowed us to determine the dependence between the melting
temperature and the nanocrystal radius. The results were compared with the ob-
tained in previous works and with the dependence predicted by a theoretical model
that describes the melting of small spherical crystals based on simple thermodynamic
arguments.

We also briefly describe the Brazilian Synchrotron Light Laboratory (LNLS)
SAXS beamline and a high temperature chamber specially designed for in situ si-

multaneous WAXS and SAXS experiments.
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Capitulo 1

Introducao

Um tema de interesse crescente no campo da ciéncia de materiais e na engenharia ¢ o que
envolve a sintese de materiais formados por agregados atomicos com dimensoes da ordem de
nanometros. Como conseqiiéncia das dimensoes reduzidas, esses materiais apresentam pro-
priedades Opticas, termodinamicas, mecanicas, magnéticas e elétricas que podem diferir signi-
ficativamente das observadas nos materiais macroscépicos [1, 2]. Estudos mostram ainda que tais
propriedades dependem de maneira decisiva do tamanho e da forma dos agregados. Em parte, o
interesse por esses materiais se deve ao fato de que algumas dessas propriedades sao desejaveis
em aplicagoes na area de optoeletronica e magnetismo.

Exemplos sao as propriedades 6pticas nao lineares observadas nos nanocristais semicondutores
[3, 4, 5] e metdlicos [6, 7, 8, 9], que tornam esses materiais potenciais candidatos para aplicagao em
dispositivos épticos. Contudo, ao lado das perspectivas promissoras de utilizacao desses materiais
para propésitos de interesse tecnolégico estao os desafios de produzi-los com as propriedades
desejadas. Um deles é a necessidade de evitar a aglomeracao das nanoparticulas e encontrar
meios opticamente transparentes onde elas possam ser encapsuladas. Entre os materiais que
satisfazem essas necessidades estao os vidros.

A fus@o dos reagentes e o resfriamento rapido do material fundido, seguido de processos de
tratamento térmico, para promover a nucleagao e o crescimento dos nanocristais, ¢ o método mais
simples e mais utilizado na preparagao de vidros contendo nanoparticulas metélicas [10, 11, 12]

ou semicondutoras [13, 14, 15, 16]. Uma grande quantidade de trabalhos a respeito desse tépico
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pode ser encontrada na literatura, especialmente naquela relacionada a tecnologia de vidros.
A termodinamica e a quimica envolvidas na obtencao desses compoésitos a partir da fusao dos
reagentes e posterior tratamento térmico impoem diversas restricoes a possibilidade de controlar
a formacao e a dispersao em tamanho dos agregados. Por esse motivo as propriedades dos
compositos preparados por esse método foram até o momento apenas parcialmente exploradas.
Nesse sentido, o conhecimento de processos de tratamento térmico que conduzem a precipitados
com valores de tamanho médio e de dispersao em tamanho pré-estabelecidos é de fundamental
importancia na obtencao do material com as caracteristicas desejadas.

Diversas técnicas analiticas tém sido utilizadas na caracterizacao dos materiais compositos
formados por nanoparticulas imersas em matrizes vitreas. Entre elas estao as técnicas de andlise
por raios X, microscopia eletronica e espectroscopia de absorcao. No que se refere a analise por
raios X, o uso de feixes intensos de radiacao colimada, tais como os produzidos pelas maquinas
que geram radiacao sincrotron, sao de suma importancia nesse tipo de aplicacao, visto que,
em geral, a fracao do volume total ocupada pelas nanoparticulas é pequena. Em particular, o
espalhamento de raios X a baixo angulo (SAXS - do inglés: Small Angle X-ray Scattering) é
utilizado na determinacao do tamanho médio e da dispersao em tamanho dos nanoagregados
(indistintamente de serem cristalinos ou amorfos) enquanto a técnica de difragdo de raios X
permite estudar a estrutura da fase cristalina do material.

Além do interesse voltado ao potencial uso dos compdsitos vidro-nanocristais (semicondutores
e metélicos) para fins aplicados, existe o interesse na investigacdo de suas propriedades fisicas
fundamentais e como elas se comparam a resultados previstos pelos modelos tedricos existentes.
Exemplos sdo: i) a comparacao dos resultados experimentais com os modelos tedricos cldssicos
para explicar os mecanismos envolvidos no processo de formacao e crescimento dos precipitados;
ii) a comparacao dos valores de raio médio determinados a partir das teorias que descrevem os
processos de absor¢ao éptica em compédsitos vidro-nanocristais semicondutores com os valores
obtidos pelas técnicas de raios X e de microscopia eletronica; e iii) a comparagao de resultados
experimentais para a dependéncia entre a temperatura de fusdao e o raio dos nanocristais com
modelos tedricos baseados em principios termodinamicos desenvolvidos para pequenos cristais.

Esse trabalho de tese teve como principal objetivo estudar os processos envolvidos no cresci-
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mento de nanoprecipitados (semicomdutores e metélicos) em diferentes matrizes vitreas durante
o tratamento isotérmico e comparar os resultados obtidos com os mecanismos previstos pelos mo-
delos tedricos classicos. Os estudos foram feitos utilizando-se principalmente a técnica de SAXS.
As medidas foram realizadas in situ durante o tratamento isotérmico das amostras em diferentes
temperaturas e para diferentes composicoes. O trabalho consistiu ainda na preparacao de parte
das amostras estudadas e na construcao de instrumentacao especifica necessaria a realizacao de
estudos descritos na tese.

Foram estudados os compoésitos vidro-nanocristais semicondutores de CdTeS e de PbTe e o
composito vidro-nanocristais metdalicos de Bi. A razao para escolha dos nanocristais de CdTeS
se deve ao fato deles apresentarem propriedades opticas nao lineares de interesse na area de op-
toeletronica. No entanto, para que esse sistema possa ser utilizado com fins aplicados é necessério
que a dispersao em tamanho seja estreita. Além da caracterizacao estrutural, um dos objetivos
do estudo desse material foi o de encontrar as condi¢oes que levem a nanocristais com a menor
dispersao possivel. Uma razao similar justifica a escolha do PbTe, com a particularidade de
que esses nanocristais apresentam propriedades épticas nao lineares na regiao do infravermelho,
tornando-os candidatos para aplicacao em dispositivos utilizados na area de telecomunicacoes.

Estudando os compdsitos vidro-nanocristais semicondutores foi observado que uma anélise
mais detalhada exigiria dados de melhor qualidade. Procurou-se entao um sistema mais simples,
que servisse de modelo para estudar o processo de formacao e crescimento dos nanocristais e ao
mesmo tempo apresentasse alto contraste de densidade eletronica entre ao nanocristais e a matriz
de modo a maximizar a intensidade de SAXS. Um dos sistemas que possui essas caracteristicas
e que utilizamos como modelo foi o compdsito formado por nanoagregados de Bi imersos em um
vidro sédio-borato. Por outro lado, a baixa temperatura de fusdo dos nanocristais de Bi (menor
que a temperatura de transigao vitrea da matriz) permitiu ainda estudar o processo de transigao

da fase cristalina para a fase liquida desses nanocristais.



Capitulo 2

Mecanismos de formacao e crescimento
de nanoprecipitados em matrizes

vitreas

Neste capitulo descreveremos os mecanismos classicos mais freqiientemente encontrados no pro-
cesso de separacao de fases em amostras vitreas supersaturadas. Enfase serd dada aos mecanismos

de “nucleacao e crescimento’e “coarsening’.

2.1 Separacao de fases

Define-se solucao sélida como aquela constituida de uma tnica fase contendo mais de uma
espécie atomica e para a qual a identidade do atomo que ocupa um ou mais sitios da solugao
é varidvel [17]. Para temperaturas mais baixas a tendéncia é que uma solugao sélida se torne
supersaturada e passe a apresentar separacao de fases.

Para sistemas com um intervalo de miscibilidade, o diagrama de fases pode ser dividido em
trés regices distintas [17] conforme indicado no esquema da Fig. 2.1. A regiao I, acima da curva
de coexisténcia (linha continua), representa a solucao sélida homogénea. A linha pontilhada
representa a spinodal quimica e define o conjunto de pontos do diagrama de fases para o qual a

segunda derivada da energia livre de Helmholtz se anula. Do ponto de vista do conceito cléssico,
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a linha da spinodal representa a fronteira entre as regioes estaveis e metaestaveis do diagrama de

fases.
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Figura 2.1: (a) Energia livre de Helmholtz para temperatura 7" em um sistema que apresenta intervalo
de miscibilidade. (b) Diagrama de fases na condigao de equilibrio: a regiao I é estével e corresponde a
solucdo sélida monofésica externa a curva de coexisténcia. A regido I corresponde & regiao da spinodal

quimica e III é a regiao de nucleagao e crescimento, que fica entre a curva de coexisténcia e a spinodal.

Na regiao II o sistema ¢ dito instavel no que se refere a existéncia de flutuacoes infinitesimais
de composicao no interior da solucao sélida. Nenhuma barreira de energia precisa ser transposta
e a Unica energia necessaria para que a separacao de fases ocorra é a energia térmica para a
difusao. Nessas condicoes a separagao de fases é chamada de decomposicao spinodal. Esse processo
consiste, inicialmente, de pequenas variagoes de composi¢ao em relagao a composi¢ao do material
original (regiao I). A medida que o processo evolui a diferen¢a de composigao entre as fases em
separacao aumenta. Espacialmente, a variacao de composi¢ao quando passarmos de uma fase

para a outra se da de forma gradativa e a interface das regioes em separagao é difusa. Em
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estagios avancados se forma uma interface bem definida entre as fases em separacao que passam
a apresentar composicao claramente distinta.

Na regiao III, entre a spinodal quimica e a curva de coexisténcia, o sistema ¢é dito estavel
em relagao a existéncia de flutuagoes infinitesimais de composicao que levam ao aumento da
energia livre, e metaestavel no que se refere ao aparecimento de inomogeneidades localizadas
cuja composicao difere significativamente da composicao da fase original. Aqui, uma barreira de
energia precisa ser transposta antes que ocorra a separacao de fases conduzindo o sistema a um
decréscimo da energia livre total. Nesse caso, para que a separacao de fases se inicie é necessario
que os nucleos atinjam um determinado tamanho critico. O aparecimento da nova fase se da pela
formacao de particulas discretas com interfaces bem definidas e arranjadas de forma aleatoria no
interior da fase original. Esse processo sera descrito com mais detalhes na proxima segao.

A evolugao dos perfis de concentragao correspondentes aos dois mecanismos acima esta mos-

trada na Fig. 2.2.
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Figura 2.2: Evolucao temporal dos perfis de concentracao ilustrando a diferenga entre os mecanismos de
(a) decomposicao spinodal e (b) nucleacdo e crescimento. ¢, representa a concentragao de soluto na nova
fase no estagio final da separacao, ¢; é a concentragao inicial de soluto na matriz e ¢, é a concentragao

de soluto na matriz no equilibrio (estdgio final do processo de separacao).
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2.2 Nucleacao e crescimento

A separacao de fases na regiao III ocorre por um processo conhecido como nucleacdo e cresci-
mento. Dentro dessa regiao metaestavel, e nas condi¢oes experimentais que permitam a difusao
atomica do soluto, grupos de dtomos (nicleos ou embrides) estao constantemente sendo formados
através de processos estatisticos. As experiéncias indicam que a taxa de transporte de material da
fase original para a nova fase é inicialmente muito menor que nos estagios avancados. Isso se deve
a energia extra requerida para formar uma interface entre a fase original e a nova fase, e também
a resultados de processos dinamicos nos quais alguns dos niicleos formados se dissolvem ao mesmo
tempo em que novos nucleos sao formados. A barreira de energia, AGg, para a formagao de uma

particula de raio R é dada por [18]:
47 R3

AGR = 4TR*0 + AG,, (2.1)

onde o é a energia livre de interface por unidade de drea e AG, é a energia livre por unidade
de volume (excluindo efeitos de superficie) associada a transformacao. O raio critico do nicleo é

dado por [17]:
R* = =20 /AG,, (2.2)

Portanto de acordo com a Eq. (2.1) a energia necessaria para que o nicleo atinja o tamanho
critico é igual a:

16703
AG = ——~ 2.
G S(AGU)27 ( 3)

A energia livre expressa na Eq. (2.1) tem seu valor méximo em R = R*. Para particulas muito
pequenas, a contribuicdo da superficie para a energia livre (primeiro termo da Eq. 2.1) é do-
minante. Particulas com raio menor que R* sao termodinamicamente instaveis e tenderao a se
dissolver. Por outro lado, aquelas contendo um nimero maior de &tomos continuarao crescendo,
em média, uma vez que tal acao resulta num decréscimo da energia livre do sistema.

A freqiiéncia de formacao de nicleos por unidade de volume de material ® na temperatura T’
é dada por [19, 20]:

_AGH
O = zn,s*gae KT, (2.4)
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onde z ¢ a freqiiéncia de colisoes dos dtomos com o nicleo por unidade de area, n, é a densidade
numérica de atomos, s* é a area na superficie do nicleo com raio igual ao raio critico, a,. é um
coeficiente de acomodagao [18], k é a constante de Boltzmann e g é definido como:
_ (VAG,\'? 05
9= <2m'*k;T> ’ (25)
1* sendo o nimero de atomos no nicleo critico e v o volume atomico do soluto.

Uma vez que o niticleo atinge tamanho superior ao tamanho critico, a difusao dos atomos do
soluto para a interface da particula e a sua agregacao pela mesma resultam na aceleracao do
processo de formagao da nova fase. Esse segundo estagio é comumente chamado de estdgio de
crescimento. Durante esse estdgio, a fracao de volume da nova fase cresce e a dependéncia do

raio médio com o tempo de tratamento isotérmico ¢ é dada por [21, 22]:

2DdA,UCi

2 *\ 2
(R)? = (Ry) + = O

(2.6)

onde (Rj) é o raio médio das particulas no instante em que se inicia o estagio de crescimento, Dy
é o coeficiente de difusao dos atomos do soluto no interior da matriz na temperatura 7', Ay é a
diferenca de potencial quimico entre os materiais macroscépicos com as mesmas composicoes da
fase inicial (matriz + dtomos do soluto) e da nova fase (precipitados formados pelos atomos do
soluto), e ¢, = 1/v representa o nimero de atomos do soluto por unidade de volume no interior

dos precipitados.

2.3 Coarsening

Como vimos na secao anterior, a formacao de uma segunda fase, consistindo de nanopre-
cipitados no interior de uma matriz homogénea supersaturada, se inicia por um estagio de nu-
cleacao seguido pelo crescimento dos precipitados promovido pela difusao e agregacao dos atomos
dopantes (soluto) inicialmente isolados.

Para periodos de tratamento térmico maiores, onde a transformacao em termos da fragao
de volume estd quase completa e o grau de supersaturacao dos atomos dopantes no interior da
matriz se torna suficientemente baixo, os precipitados esféricos com raio menor que um dado raio

critico R. comecam a se dissolver, enquanto aqueles com raio maior que R, continuam crescendo
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[23]. Este efeito é conseqiiéncia da for¢a motriz do processo de coarsening que promove a redugao
na area de interface entre os agregados e a matriz e, como conseqiiéncia, a reducao da energia
total de interface. A Fig. 2.3 mostra como varia o perfil de concentracao durante o estagio de
coarsening. De acordo com o modelo proposto por Lifshitz-Slyosov [21] e Wagner [24] (modelo
LSW), a fungao distribui¢ao de raios N(R,t) para diferentes periodos de tratamento isotérmico
t, durante o regime de coarsening, é independente da distribuigdo de tamanhos inicial, N(R,0),

e é dada por [21]:

A(R/R.)? 3\
9 (3 n R/Rc> )

(o) (i) o

onde f(t) é uma fun¢ao que depende somente do tempo. Durante o estdgio de coarsening R.

N(Rt) = f(1)

coincide com o raio médio (R). O raio médio (R)(t), a concentracdo de dtomos de soluto na
matriz ¢(t) e a densidade numérica dos agregados n(t) sao fungdes que dependem do tempo. A
densidade numérica pode ser determinada calculando a integral n(t) = (1/V) / N(R,t)dR, onde
/ N(R,t)dR é o numero total de precipitados dentro do volume V.

Durante o estdgio de coarsening, (R)(t) aumenta para tempos crescentes de tratamento en-
quanto n(t) progressivamente diminui. Quantitativamente, de acordo o modelo LSW, a de-

pendéncia temporal de (R)(t), n(t) e c¢(t) satisfaz as seguintes equagoes [21, 24, 25]:

(R3(t) = (Ro)*>+ k(t —to) (t > to), (2.8)
nTHt) = ng'+ Bt —to) (t > to), (2.9)
c(t) = cetx VB —t)V (t>t), (2.10)

onde (Ry) e ng sdo, respectivamente, o raio médio e a densidade numérica de agregados no instante
top em que se inicia o coarsening. c. € a concentragao de atomos do soluto na matriz no equilibrio

(t — 00). Uma equagao equivalente a (2.10) pode ser escrita em termos da fragdo de volume da
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nova fase [26]:

et) = o — XT3t —ty)7? (t > to), (2.11)

onde ¢, é a fragdo de volume da nova fase na condi¢ao de equilibrio. As equagoes (2.8), (2.9),

(2.10) e (2.11) sao validas para tempos de tratamento térmico t > .

R<R, R=R, R>R,
P dentrodoprecipitado ~ ]
* diametro do
@ precipitado
g (1]~
(O]
(&)
S prox.do equilibrio
S C'- - =T PIORCO ST S e SR =R
A equilbio /]

Distancia

Figura 2.3: Esquema indicando a evoluc¢ao do perfil de concentragao durante o estigio de coarsening.
As particulas com raio maior do que um dado raio critico, R., crescem as custas da dissolucao das

particulas com raio menor do que R..

Os coeficientes angulares k, 3, x e Y’ nas Egs. (2.8), (2.9), (2.10) and (2.11), respectivamente,

estdo relacionadas com o coeficiente de difusdo atomica D, do soluto por [21, 24, 25, 26]:

K = W, (2.12)
g = m, (2.13)
X = l;i_(fg, (2.14)
e }Y = (1{1/_—90Se>3><7 (2.15)

onde o é a energia livre por unidade de area da interface entre os agregados e a matriz, v é o
volume atomico do soluto, ¢; é a concentracao inicial de soluto na matriz, k é a constante de

Boltzmann e T' é a temperatura absoluta.
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A validade do modelo LSW se restringe a sistemas formados por precipitados esféricas e onde
a fracao do volume total ocupado por esses precipitados é pequena. Trabalhos anteriores a esta
tese [27, 28] mostraram que se a fracao de volume for alta, a cinética do processo de coarsening
¢é afetada. Os estudos indicam que para andlises quantitativas em tais sistemas, esse parametro

deve ser levado em conta.



Capitulo 3

Espalhamento de raios X a baixo angulo

3.1 Introducao

A técnica de SAXS, do inglés Small-Angle X-ray Scattering, constitui a principal técnica de
caracterizagao utilizada nesta tese. Em razao disso, esse capitulo tem como finalidade apresentar
a teoria envolvida na técnica e como ela se relaciona com parametros estruturais de interesse.
Ela permite o estudo de caracteristicas estruturais de nanoagregados, ou mais geralmente de
heterogeneidades de densidade eletronica com dimensoes coloidais (~ 1-100 nm), através da
intensidade de espalhamento de raios X a baixo angulo [29, 30, 31].

Inicialmente serao abordados os aspectos gerais das aproximagoes envolvidas na técnica e
nas secoes finais serao enfatizados os sistemas de particulas polidispersos em tamanho. Nestes
ultimos incluem-se os materiais compoésitos formados por nanoagregados imersos em matizes
vitreas que sao o alvo de estudo da tese. Na tultima secao descreveremos o procedimento que
permite determinar a intensidade de SAXS em unidades absolutas utilizando a agua como padrao
secundario.

Uma descrigao detalhada da teoria, métodos de analise, instrumentacao utilizada e exemplos

de aplicagao da técnica, pode ser encontrada nas referéncias [29], [30] e [31].

12
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3.2 Espalhamento de raios X por um conjunto de atomos
discretamente localizados

Da teoria classica de difracao de raios X, temos que a amplitude da radiacao elasticamente
espalhada na direcao do vetor unitério Ig, por um atomo localizado na posi¢ao definida pelo vetor

;, ¢ dada por [29]:
Aj=Acfie A A (3.1)

onde A, é a amplitude espalhada por um elétron nas mesmas condi¢oes (mesma intensidade de
feixe incidente); f; é o fator de estrutura do atomo j; EO ¢ um vetor unitario na direcao e sentido
do feixe incidente (Fig. 3.1a); e A é o comprimento de onda da radiacdo incidente. O vetor
7= (21 /\)(k — ko) é chamado de vetor de espalhamento. Da construcao geométrica mostrada
na Fig. 3.1(b) vemos que se 26 representa o angulo de espalhamento entao |k — k| = 2senf e o

modulo de ¢ é dado por ¢ = 4w senf/\.

(a) raios X espalhados

.|

(b)

Figura 3.1: (a) Espalhamento de raios X por um dtomo localizado na posicao definida pelo vetor 77.

(b) Construcao geométrica mostrando que |k — ko| = 2senf.
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A amplitude espalhada por um conjunto de atomos discretamente localizados é dada pela

somatoéria [29]:
AD) = AdD X [(@e T, (3.2)

A amplitude de espalhamento A(g) ndo pode ser medida diretamente num experimento. A
quantidade mensurdvel é a intensidade da radiagdo espalhada, I(§), expressa em: numero de
fétons (ou energia) /unidade de drea/unidade de tempo. De acordo com a definigao, a intensidade

de espalhamento é dada por [29]:

I(@) = ADA@D", (3.3)

onde A(§)* é o complexo conjugado de A(q).

3.3 Espalhamento de raios X por uma distribuicao conti-
nua de cargas

Embora o fator de espalhamento atomico seja funcao de ¢, sua variacdao no intervalo corres-
pondente as medidas de SAXS ¢é pequena e tem valor essencialmente igual a f;(0), ou seja, é
igual ao numero de elétrons do atomo j. De fato, pode ser mostrado ([29], pag. 6) que, para
os valores de ¢ aqui envolvidos, a amplitude A varia de forma desprezivel frente a substituicao
de f; por uma fungao continua p(r)dV, onde p(7) representa a densidade média de elétrons em
um elemento de volume dV que contém o atomo j e possui dimensoes comparaveis as distancias
interatomicas. Conclui-se entao que, nesse caso, a amplitude de espalhamento pode ser escrita
em termos da fungao densidade de elétrons p(7) (ou densidade eletronica).

Consideremos uma distribuigdo continua de cargas representada pela funcao continua p(7)
que descreve como varia a densidade eletronica em funcao das coordenadas definidas pelo vetor

7. A amplitude dA espalhada por um elemento p(7)dV dessa distribuigao serd dada por [29]:

dAQ) = A(@)p(F)e T Tav, (3.4)

onde dV deve ser tomado suficientemente pequeno para que a amplitude de espalhamento as-



Capitulo 3 - Espalhamento de raios X a baixo angulo 15

sociada a p(r)dV possa ser considerado constante no intervalo em ¢ para o qual a amplitude de
espalhamento da particula é diferente de zero. A amplitude total A(q), espalhada pelo volume
V irradiado pelo feixe primério, serd obtida integrando-se a contribuigao devida a cada elemento

p(r)dV [29]:

A@) =A@ [ o™ Tav. (3.5)

Substituindo (3.5) em (3.3), a intensidade espalhada fica:

1@ = 14@) [, [ p)pr)e™0 0= Taviavs, (36)
vJv
onde I.(7) = A(Q)Ac(Q)™ é a intensidade espalhada por um elétron quando irradiado por um

feixe com a mesma intensidade do feixe incidente na amostra.

De acordo com a férmula de Thomson [30]:

1,1+ cos®(26)

= i, (37)

onde [, é a intensidade do feixe primario (feixe incidente na amostra), L é a distancia entre a
amostra e o ponto onde a intensidade é medida, r, é o raio cldssico do elétron e [1+cos?(26)]/2 é o
fator de polarizacao de Lorentz para o caso de um feixe incidente nao polarizado. Em particular,
para angulos de espalhamento pequenos como os que sao utilizados na técnica de SAXS, o fator

de Lorentz vale aproximadamente 1 e podemos escrever:

L() ~ I = I,—12. (3.8)
Rescrevendo a equacgao (3.6) em termos de (3.8) e do vetor 7= 7 — 7%, temos:
(=1, D2 2 / P(F (3.9)
onde:
1 - /
P() = < / p(F)p(F + 7)dV". (3.10)
v

A funcado P(7), conhecida como fungao de Patterson [30], expressa o valor médio da correlagao

das densidades eletronicas entre dois pontos separados pelo vetor r’.
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3.4 Correlacao entre as flutuacoes de densidade eletronica

Duas restri¢oes, validas em numerosos casos, podem ser usadas para simplificar a resolugao
da equagao (3.9) [30]:

i) O sistema é estatisticamente isotropico de modo que P(7) e T possam ser substituidos
pelos seus valores tomados em média para todas as orientagoes possiveis do vetor 7, P(r) = (P(r))
e sen(qr)/qr, respectivamente.

ii) Nao existe ordem a longo alcance, ou seja, ndo ha correlagao entre pontos separados por
distancias muito superiores as dimensoes das heterogeneidades de densidade eletronica presentes
na amostra. Nessa condicao, para valores grandes de r, P deixa de ser funcao de r e assume valor
constante igual ao quadrado da densidade eletronica média (p). Pode ser mostrado ([29], pég.
39), substituindo P = (p)? na Eq. (3.9), que a contribui¢do desses pontos para a intensidade
espalhada se restringe a valores de ¢ muito pequenos, que nao contribuem para a curva de SAXS

dentro do intervalo em ¢ acessivel experimentalmente.

Para os casos onde (i) e (ii) se aplicam, a equagao (3.9) pode ser escrita como [30]:

sen(qr)
qr

I(q) =1V /OOO 42y (r) dr, (3.11)

onde y(r) é a média, tomada sobre todas as orientagoes possiveis de 7, da funcdo de correlagao

v(7), dada por:

(7) = ‘1/ /V n(Fn(F + 7). (3.12)

v(7) expressa a correlacdo das variagoes de densidade eletronica n(7) = p(7) — (p) entre dois
pontos separados pelo vetor 7.
A fungao de correlacao é obtida aplicando-se a transformada de Fourier sobre a func¢ao que

representa a intensidade (Eq. 3.11), obtendo-se como resultado:

% sen(qr
r

1) = g [ rg) Py (3.13)
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Embora matematicamente factivel, o célculo de y(r) a partir da equagao (3.13) se depara com
o valor finito do intervalo em ¢ onde a intensidade de SAXS é medida. Para r = 0, as equagoes

(3.12) e (3.13) assumem como resultado, respectivamente [30]:

7(0) = (n*) (3.14)
7(0) = 27r2lv T /O " Ig)da, (3.15)

onde (n?) é o valor médio do quadrado das variacoes de densidade eletronica.

A comparacao entre o par de equacoes acima mostra que:

(n*) = WQ’ (3.16)
onde:
Q = 4 /OOO I(q)q*dq (3.17)

¢ a intensidade de SAXS integrada em todo o espago reciproco.

3.5 Fracoes de volume para um sistema de duas densi-
dades eletronicas

No caso particular de um sistema formado por duas fases, e que portanto apresenta somente

dois valores de densidade eletronica, teremos [30]:

(") = pr0a(p1 — p2)?, (3.18)

onde: @1 e py = 1—y sao as fragoes do volume total ocupadas pelas fases 1 e 2, respectivamente,
e (p1 — p2) é a diferenca de densidade eletronica entre as fases. Substituindo (3.18) em (3.16) e

rescrevendo ¢s em termos de @1, teremos:

2 = LOm (o1 — per(1— 1) (319)
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Resolvendo a Eq. (3.19) para ¢, resulta que a fracgdo de volume pode ser determinada a

partir da integral da intensidade de SAXS no espaco reciproco, (), através da equacao:

1 /1 Q 1/2
=——[-— . 3.20
o= 5~ (i~ spprry) (320)

Se 1 << 1, ent@o p1(1 — 1) & ;1. Substituindo esse resultado em (3.19) e rescrevendo em

termos de (; resulta que:
1
2m)*1(p1 — p2)

o 28 (3.21)

3.6 Intensidade espalhada por uma tnica particula imersa
num meio com densidade eletronica constante

Dos resultados obtidos na secao anterior concluimos que a amplitude de espalhamento de raios
X a baixos angulos associada a uma particula em um meio com densidade py pode ser escrita

como [31]:

As(@) = A@) [1p() = pole ™" Tav. (3.22)
No caso particular em que a particula possui simetria esférica, a amplitude e a intensidade de

espalhamento serao dadas, respectivamente, por [32]:

Ay(g) = Ae<q>4q” 1)~ polsenar) v dr (3.23)

2

{/[p(r) — po] sen(qr) v dr| . (3.24)

3.7 Intensidade espalhada por um conjunto diluido de
particulas

Quando um sistema ¢é constituido de particulas que estao suficientemente afastadas umas

das outras de tal maneira que os efeitos de interferéncia (correlagao) inter-particulas possam ser
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desprezados, o sistema ¢é dito diluido. A intensidade total espalhada por um sistema diluido de
particulas é dada pela soma das intensidades ;(¢) espalhadas individualmente por cada uma das

particulas [31]:

I@) = Y 1@, (3.25)

3.7.1 Sistema monodisperso

A intensidade espalhada por um sistema formado por n particulas idénticas (monodisperso)

aleatoriamente orientadas é dada por [31]:

I(q) = n(L1(q)), (3.26)

—

onde (I;(q)) = (Al((q))Aik((q))), representa a intensidade espalhada por uma particula tomada
em média para todas as orientagoes possiveis da mesma.

A equagao acima pode ser escrita ainda em termos do fator de forma normalizado P(q) [29]:
I(q) = nl.N2P(q), (3.27)

onde P(q) é definido de modo que para ¢ = 0, P é igual a unidade. N, = /[p(r) — poldV é o
nimero efetivo de elétrons que contribuem para o espalhamento.

As fungdes P(q) para particulas com diferentes formas podem ser encontrados em tabelas
internacionais de cristalografia e em diferentes livros textos de SAXS [29, 31].

Para uma esféra de raio R ([29], pag. 19):

sen(qR) — qR cos(qR) ?
(qR)* '

P(q,R) = |3 (3.28)

3.7.2 Sistema formado por particulas com a mesma forma e diferentes
tamanhos
Tomemos um sistema constituido de particulas com a mesma forma, mesma composicao,

mas com diferentes tamanhos, ou seja, invariantes frente a um fator de magnificacao. Se D ¢é

um parametro que caracteriza o tamanho da particula e N(D)dD é uma fungao continua que
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representa o numero de particulas com tamanho entre D e D + dD, entao a somatéria da Eq.
(3.25) pode ser substituida por uma integral e a intensidade espalhada por esse conjunto de

particulas sera dado por:
I(q) = / (g, D)N(D)dD. (3.29)

Se o sistema for constituido de particulas com densidade eletronica p, imersas num meio
homogéneo com densidade eletronica pg, entao a intensidade espalhada podera ser escrita como

([30], pag. 147):
1g) = I(py = po)? [ v(D)*P(q, D)N(D)dD, (3.30)

onde v(D) e P(q, D) sao o volume e o fator de forma associados a particula com tamanho D.

Para o caso de particulas esféricas, D pode ser representado pelo raio R da esfera. Nesse
caso v(R) = 47 R3/3 e P(q, R) ¢ dado pela Eq. (3.28). Substituindo esses valores na Eq. (3.30),
resulta que [30]:

10) = gy o () [ [0 8] oy (3.31)

As Egs. (3.30) e (3.31) podem ser resolvidas por métodos numéricos [33, 34] ou analiticos [35, 36].

A partir da fungao N(R), obtida da curva de SAXS experimental, é possivel a determinagao
de parametros que caracterizam o sistema, tais como: a densidade numérica n, o raio médio (R)
e a dispersao relativa em tamanho em tamanho og/(R) das particulas. Os valores de n, (R) e

or/(R) em fungdo de N(R), sao dados por:

n = (1/V)/N(R)dR , (3.32)
/ N(R)RAR
(R)=I—— e (3.33)

or/(R) = , (3.34)
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Os resultados obtidos das curvas experimentais de SAXS podem entao ser comparados com

modelos tedricos que predizem a forma de N(R) bem como a dependéncia temporal de n, (R) e

or/(R).

3.8 Lei de Porod

Consideremos agora o comportamento da intensidade para altos valores de q. Como pode
ser visto nas equagoes (3.11) e (3.13), I(q) e v(r) estao relacionados por uma transformada de
Fourier. Portanto, o espalhamento I(q), para altos valores de ¢, deve ser proveniente de distancias
de correlacao r pequenas. Para tanto, tomemos o caso de sistemas constituidos de duas fases e
que apresentam superficies de interface bem definidas. Nesse caso, para pequenos valores de r, a
fungao de correlagao poderd ser aproximada por [30]:

Sr
4V 12

v(r) = n? (1 + ) (r —0), (3.35)

onde S/V é a superficie de interface por unidade de volume da amostra. Substituindo as Egs.

(3.18) e (3.35) em (3.11) resulta que:

dr  (r —0). (3.36)

I(q) = ]eV901902(Ap)2 /OOO Amr? ( Sr + ) M

11— —
4V o109 qr

A equagao acima pode ser resolvida por partes e como resultado obtém-se que [37]:

(Ap)*S
I(q) =271, . (3.37)
onde S ¢é a superficie total de interface irradiada pelo feixe de raios X incidente.
A equagao (3.37) mostra que, para valores de ¢ grandes, o produto
K = 1(q)¢" =271.(Ap)*S (¢ — o0) (3.38)

é constante e proporcional a area da superficie de interface irradiada.

As Eqgs. (3.37) e (3.38) sdo conhecidas como lei de Porod, e K é denominado de constante de
Porod [30].

Experimentalmente a constante de Porod é dada pelo produto I(g)q* tomado para altos valores

de ¢ no intervalo onde o comportamento linear entre I(q) e 1/¢* é observado ([30], pdg. 472).
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3.9 Lei de Guinier

Analisemos agora o comportamento da intensidade de espalhamento I(g) para valores de ¢
pequenos, em um sistema constituido por um conjunto de particulas para o qual sejam vélidas

as restricoes dadas na Secao 3.4.

3.9.1 Sistema monodisperso

Consideremos inicialmente o espalhamento produzido por um sistema diluido formado por
n particulas idénticas. Como vimos na Secao 3.7.1, nessas condicoes a intensidade total serd n
vezes a intensidade espalhada por uma tunica particula, I1(q), tomado em média para todas as
orientacoes possiveis da mesma.

Expandindo sen(gr)/qr em termos de uma série de McLaurin obtemos:

sen(gr) _, _ (ar)* |, (ar)*

qr 6 120

T (3.39)

Considerando o limite correspondente a pequenos valores de ¢, a Eq. (3.39) pode ser aproximada

pelos seus dois primeiros termos. Substituindo em (3.11) teremos:

0=10(1-%5) o, (3.40)
onde
I(0)=n IBV/V47T7’2’}/(T)d7“ (3.41)

e R, ¢ o raio de giro da particula dado por:

. 1/‘/7"4 ~(r) dr
! 2/‘/7’2 (1) dr'

O termo entre parénteses do lado direito da equacao (3.40) pode ser considerado como o

(3.42)

primeiro termo da série de McLaurin para a fungao exp( —q2R3 /3). Dessa forma, na parte inicial

da curva de espalhamento (valores pequenos de ¢) podemos escrever [38]:

I(q) = n 10)e /3 (4= 0). (3.43)
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O raio de giro R, pode ser determinado a partir da curva de SAXS experimental através do
grafico (In[Z(q)] x ¢?), onde o coeficiente angular da reta ajustada sobre os pontos iniciais da
curva ¢ igual a —R; /3. Para particulas esféricas, a Eq. (3.43) é uma boa aproximagao para a

intensidade espalhada no intervalo em ¢ para o qual ¢R, < 1,3 (]29], pag. 128).

3.9.2 Sistema polidisperso em tamanho

Do mesmo modo, no caso de um sistema diluido formado por particulas com a mesma forma
e diferentes valores de tamanho D, a intensidade de espalhamento para pequenos valores de ¢
pode ser aproximada pela soma das intensidades de cada uma das particulas tomadas no limite
em que ¢ tende a zero [29]. Se N(D) (como definida na Sec. 3.7.2) é a funcao que representa
a distribuigdo em tamanhos das particulas, entdo em analogia com a Eq. (3.40), para pequenos

valores de ¢, a intensidade total podera ser aproximada pela integral:
2
q
1) = [ 100, D)ND)D ~ L [ 10, D)R(DINDYD (¢ —0),  (3.44)

onde Ip(0, D) é a intensidade espalhada em ¢ = 0 pela particula com tamanho D.
De acordo com a Eq. (3.27) temos que Ip(0, D) = I.[N.(D)]?. Rescrevendo, a equagao acima

fica:

I(g) = 1(0) (1 _ R;‘q) (4—0) (3.45)

onde 1(0) = I, /[NE(D)]QN(D)dD é a intensidade total espalhada em ¢ =0 e

JINAD)ERA(D)N (D)aD
RZ, = (3.46)
JIN(D)EN (D)aD

¢ denominado de raio de giro médio de Guinier [29].

Se as particulas tiverem densidade eletronica constante pj, e estiverem imersas num meio com
densidade eletronica pgy, entao o nimero efetivo de elétrons que contribui para o espalhamento sera
Ne = (pp— po)v(D) (Sec. 3.6), onde v(D) é o volume da particula com tamanho D. Substituindo

esse resultado na Eq. (3.46), teremos que:

/U(D)2R§(D)N(D)dD

RZ = (3.47)

/U(D)QN(D)dD
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Para particulas esféricas v(R) = (4/3)7R* e R2(R) = (3/5)R* [30]. Nesse caso, o raio médio

de Guinier serda dado por [31]:

, 3 / RSN (R)dR

R, (3.48)

5 / RN(R)dR

onde N(R)dR representa o nimero de particulas com raio entre R e R + dR.

3.10 SAXS em escala absoluta

Nas equagoes mencionadas nas segoes anteriores, a intensidade de espalhamento 7(§) [nimero
de f6tons por unidade de drea por unidade de tempo] esta escrita em termos da intensidade espa-
lhada por um elétron I, submetido as mesmas condigoes da amostra, ou seja, mesma intensidade
de feixe incidente. Quando a razao entre a intensidade espalhada pela amostra e a intensidade
espalhada por um elétron nas mesmas condigoes é conhecida, a intensidade é dita expressa em
unidades absolutas [32].

Uma das formas utilizada para expressar a intensidade de espalhamento em unidades absolutas
¢ através da sec@o de choque de espalhamento diferencial por unidade de volume d¥/d€2(q), dada
por [32]:

dx do 1
TZ(CD = %V [unidade: 1/comprimento], (3.49)

onde do/dS) é a se¢ao de choque de espalhamento diferencial associada ao volume V irradiado
pelo feixe incidente.

De acordo com a definigao ([39], pag. 279), a secao de choque de espalhamento diferencial é

dada por:
dP
49 2 = aq'” fumidade: 4real (3.50)
1l = I unidade: &real, .

onde dP(q) é o nimero de fétons por unidade de tempo espalhados pela amostra dentro do

elemento infinitesimal de angulo sélido df2, na posicao angular correspondente ao vetor ¢. I, é
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a intensidade do feixe incidente dada em ntimero de fétons por unidade de area por unidade de
tempo.

O esquema mostrado na Fig. 3.2 mostra que, se 1(§) é a intensidade do feixe espalhado
[unidade: nimero de f6tons por unidade de drea por unidade de tempo], medido a uma distancia

L da amostra, entao de acordo com a definicao de poténcia:
dP(q) = 1(q) L*d%, (3.51)

onde dA = L?d) é o elemento infinitesimal de drea da secao reta perpendicular ao feixe espalhado,

definida por df) e pela distancia L.

Feixe incidente com intensidade I,

Feixe espalhado dentro do
angulo soélido dQ

Figura 3.2: O elemento dP(q) dentro do angulo sélido df? é dada pelo produto do elemento infitesimal
de 4rea, dA = L?d(), pela intensidade espalhada I(¢) medida na mesma posicao.

Substituindo (3.51) em (3.50), teremos que:

do ., I(q) L?
m(cf) DA (3.52)

Portanto, de acordo com (3.52) e (3.49), a segdo de choque de espalhamento por unidade de

volume, escrita em termos da intensidade espalhada 1(§), é dada por:

s, 1(q) L*

0= "1y (3.53)

ou, escrevendo [, em funcao de I. (Eq. 3.8):

s (@)

0l = I (3.54)

<|%
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A obtencao da intensidade em unidades absolutas é imprescindivel para a determinacao, por
SAXS, de parametros tais como a fracao de volume e a densidade numérica de particulas em
unidades conhecidas.

No entanto, uma determinacao direta da intensidade de SAXS em escala absoluta a partir da
medida de I, (Eq. 3.53), se depara com a dificuldade de que as taxas de contagem associadas
ao feixe direto sao muito altas para serem medidas pelos detetores convencionalmente utilizados
na medida da intensidade espalhada. Vérios métodos, diretos [40, 41] e indiretos [42, 43, 44],
tém sido empregados para contornar essa dificuldade e permitir a determinacao da intensidade

absoluta.

3.10.1 Determinacao da intensidade de SAXS em escala absoluta uti-

lizando o espalhamento da agua

Um método por vezes utilizado na obtenc¢ao da intensidade em unidades absolutas ¢ o método
indireto que utiliza o valor conhecido da intensidade de SAXS de liquidos tais como a agua
[45, 46, 32]. Nesse caso, o espalhamento dos raios X se deve a flutuagoes localizadas na densidade
numérica das moléculas. Tais flutuagoes sao de origem estatistica e a intensidade de SAXS
a elas associada pode ser determinada teoricamente. Para os liquidos, a se¢ao de choque de
espalhamento por unidade de volume, no intervalo angular que compreende as medidas de SAXS,

¢ essencialmente independente do angulo e dada por [32]:
dx/dQ = r2p*kTE(T), (3.55)

onde p é a densidade eletronica do liquido, r. é o raio classico do elétron, T' é a temperatura ab-
soluta, k é a constante de Boltzmann e £(7) é a compressibilidade isotérmica do liquido na tem-
peratura 7. Para a dgua os valores de £(T") estao tabelados (http://PhysChem.kfunigraz.ac.at)
e a equacao (3.55) pode ser facilmente determinada.

Uma vez que a segao de choque de espalhamento da dgua d¥/d{2s,,, em unidades absolutas
é conhecida, a secao de choque de espalhamento da amostra d¥/dQ.mostra, Na mesma unidade,

pode ser obtida comparando-se a sua intensidade, I’ (q¢), medida em unidades arbitrérias

amostra

. . , , . - . .
com a intensidade espalhada pela agua, [ égua(q, T), medida nas mesmas condigoes experimentais
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(i.e., mesma intensidade de feixe incidente, mesma distancia amostra detetor e mesmo volume de
amostra irradiado). Se (I%,,.(q, / 4eua(@, T) dq/(qs — i) ¢ o valor médio da intensidade
espalhada pela agua, tomada dentro do intervalo Aq = (¢ — ¢;), medida em unidades arbitrarias,
entao a secao de choque de espalhamento por unidade de volume associada a amostra sera dada

por:

rngguakTgégua (T)
(Tigua(a: T)

Visto que a intensidade espalhada é proporcional ao volume de amostra irradiado, se as

dz/anmostra< ) I/

amostra( )

(3.56)

espessuras da amostra e da dgua forem diferentes (volumes irradiados diferentes) a equagao

(3.56) continua vélida desde que I ca(q) € Tig,.(q) estejam normalizados para o mesmo valor

de espessura.

I osiea(Q) € I;gua( ) s@o obtidos a partir das intensidades medidas pelo detetor, J! . (q) e

/ - -
Jagua( ), respectivamente, utilizando as equagoes:

];mostra(q) = ‘]a,Lmostra( )Aamostra - J]Z(Q) (357)
I;gua( ) - J;gua( )Aégua_ ‘]z/)(q) (358)

onde Aamostra € Asgua 520 as atenuagoes da amostra e da dgua, respectivamente. J;’)(q), intensidade
de espalhamento parasita, corresponde a intensidade medida na auséncia da amostra (ou dgua)
. . _— . A . . ,
mantidas as demais condigoes experimentais idénticas as da medida de J; . .(q) (00 Jig,a(9)]-
J! (q) se origina do espalhamento do feixe primério pelas fendas de definicao, janelas e pelo ar.

As intensidades J’

! !/ : ’
amostra(@), Jigua(q) € J(q) devem estar normalizadas para o mesmo nimero de

dgua
fétons do feixe primario incidentes na amostra.

A dificuldade encontrada nesse método é a baixa intensidade de espalhamento associada aos
liquidos. Para a obtencao de valores de intensidade com suficiente precisao, a agua deve ser
medida durante um tempo de exposicao relativamente longo. Esse tempo pode ser reduzido
utilizando-se feixe de raios X com alta intensidade, como os produzidos pelas fontes de radiacao
sincrotron, em conjunto com detetores sensiveis a posigao.

Na Fig. 3.3(a) sdo mostradas as curvas experimentais correspondentes ao espalhamento da
dgua corrigida pela atenuagao da amostra, Ji,..(q)Asgua, € a intensidade J)(q) medida com a

cela vazia (sem dgua), mantidas as demais condi¢oes experimentais idénticas. A cela utilizada
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1.5 T T T T T T T T
T=293,15 K

Intensidade (unid. arbitrarias)

0.0 v T v T v T v T

10 " g o nanoagregados de Bi

agua (293,15 K)

01 ]

001 ¥

dx/dQ (em™)

1E-3 -

1E-4 T T T T T T T T T 1

Figura 3.3: (a) Curvas experimentais correspondentes ao espalhamento da dgua corrigidas pela
atenuacao da amostra, Jégua(q)Aégua, e a intensidade medida com a cela vazia (sem 4dgua), J]’J(q), manti-
das as demais condigoes experimentais idénticas. (b) Segao de choque de espalhamento por unidade de
volume da dgua e de uma amostra contendo nanoagregados liquidos de Bi. As curvas foram determinadas

utilizando a equagao (3.56).
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possuia janelas de mica e a camada de agua entre elas tinha 1 mm de espessura. As medidas
foram feitas na linha de SAXS do LNLS, Campinas. Um detetor a gas sensivel a posicao foi
usado na medida da intensidade espalhada. A curva de espalhamento da dgua, I, corresponde
a uma hora de exposi¢ao com a dgua mantida a 293,15 K. Nessa temperatura a se¢ao de choque
de espalhamento da 4gua, calculada utilizando a Eq. (3.55), vale 1.632 x 1072 cm ™! [32]. Nota-se
que a intensidade I}, . representa somente cerca de um terco da intensidade total medida. Os

dgua
outros dois tergos correspondem ao espalhamento parasita J;(¢). O erro no valor de (I, (q,T))
nas condicoes mencionadas acima é de 0,5%.

Na Fig. 3.3(b) estao mostradas as segoes de choque de espalhamento por unidade de volume
da agua e de uma amostra contendo nanoagregados liquidos de Bi. As curvas foram obtidas a

. . . /
partir das intensidades I} <o

(q) e Iig(q) utilizando a Eq. (3.56). Um estudo da cinética de
formagao e crescimento de nanoagregados de Bi através de medidas da intensidade de SAXS em

unidades absolutas aplicando o método acima estd descrito no Cap. 7.



Capitulo 4

Instrumentacao

Nesse capitulo descrevemos a instrumentacao utilizada na realizacao dos experimentos de
SAXS. Na Sec. 4.1 esta descrita a linha de SAXS do Laboratério Nacional de Luz Sincrotron
(LNLS), Campinas SP. Na Sec. 4.2 descrevemos um arranjo instrumental especialmente cons-
truidao para permitir medidas simultaneas de WAXS e de SAXS durante o tratamento térmico
da amostra.

Um esquema do arranjo instrumental necessario a realizagao de um experimento de SAXS esta
mostrado na Fig. 4.1. Ele consiste basicamente de um feixe de raios X monocromatico incidindo
na amostra e de um sistema de detecgao para medir a intensidade espalhada. Um par de fendas de
colimacao define a secao reta do feixe que incide sobre a amostra. A fenda de guarda, que tem seus
labios posicionados préximo ao feixe sem no entanto toca-lo, tem como finalidade absorver parte
do espalhamento que se origina da interacao do feixe primario com as fendas de colimagao e janelas
(intensidade parasita). O absorvedor (beam-stopper) posicionado imediatamente antes do detetor
tem como funcao bloquear a porcao do feixe que atravessa a amostra sem ser espalhado. As
medidas de intensidade sao feitas em funcao do vetor de espalhamento, cujo médulo se relaciona
com o angulo de espalhamento 20 e com o comprimento de onda A da radiacao utilizada através

de:

q = —sinb. (4.1)

30
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fendas de definigao amostra /\////

N ¥,
A
fonte fendée guarda absorvedor/

feixe de raios x
monocromatico

plano de detecgéao

perfil da intensidade
de SAXS

Figura 4.1: Arranjo experimental bésico utilizado num experimento de SAXS.

4.1 Linha de SAXS do LNLS

A estagao apresenta como principal elemento 6ptico um monocromador de cristal de Si (re-
flexdo 111) cilindricamente curvado para monocromatizacao e focaliza¢ao horizontal do feixe
[47, 48]. Um esquema da éptica utilizada juntamente com um desenho em escala da linha de luz
estao dados na Fig. 4.2. Trés modulos de fenda, dois monitores de intensidade do feixe, porta-
amostras, filtros, caminhos de vacuo, um absorvedor de feixe direto e detetores para medidas
de SAXS constituem os principais elementos da estacao de trabalho. Uma breve descrigao dos

principais componentes da linha é dada a seguir.

4.1.1 Monocromador

O monocromador é formado por um monocristal de silicio com formato triangular que pode
ser curvado mecanicamente na forma cilindrica, permitindo ao mesmo tempo focalizar e selecionar
o comprimento de onda do feixe a ser utilizado no experimento (feixe difratado). A monocroma-
tizacao é feita utilizando os planos (111) que fazem um angulo de 10, 7° com a superficie do cristal
(Fig. 4.3). Essa geometria torna possivel concentrar o feixe difratado e assim aumentar o fluxo
de fétons sobre a amostra. Os valores medidos para a largura a meia altura do feixe difratado na

posicao correspondente ao foco variam entre 0,6 e 0,9 mm, dependendo do comprimento de onda
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(a) monocromador:
cristal Si (111) curvo

(b)

dipolo magnético (fonte)

monocromador (Si 111)

fenda de guarda

porta-amostras detetor

Figura 4.2: (a) Esquema da éptica utilizada para monocromatizagao, focalizacao e definigao da se¢ao
reta do feixe de raios X. (b) Desenho da linha de SAXS do LNLS vista de cima. Os principais compo-

nentes estao indicados.

e da distancia qp (Fig. 4.2). O cristal monocromador possue 250 mm de comprimento horizontal,
50 mm de altura na base e 1,5 mm de espessura.

A monocromatizacao do feixe de raios X por monocristal é baseada na lei de Bragg: ng\ =
2dsin 6, onde A é o comprimento de onda difratado, d é a distancia entre os planos de difracao, 6
é o angulo entre o feixe difratado e os planos de difracao e ng é um nimero inteiro que representa
a ordem da difracao. Note-se que além da reflexao de ordem n = 1, comprimento de onda \, a lei
de Bragg prevé que sejam difratados também os fétons com comprimento de onda \/2, A/3, etc.
No caso do Si (111) o primeiro harmonico presente é o de ordem 3 jé que a reflexdo de ordem 2 é

proibida. Como para os valores de energia correspondentes a A\/3 o fluxo de fétons emitidos pela
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feixe de raios x incidente (policromatico)

feixe difratado (monocromatico)

sen(Bg+0t)

(O

S

sen(Bg-0)

o
planos cristalinos

cristal monocromador visto de cima

Figura 4.3: Esquema mostrando a configuracao utilizada para reduzir o tamanho horizontal do feixe
difratado. g é o angulo de Bragg, o é o angulo entre os planos cristalinos e a superficie do cristal, Az
¢ o tamanho da secao reta e w é a aceitancia angular do cristal. Os indices 0 e h se referem aos feixes

incidente e difratado, respectivamente.

fonte de radiacao sincrotron do LNLS é baixo, para efeitos praticos, a contribuicao devida aos
harmonicos pode ser desprezada. A resolucao em energia determinada experimentalmente para
fotons de 7,7 KeV foi igual a 5 x 1073.

O cristal pode ser posicionado em diferentes angulos de modo a selecionar o comprimento
de onda desejado. Ele pode ainda ser inclinado de modo a permitir pequenos movimento do
feixe difratado na direcao vertical. Os movimentos no cristal sao produzidos pela acao de fios
metdlicos finos tracionados por transladores lineares acionados por motores de passo. O cristal
monocromador fica localizado no interior de uma camara mantida em alto vécuo (2 x 1078 mbar)
por uma bomba i6nica (120 litros/s).

O monocromador foi projetado para permitir selecionar comprimentos de onda dentro do
intervalo (1,4 < A < 1,8) A. A distancia entre a fonte (magnetos dipolares do anel de armazena-
mento sincrotron) e o monocromador, pp, é de 12,5 m e a distancia gp entre o monocromador e
o ponto de focalizacao do feixe monocromaético, onde fica o plano de deteccao, pode ser variada
entre 2,00 e 3,50 m dependendo da distancia requerida entre a amostra e o detetor. A distancia

entre o monocromador e a amostra é mantida fixa em 1,75 m.
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4.1.2 Fendas, monitores de intensidade e filtros

A colimacao do feixe de raios X é definida por trés médulos de fendas, contendo cada um deles
quatro labios de tantalo que podem ser movidos de modo independente. Um desenho mostranto
detalhes do mddulo de fendas pode ser visto na Fig. 4.4. Os labios superiores e inferiores sao
responsaveis pela definicao do tamanho vertical do feixe e os laterais definem o seu tamanho
horizontal. O primeiro e segundo médulos estao localizados antes e depois do monocromador,
respectivamente, e definem o tamanho da secao reta do feixe. O terceiro médulo, localizado
imediatamente antes da amostra, é utilizado para reduzir a intensidade do espalhamento parasita
(fenda de guarda). O movimento dos ldbios é controlado por transladores lineares acionados por

motores de passo.

Translador

Motor de passo

Labio de tantalo

Figura 4.4: Modulo de fendas visto na diregao de propagagao do feixe de raios X.

O intervalo em g = (47sin#)/\, acessivel experimentalmente nas diregoes vertical e horizon-
tal, depende: i) da abertura das fendas, ii) da distancia entre a amostra e o detetor e iii) do
comprimento de onda da radiacao utilizada. Tipicamente os valores minimo e maximo acessiveis

para ¢ sao de 5 x 107 A= e 1 A~!, respectivamente.
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Detetores de cintilacao localizados antes e depois da amostra monitoram as intensidades
do feixe incidente e transmitido através da amostra, respectivamente. A intensidade do feixe
transmitido é monitorada por um detetor de cintilacao que mede o espalhamento produzido
quando ele incide no absorvedor (beam-sopper). As contagens acumuladas nesses monitores,
durante a medida da intensidade de SAXS, permitem determinar a atenuacao do feixe pela
amostra e normalizar as curvas de SAXS para valores equivalentes de ntimero de fotons incidentes.
Desse modo é possivel levar em conta: (i) o decréscimo natural da intensidade emitida pela fonte
sincrotron e (ii) tempos distintos de medida das curvas de SAXS.

Filtros constituidos de materiais com bordas de absorcao dentro do intervalo entre 1,35 e
1,80 A (Cu, Ni, Co e Fe) sao utilizados para selecionar a energia desejada. A calibra¢ao em
energia ¢ obtida medindo-se a intensidade do feixe transmitido através do filtro em funcao da
posicao angular # do cristal do monocromador em unidades relativas. A energia igual a da borda
de absorcao do elemento escolhido é selecionada quando o sistema for ajustado para a posicao
angular onde a derivada na curva da intensidade transmitida tem valor maximo. Nessa operacao o
banco 6ptico deve se manter alinhado com o feixe difratado para cada posicao onde a intensidade
¢ medida (Fig. 4.5). Um dispositivo de colch@o de ar é acionado automaticamente para reduzir
o atrito do banco 6ptico com as mesas de sustentagao durante o seu posicionamento. A insercao
dos filtros em frente ao feixe é feita através de cilindros pneumaticos. Os filtros sao utilizados
também na etapa de alinhamento, quando é necesséario atenuar o feixe.

O beam-stopper constitui-se de uma lamina de aco inoxidavel com 0,7 mm de espessura que
atenua o feixe direto permitindo que seu perfil de intensidade possa ser medida pelo mesmo
detetor utilizado na medida da intensidade de SAXS. Esse arranjo permite obter de forma precisa
a posicao de incidéncia do feixe primario no plano de deteccao ao mesmo tempo em se mede a
intensidade de SAXS. O conhecimento da posicao de incidéncia é necessario para o calculo dos
angulos associados a intensidade espalhada pela amostra.

Todos os motores e cilindros pneumaticos, necessarios ao posicionamento de dispositivos e
acionamento de valvulas, podem ser controlados remotamente a partir de um painel ou por
microcomputador. Monitores de posi¢ao acoplados aos motores de passo permitem controlar os

dispositivos de forma precisa bem como reproduzir configuracoes anteriormente utilizadas.
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Figura 4.5: O angulo 26 do banco éptico pode ser mudado de modo que este se mantenha alinhado

com a dire¢ao do feixe difratado (monocromatico).

4.1.3 Detetores

Os detetores utilizados na medida da intensidade de SAXS ficam localizados na extremidade
final da linha, na posicao correspondente ao ponto de focalizacao do feixe monocromatico. Eles
podem ser movidos ao longo do banco 6ptico para se acomodarem a diferentes valores de distancia
amostra-detetor. Entre os detetores disponiveis na estagao de SAXS do LNLS estao os detetores
a gas sensiveis a posicao unidimensionais e os detetores de placa de imagem.

Os detetores a gés sensiveis a posigao utilizados (marca Biologic) se baseiam no método da
linha de retardo para codificar as coordenadas dos fétons detectados. Os detetores tém janelas
de Be com comprimento efetivo de 95 mm ao longo da direcao sensivel a posicao e largura de 8
mm. Eles tém entre 250 e 350 um de resolucao espacial e podem contar até cerca de 200 fétons
por segundo por 100 pum ao longo da direcao sensivel sem perda de linearidade na eficiéncia de
deteccao. Os valores de nao-linearidade espacial integral e diferencial, sao de 0,2 e 3%, respecti-
vamente. A variacdo na eficiéncia relativa em diferentes posigdes ao longo do detetor (resposta

em homogeneidade) é de 8% com reprodutibilidade dentro de £1,5%.
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Os detetores de placa de imagem (PI) permitem medidas bidimensionais, importantes, por
exemplo, para o estudo de sistemas anisotropicos, onde a intensidade depende da direcao ao
longo da qual a intensidade estd sendo medida e nao somente do angulo de espalhamento. A
resolucao espacial pode ser ajustada para valores entre 120 e 230 pm. O fato da placa de imagem
apresentar eficiéncia quantica menor do que a dos detetores a géas (cerca de 8 vezes menor) e
permitir medidas de altas taxas de contagem sem perda de linearidade, a torna adequada para o

estudo de materiais que apresentam alta intensidade de espalhamento.

4.2 Arranjo experimental para estudos n situ por WAXS
e SAXS dos processos de formacao e crescimento e de
fusao de nanoagregados utilizando radiacao sincrotron

Estudos experimentais e tedricos da agregacao atomica durante o tratamento térmico de
materiais inicialmente homogéneos sao importantes porque nos permitem uma nova visao dos as-
pectos basicos de sistemas em estado de nao-equilibrio, dos processos de difusao atomica e porque
fornecem informacoes teis para o desenvolvimento de novos materiais. Como mencionamos no
Cap. 1, as propriedades finais dos materiais nanoestruturados dependem fortemente da natureza,
forma, tamanho médio e distribuicao em tamanho do agregados. A caracterizacao precisa dos
mecanismos de formacao e crescimento desses nanocompositos requer o uso de técnicas experi-
mentais que permitam a analise estrutural in situ, desde o precursor até o material final. Outro
tema de interesse para pesquisa basica é a caracterizacao das transicoes de fase que ocorrem em
agregados atomicos nanométricos durante a variagao da temperatura.

Descreveremos aqui um arranjo experimental projetado para estudos simultaneos por espa-
lhamento de raios X a alto e baixo angulo (WAXS e SAXS, respectivamente), in situ, durante
o tratamento térmico de amostras a altas temperaturas. Uma representacao esquematizada da
montagem estd mostrada na Fig. 4.6.

O arranjo experimental consiste de: 1) uma camara principal, onde fica localizada a amostra
sélida mantida a temperatura controlada durante o experimento; ii) uma pré-camara e iii) um

conjunto de detetores de raios X para medida simultanea dos espectros de WAXS e de SAXS. O
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Figura 4.6: Esquema mostrando o arranjo experimental utilizado na medida simultanea das intensidades

de WAXS e SAXS.

arranjo foi construido no Laboratério nacional de Luz Sincrotron (LNLS) e instalado na estagao
experimental de SAXS [48]. Detalhes da camara de alta temperatura para medidas de WAXS e
SAXS estao mostrados na Fig. 4.7.

4.2.1 Camara principal

A camara principal tem forma cilindrica, 165 mm de diametro e 135 mm de comprimento. A
camara ¢é disposta de modo que seu eixo fique horizontal e perpendicular a direcao do feixe de
raios X incidente. A cAmara opera sob vdcuo (&~ 1072 mbar) ou sob atmosfera inerte controlada.
O corpo da camara consiste em um cilindro de aluminio refrigerado a dgua e que possui as
extremidades fechadas. Uma janela de Kapton na parte superior da camara permite medir
externamente a intensidade correspondente aos espectros de WAXS (intensidade difratada). O
feixe de raios X primédrio entra e sai da camara através de aberturas perpendiculares ao eixo
da camara. Essas aberturas estao alinhadas em relacao ao feixe e sao conectada diretamente as
flanges dos caminhos de vacuo da linha de SAXS, sem a necessidade do uso de janelas.

A regiao central da camara principal é aquecida por duas espiras de Kanthal dispostas si-

metricamente em torno do eixo. A temperatura no nicleo da camara pode ser variada deste
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Plano de detecgéo ) Intensidade de SAXS
para SAXS Absorvedor

Figura 4.7: Detalhes do arranjo experimental utilizado para experimentos de SAXS/WAXS durante o
tratamento térmico das amostras a alta temperatura. As partes principais foram desmembradas para
facilitar a visualizacao. (1) Anteparo metdalico espelhado, (2) amostra, (3) tubo de alumina, (4) porta-
amostra, (5) cilindro deslizante para transladar a amostra desde a pré-camara até o nicleo da camara
principal, (6) base, (7) dispositivo para acomodagao do filme de placa de imagem, (8) suporte cilindrico
para a placa de imagem, (9) dispositivo de translacao do suporte da placa de imagem, (10) janela de
Kapton, (11) flange de saida, (12) flange de entrada, (13) passante para o termopar, (14) saida para a

bomba de vacuo e (15) saida para ventilagdo da camara.
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a temperatura ambiente até 1000 °C. Duas cavidades ceramicas de aluminosilicato, moldadas,
fazem o isolamento térmico entre o nicleo central, a alta temperatura, e a parte externa da
camara, em aluminio, refrigerada a agua. As cavidades de ceramica atuam também como sus-
tentacao para os elementos de aquecimento. A temperatura na posicao da amostra é controlada
por um processador OMROM E5K que por sua vez é controlado remotamente por computador. O
sistema pode ser programado de modo a permitir tratamentos térmicos a temperatura constante

ou para processos que necessitam de uma variacao linear da temperatura em fungao do tempo.

4.2.2 Pré-camara

Com a finalidade de estudar transformacoes estruturais sob condigoes isotérmicas, a amostra
deve ser aquecida rapidamente até a temperatura ajustada de modo a minimizar efeitos tran-
sientes. Tal processo, com a amostra sob vacuo, nao é possivel utilizando uma tunica camara
porque, geralmente, a taxa de aquecimento nao é suficientemente alta.

Com a finalidade de reduzir o periodo transiente do aquecimento, adicionou-se uma pré-
camara diretamente conectada a camara principal (Fig. 4.7). A amostra é colocada em um
suporte em forma de “U”inicialmente localizado no interior da pré-camara. O suporte da amostra
estd montado em um cilindro deslizante que permite transladar a amostra desde a pré-camara até
o nucleo da camara principal. O translador é isolado termicamente do porta-amostras através de
um tubo intermediario de alumina porosa.

O procedimento de operacao comeca do estado inicial, no qual a temperatura e a baixa pressao
no nucleo da camara principal estao estaveis. As camaras sao entao ventiladas e a amostra é colo-
cada no interior da pré-camara que se mantém todo o tempo em temperaturas proximas a tem-
peratura ambiente. Um anteparo espelhado ¢é utilizado para reduzir o aquecimento da amostra
devido a radiagao térmica vinda do nicleo da camara principal. O processo de ventilagao reduz
a temperatura na camara principal e, alguns minutos depois de iniciado o bombeamento (10-15
min), a temperatura ajustada é obtida novamente é se mantém constante dentro de £+ 1 °C.
Depois de novamente estabilizada a temperatura, a amostra é inserida na camara principal e,

imediatamente, se inicia a aquisicao simultanea dos espectros de WAXS e SAXS.
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Na Fig. 4.8 estao dados os graficos da temperatura no nicleo da camara principal em fungao
do tempo, para diferentes valores de temperatura ajustada. Esta posicao corresponde a posicao
da amostra durante a coleta dos dados. Como podemos ver a direita da Fig. 4.8, uma per-
turbacao devido a insercao da amostra no nticleo da camara ainda ocorre. No entanto, nesse
caso, a variagdo na temperatura ¢ pequena e a maior parte dessa perturbacao desaparece em

poucos minutos.
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Figura 4.8: Temperatura no ntcleo da camara principal como fungao do tempo para diferentes valores
de temperatura ajustados. As curvas comecam depois da estabilizacao da temperatura e da pressao e
antes da troca da amostra. As perturbacoes ocorrem em: t1, quando a cAmara é ventilada para a troca
da amostra; t5 quando é feito vacuo, depois que a amostra ja se encontra na pré-camara e t3 quando a

amostra é transladada da pré-camara para o nicleo da camara principal.
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4.2.3 Detetores

Um filme de placa de imagem ¢ esticado sobre um suporte cilindrico concéntrico ao eixo da
camara principal (Fig. 4.7). O suporte possui aberturas pelas quais a intensidade de WAXS
alcanca o filme. Os espectros podem ser medidos dentro do intervalo angular que vai de 15 ° até
160 °. A placa de imagem pode ser transladada ao longo do eixo camara e perpendiculamente ao
feixe de raios X permitindo coletar sucessivos padroes de WAXS durante a evolugao estrutural da
amostra estudada. O movimento translacional da placa de imagem é feito por meio de um motor
de passo remotamente controlado por computador. Alternativamente os espectros de WAXS
podem ser medidos por um detetor a gas sensivel a posigao. A vantagem desse tltimo arranjo
¢ que além da maior eficiéncia quantica dos detetores a gas em relagao as placas de imagem
ele permite a realizacao de experimentos com resolucao temporal. Simultaneamente as medidas
de WAXS, sucessivos espectros de SAXS podem ser medidos utilizando uma segunda placa de
imagem ou um detetor a gas sensivel a posicao, localizados na extremidade final do caminho de
vacuo da linha de luz. A distancia entre a amostra e o detetor pode ser alterada mudando-se o

comprimento do caminho de vacuo entre eles.

4.2.4 Aplicacao

Esse arranjo foi inicialmente utilizado no estudo dos mecanismos envolvidos na formacao e
no crescimento de nanogotas liquidas de Bi na matriz de um vidro sédio-borato. Os resultados
desse estudo estao descritos no Cap. 7. A camara também foi utilizada para estudar o processo
de transicao da fase cristalina para fase liquida de nanocristais de Bi imersos na mesma matriz
vitrea. A possibilidade da realizagao de medidas simultaneas de SAXS e de WAXS durante o
aquecimento da amostra, permitiu correlacionar a temperatura de fusao com o raio do nanocristal.
O procedimento utilizado e os resultados obtidos nesse estudo estao dados no Cap. 8. O arranjo

experimental aqui descrito se encontra atualmente disponivel para utilizacao na linha de SAXS

do LNLS.



Capitulo 5

Nucleacao e crescimento de nanocristais

de CdTe|_,S,; em vidro borosilicato

Neste capitulo descrevemos um estudo sobre a formacao e o crescimento de nanocristais semi-
condutores de CdTe;_,S, na matriz de um vidro borosilicato, durante o tratamento isotérmico
a 833 K. Amostras do vidro foram caracterizadas in situ pela técnica de espalhamento de raios
X a baixo angulo (SAXS). Vidros contendo nanocristais de CdTe;_,S, com duas diferentes com-
posicoes (x=0,3 e x=0,7) foram preparados. Os vidros dopados com dtomos de Cd, Te e S foram
submetidos a dois processos diferentes de tratamento térmico: (i) um dnico tratamento isotérmico
a 833 K e (ii) um pré-tratamento de nucleagdo a 733 K seguido de um tratamento isotérmico a
833 K. Esse estudo teve como objetivo uma melhor compreensao dos mecanismos envolvidos na
formacao e no crescimento dos nanocristais, bem como dos efeitos da composicao e dos processos

de tratamento térmico no tamanho médio e na distribuicao em tamanho dos precipitados.

5.1 Introducao

O desenvolvimento e a caracterizacao de novos materiais constituidos de nanocristais semi-
condutores (CdS, CdSe, CdSe;_,S,) imersos em matrizes vitreas tem atraido a atengao de muitos
pesquisadores [49, 50, 51, 52]. O interesse nesses materiais é devido as propriedades épticas nao

lineares que eles apresentam e que sao conseqiiéncia do confinamento quantico dos elétrons nos

43
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nanocristais. Para que materiais com propriedades opticas altamente nao-lineares possam ser
obtidos, uma condicao necessaria é que a distribuicao de tamanhos desses nanocristais seja sem-
pre a mais estreita possivel. Durante a ultima década, as propriedades fisicas dos nanocristais
de CdTe;_,S, em vidros borosilicatos tém sido extensivamente estudadas. Tal fato se deve as
condigoes mais favoraveis para o confinamento quantico nesses nanocristais [15]. Em relagao a
caracterizacao estrutural desse composito, estudos in situ utilizando a técnica de SAXS ja foram
anteriormente realizados [53, 54].

No trabalho citado na Ref. [53] foi sugerido que um tratamento térmico consistindo de
duas etapas (2S) (um pré-tratamento a uma temperatura onde ocorre alta taxa de nucleagao
dos nanocristais, seguido por um tratamento térmico a temperatura mais alta, onde a taxa
de crescimento dos nanocristais fosse maior) poderia ser eficiente na redugao da dispersao em
tamanho dos nanocristais. O processo 2S foi aplicado na obten¢ao de nanocristais de CdTeg ¢S
[54]. No entanto, os resultados de SAXS em [54] ndo tinham qualidade suficiente para uma
determinacao precisa da funcao distribuicao de tamanhos e dessa forma concluir a respeito da
eficiéncia do procedimento proposto.

Uma série de estudos tem demonstrado que a técnica de SAXS é adequada para o estudo
de materiais nanoestruturados e das suas transformagoes estruturais, sob diferentes condigoes de
tratamento térmico. A técnica permite a obtencao de parametros estruturais relevantes e estudar
como esses parametros variam com o tempo. Os resultados sao particularmente precisos quando:
(i) o material estudado é um sistema simples de duas fases, constituido por um conjunto diluido
de nanoprecipitados que possuem aproximadamente a mesma forma, (ii) o contraste de densidade
eletronica entre os precipitados e a matriz onde eles estao imersos for alta e (iii) as medidas sao

feitas in situ durante a formagao e o crescimento dos nanoprecipitados.

5.2 Procedimento experimental

As amostras dos vidros borosilicatos contendo atomos de Cd, Te e S em solucao foram
preparadas pelo Grupo de Materiais Vitreos do IFGW/UNICAMP, Campinas, SP. Os vidros
foram obtidos a partir da fusao dos materiais precursores em forno de radiofreqiiéncia seguido

de resfriamento rapido do material fundido até a temperatura ambiente. Para a obtencao de um
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vidro homogeéneo, o material foi mantido a 1673 K durante uma hora. A composi¢ao em peso do
vidro fundido era 47,66Si05+16,55B503+15,00Na;0+20,79Zn0O. CdO, Te e S foram adicionado
a uma razao de 2% do peso total.

Apos a fusao dos reagentes, o vidro fundido contendo os atomos dopantes dispersos em seu
interior foi vertido entre duas superficies metalicas paralelas que podiam se chocar uma contra
a outra a alta velocidade. Ao ser pressionada pelas superficies metalicas que se encontram a
temperatura ambiente, a camada laminar de vidro fundido entre as superficies se solidifica rapi-
damente. Esse processo de resfriamento rapido de um material inicialmente fundido, conhecido
como “splat cooling”, previne a cristalizacao do vidro e evita, ou reduz fortemente, a formacao
indesejada de agregados durante a fase de resfriamento. Uma representagao esquematizada do
processo utilizado na obtencao das amostras de vidro esta dada na Fig. 5.1.

Como resultado obtivemos laminas de vidro com cerca de 100 pm de espessura, este valor sendo
proximo ao valor de espessura que maximiza a intensidade de SAXS desse material ([30], pdg. 55).
Vidros com duas concentracoes diferentes de dopantes foram preparados. Num dos vidros, con-
tendo maior quantidade de enxofre, a estequiometria da liga semicondutora era CdTey 350 7. No
outro vidro, onde a concetracao de enxofre era menor, a composicao da liga era CdTep 7S50 3. As
laminas de vidro obtidas tinham aspecto homogeéneo e eram transparentes a luz visivel.

As amostras vitreas com alta e baixa concentracao de enxofre, x=0,7 e x=0,3; respectivamente,
foram submetidas a dois processos distintos de tratamento térmico. Um esquema dos processos
empregados estd dado na Fig. 5.2. O processo 1S consistia em uma tnica etapa de tratamento
isotérmico a 833 K. O outro processo, 2S, consistia em um tratamento térmico duplo, onde
inicialmente a amostra era submetida a um pré-tratamento de nucleagao a 733 K durante 100
horas e depois era tratada a 833 K. A 733 K é esperado que ocorra alta taxa de formacao de
nucleos e baixa taxa de crescimento dos precipitados. A temperatura de 833 K foi escolhida para
que a difusao atomica fosse suficientemente rapida de modo a induzir um crescimento significativo
dos nanocristais no periodo em que a cinética de crescimento era estudada (cerca de uma hora).
Por outro lado, nessa temperatura (833 K) se espera que a taxa de nucleagao seja baixa.

As medidas de SAXS foram realizadas na linha de SAS do Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron (LNLS), Campinas, SP (Cap. 4). A intensidade de SAXS foi medida em fun¢ao do



Capitulo 5 - Nucleacgéao e crescimento de nanocristais de CdTe,_.S, em vidro borosilicato 46

(a) moagem (po) (b)
9 P cadinho de alumina

/ ‘ espira copo de grafite

material fundido

() \? (d 7 ‘D (e) Q
[/ <] [ }@D/@

cilindro pneumatico bloco mével 100-200 pm; —@—
bloco fixo !

blocos de ago inoxidavel
lamina de vidro

Figura 5.1: Representagao esquematizada indicando as vérias etapas do processo de obtengao das
amostras do vidro: (a) os reagentes na forma de p6 sao triturados em almofariz de dgata; (b) fusdo do
material em forno de auto-inducao; (c) o vidro fundido é vertido entre os blocos de aco inoxidavel com
superficies polidas e paralelas ; (d) o cilindro pneumadtico é acionado, comprimindo o material fundido
entre as superficies dos blocos metélicos; (e) o bloco mével é recuado e a lamina de vidro solidificada

pode ser retirada.

médulo do vetor de espalhamento ¢. O comprimento de onda da radiacio utilizado foi 1,608 A. As
curvas de SAXS foram normalizadas pela intensidade do feixe primario de modo a levar em conta
o decréscimo natural da intensidade emitida pela fonte de radiacao sincrotron. A intensidade
parasita, originada do espalhamento pelo ar e pelas fendas que definem o feixe, foi subtraida da
intensidade total de SAXS. Devido a area pequena da secao reta do feixe primario no plano de
detecgao e a fenda estreita utilizada para a janela do detector, os efeitos experimentais que causam
distorgdo nas curvas de espalhamento puderam ser desprezados ([30], pdg. 119). No presente

estudo as curvas de intensidade de espalhamento foram determinadas em unidades relativas.
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Figura 5.2: Representacao esquemética dos processos de tratamento térmico utilizados para obtencao
dos nanocristais semicondutores. No processo 1S, as amostras do vidro inicial (“as quenched”) recebem
um tnico tratamento isotérmico a 833 K. No processo 2S, antes de serem submetidas ao tratamento
a 833 K, as amostras recebem um pré-tratamento térmico a 733 K durante 100 horas. Em ambos os

processos, as amostras tém sua intensidade de SAXS medida in situ durante a etapa de tratamento a

833 K.

5.3 Teoria de SAXS e modelo

Observagoes anteriores por microscopia eletronica (TEM) indicaram que os nanocristais de Cd-
Teg 9S0,1, na mesma matriz vitrea aqui utilizada, sdo esferoidais [15]. A maioria das investigacoes
anteriores focalizaram os efeitos da distribuicao de diametros dos nanocristais nas propriedades
fisicas desses materiais. Nesses estudos, os efeitos associados a distribuicao de tamanhos foram
considerados mais relevantes do que aqueles produzidos por eventuais desvios na forma dos na-
nocristais em relacao a forma esférica. Imagens de TEM mostrando nanocristais de CdTe no
interior de filmes finos de vidro indicaram que estes tém forma esférica [55]. Em nossa andlise dos
dados de SAXS, também assumimos que os nanocristais de CdTeq 7Sy 3 e CdTeg 3507 formados
no interior da matriz do vidro borosilicato possuem forma esférica ao longo de todo o processo de

tratamento térmico ao qual o vidro foi submetido. Ainda que considerada uma aproximagao com
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relacdo a forma real dos nanocristais (aproximadamente isodiamétrica), a mesma aproximagao
foi utilizada na maioria dos estudos anteriores em que foram investigadas as propriedades fisicas
de nanocristais semicondutores em vidros.

No presente estudo a intensidade de SAXS foi modelada assumindo um sistema de nanocris-
tais esféricos homogéneos com densidade eletronica constante p, imersos em uma matriz vitrea
também homogénea com densidade eletronica p,,. Na Fig. 5.3 é dada uma representacao do
modelo que utilizamos, indicando como varia a densidade eletronica em diferentes pontos do

compdsito vidro-nanocristais semicondutores. Em virtude da baixa concentracao dos dopantes,

Densidade eletrbnica

i I o R

nanocristais

Figura 5.3: Representacao esquematizada do modelo assumido para a densidade eletronica do compdsito

vidro-nanocristais semicondutores de CdTeS.

assumimos também que a diferenga de densidade eletronica (p, — p,) se mantém constante du-
rante o crescimento dos nanocristais e que os nanocristais estao suficientemente afastados uns dos

outros para que efeitos de interferéncia inter-particulas possam ser desprezados (sistema diluido).
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Nessas condigoes, de acordo com a Eq. (3.31), a intensidade de SAXS ¢é dada por:

R°N(R)dR. (5.1)

1(q) = L(py — pm)? (4;)2/ [3 sen(qR)(;é];iCos(qR> 2

A fungao distribuigdo de raios dos nanocristais N(R) pode ser determinada experimental-
mente a partir da intensidade de SAXS, I(q), empregando diferentes procedimentos numéricos.
Na anélise dos dados correspondentes a esse estudo utilizamos o programa GNOM [56, 33, 57].
O programa permite calcular a curva de intensidade de SAXS que melhor se ajusta aos dados ex-
perimentais, fornecendo como resultado a fungao distribuicao de volumes V (R) = (47 /3)R*N(R)
das nanoparticulas esféricas. Como em nossos estudos cinéticos as curvas experimentais da in-
tensidade de SAXS foram medidas em escala relativa equivalente (mesma unidade), as fungoes
N(R) e V(R) também serao dadas em unidades relativas equivalentes.

O raio médio de Guinier R¢ (Segao 3.9.2), obtido do comportamento assintético da intensidade
para baixos valores de ¢; e a intensidade integrada @), relacionada com a fracao de volume ocupada
pelos precipitados (Segao 3.5), foram calculados diretamente da intensidade experimental de

SAXS utilizando as Eqs. (3.45) e (3.17), respectivamente.

5.4 Resultados

As curvas de SAXS foram medidas in situ, durante o processo de crescimento dos nanocristais
a 833 K. A primeira andlise das curvas de espalhamento foi feita no intervalo correspondente a
pequenos valores de ¢, no qual se aplica a lei de Guinier (Segao 3.9). A anélise desse intervalo das
curvas de SAXS permitiu a determinacao do raio médio de Guinier Rg em funcao do tempo para
as quatro amostras estudadas. A dependéncia com o tempo da intensidade de SAXS integrada @)
(Eq. 3.17) também foi calculada. As figuras 5.4(a) e (b) mostram os graficos de Guinier (I versus
q?) correspondentes as amostras com alta concentracao de enxofre submetidas aos processos de
tratamento 1S e 2S, respectivamente. Ambas as curvas de SAXS exibem um comportamento
linear dentro do intervalo 0,001 A=2 < ¢* <0,025 A=2. Gréficos de Guinier com o mesmo
comportamento linear foram obtidos também para os vidros com baixa concentracao de enxofre

e em ambos os processos de preparagao (1S e 2S). Os valores determinados para o raio médio
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de Guinier e para a integral ), para 1S e 2S, correspondentes aos vidros com baixa e alta

concentragao de enxofre, estdo dados nas Figs. 5.5(a) e 5.5(b), respectivamente.
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Figura 5.4: Gréficos de Guinier das intensidades de espalhamento de raios X correspondentes as
amostras com alta concentragao de enxofre (x= 0,7) para diferentes periodos de tratamento isotérmico
a 833 K: (a) vidro sem pré-tratamento (tratamento 1S); (b) vidro pré-tratado a 733 K durante 100 horas

(tratamento 2S).

Para as amostras com alta concentracao de enxofre observamos a existéncia de um maximo
na intensidade de SAXS nas proximidades de ¢ = 0,03 A~!. A presenca de um méximo na
intensidade de SAXS, porém para valores de ¢ ainda maiores (¢ = 0,06 A‘l), foi também ob-
servado na formagao de nanocristais de PbTe em vidro silicato. Tal comportamento se deve ao
decréscimo na concentragao de dopantes na regiao do vidro vizinha aos nanocristais. Uma analise
mais aprofundada sobre esse efeito sera descrita no capitulo 6. Essa parte da curva experimental
(proximidades de ¢ = 0) nao foi considerada nos célculos aqui apresentados.

Com a finalidade de obter informacoes detalhadas sobre a funcao distribuicao de raios dos
nanocristais, N(R), o programa GNOM foi aplicado as curvas experimentais de SAXS [33, 57].
As fungoes modeladas I(q) que melhor se ajustam as curvas de SAXS das amostras com alta
concentracao de enxofre, e sujeitas aos processos de tratamento térmico 1S e 2S, estao mostradas

nas Figs. 5.6(a) e 5.6(b), respectivamente. A mesma anélise foi aplicada as amostras com baixa
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concentragao de enxofre. A partir da fungao distribui¢do de volumes V(R), calculada pelo pro-
grama GNOM, foi possivel determinar a fungao distribuicao de raios N(R) = 3V (R)/(47R?), e
por conseguinte: a densidade numérica n (em unidades relativas); o raio médio (R); e a dispersao
relativa em tamanho dos nanocristais og/(R). A dependéncia da fungao V(R) com o tempo de
tratamento térmico, determinada a partir das curvas mostradas nas Figs. 5.6(a) e 5.6(b) estao
dadas nos graficos das Figs. 5.7(a) e 5.7(b), respectivamente. As fungoes n, (R) e og/(R) calcu-
ladas a partir de N(R) = 3V (R)/(47R?) (Egs. 3.32, 3.33 e 3.34), estdo dadas nas Figs. 5.8(a) e
5.8(b).

A densidade eletronica do vidro borosilicato, p,,, foi calculada a partir da densidade massica
e composi¢ao do vidro. A densidade eletronica dos nanocristais, p,, foi calculada a partir da
sua estrutura cristalografica. Estudos anteriores mostraram que para concentracoes de enxofre
x > 0,25 os cristais de CdTe;_, S, tém rede cristalina hexagonal e estrutura do tipo wurtzita [58].
Os mesmos estudos mostraram ainda que os parametros de rede a e ¢ dependem da concentracao
de enxofre. Na investigacao descrita no presente capitulo, consideramos que a densidade eletronica
dos nanocristais era a mesma dos cristais de CdTe;_,S, macroscopicos.

A intensidade de SAXS produzida por um vidro borosilicato com composicao igual a estudada
mas sem os dopantes (Cd, Te e S) e sujeito a tratamentos térmicos equivalentes era baixa e
essencialmente independente de ¢. Esse resultado prova que o espalhamento de raios X observado
nas amostras dopadas é devido a formacao dos nanocristais semicondutores e nao conseqiiéncia

de uma eventual separacao de nanofases ocorrida na matriz vitrea.

5.5 Discussao

5.5.1 Analise de Guinier e integral da intensidade espalhada

Os graficos de Guinier da Fig. 5.4(a), correspondentes as intensidades de SAXS das amostras
com alta concentracao de enxofre e sem pré-tratamento térmico, medidas para diferentes periodos
durante o tratamento das amostras a 833 K, exibem uma dependéncia linear ao longo de um largo
intervalo em ¢. O progressivo aumento na inclinacao da parte linear para tempos de tratamento

crescentes ¢ atribuido a formacao e ao crescimento dos nanocristais de CdTe;_,S, no interior
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do vidro. Um comportamento similar foi observado para os nanocompésitos submetidos ao pré-
tratamento térmico (Fig. 5.4b) e também para as amostras com baixa concentragao de enxofre.
A dependéncia do raio médio de Guinier Rg com o tempo, dada no grafico da Fig. 5.5, indica

um crescimento continuo dos nanocristais em todas os vidros estudados.
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Figura 5.5: Raio médio de Guinier Rg(t) e integral da intensidade de espalhamento Q(¢) como funcao
do tempo de tratamento térmico a 833 K: (a) vidro com baixo conteido de enxofre (x=0,3) para os
processos de tratamento térmico 1S e 2S (sem e com pré-tratamento, respectivamente); (b) O mesmo
para o vidro com alto conteido de enxofre (x=0,7). As barras de erro em Rg(t) se referem ao desvio
padrao associado as regressoes lineares nos graficos de Guinier. As barras de erro em Q(t) correspondem

a propagacao do erro estatistico associado a intensidade de espalhamento.
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Dependeéncias temporais claramente distintas nas integrais das intensidades de espalhamento
no espago reciproco Q(t) sdo observadas entre as amostras com baixa e alta concentracdo de
enxofre:

(i) Baiza concentragao de enxofre: A integral Q(t) cresce continuamente durante o tratamento
térmico a 833 K (Fig. 5.5a), aproximando-se mas nao alcangando o valor obtido para as amostras
com maior concentracao de enxofre (Fig. 5.5b).

(ii) Alta concentragao de enzofre: A integral Q(t) cresce rapidamente nos primeiros minutos
e entao se torna constante (Fig. 5.5b).

Para o mecanismo de coarsening, onde os precipitados maiores crescem as custas da dissolucao
dos precipitados menores [21], os valores de ¢(t) e de (p, — pm) s@o esperados serem aproximada-
mente constantes. Dessa forma, de acordo com a Eq. (3.21), a integral da intensidade de SAXS
também é esperada ser constante durante o regime de coarsening. Dos resultados mostrados
no grafico da Fig. 5.5(b) podemos inferir que nas amostras com alta concentragdo de enxofre
o estagio de puro coarsening é rapidamente alcancado. Isso indica que, essencialmente, todos
os atomos de Cd, Te, e S tinham difundido e alcancado a fase cristalina durante o processo de
nucleagao a 733 K e/ou durante os primeiros minutos de tratamento isotérmico a 833 K.

O comportamento da fungao Q(t) mostrada nas Figs. 5.5(a) e (b) indica que, nas amostras
pré-tratadas (2S), independentemente da concentracao de enxofre (alta ou baiza), a fragao de
volume ocupada pelos nanocristais é sempre maior do que a presente nas amostras preparadas
pelo processo 1S. Este é um resultado esperado devido a maior densidade de ntucleos presentes
na amostra pré-tratada. A alta densidade de ntucleos faz com que a distancia média, e por
conseqiiéncia o tempo envolvido na difusao dos atomos de Cd, Te e S em direcao aos nanocristas,
seja menor do que nos vidros que nao foram submetidos ao pré-tratamento de nucleacao.

Para os vidros com a mesma concentracao de dopantes e tratados na mesma temperatura, seria
esperado que ao final do processo de difusao, a fracao de volume ocupada pelos nanocristais e a
diferenca de densidade eletronica entre as fases (vidro e nanocristais) fosse a mesma, independente
do processo (1S ou 2S) ao qual tivessem sido submetidos. Portanto, de acordo com a Eq. (3.20),
o mesmo valor assintético para Q(t) é esperado para tempos de tratamento t suficientemente

longos. No entanto, nota-se na Fig. 5.5 que para os nanocompositos submetidos ao processo 1S,
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Figura 5.6: Intensidade de SAXS experimental (simbolos) e as curvas ajustadas utilizando o programa
GNOM (linhas continuas), correspondentes as amostras com alto conteido de enxofre (x=0,7): (a) vidro

sem pré-tratamento; (b) vidro pré-tratado. Para maior clareza as curvas foram deslocadas verticalmente.
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Figura 5.7: Funcao distribuigdo de volumes dos nanocristais nos vidros com maior concentragao de

enxofre para: (a) vidro sem pré-tratamento e (b) vidro com pré-tratamento
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os valores de Q(t) sdo ainda um pouco menores do que os dos vidros submetidos ao pré-tratamento
térmico (2S). Isso provavelmente estd relacionado com o fato de que a distancia média entre os
nanocriatais nos vidros tratados pelo processo 1S é maior. Nesse caso, seria necessario um tempo

maior para que a concentracao de equilibrio fosse alcangada.
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Figura 5.8: Raio médio (R), dispersao relativa dos raios or/(R) e densidade numérica de nanocristais
n, calculados das fungoes N(R): (a) vidro com baixo conteido de enxofre (x=0,3) para os processos de
tratamento térmico 1S e 2S; (b) o mesmo para o vidro com alto contetido de enxofre (x=0,7). As barras

de erro associadas a n e a or/(R) correspondem a propagacao dos erros das fungoes V(R).
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5.5.2 Raio médio dos nanocristais

Como pode ser visto nas Figs. 5.6(a) e 5.6(b), a intensidade de SAXS calculada pelo programa
GNOM [56] para os vidros com alta quantidade de enxofre se ajusta bem a intensidade medida
experimentalmente. As fungoes distribuigao de volume V' (R) correspondentes aos vidros prepara-
dos pelos tratamentos térmicos 1S e 2S sao ambas fung¢oes monomodais. O raio correspondente ao
valor méximo da fungao V(R), para a amostra submetida a um tnico tratamento (1S), aumenta
de cerca de 10 A para 25 A (Fig. 5.7a). Uma variacao menor na distribuicao de volumes ocorre
na amostra com pré-tratamento de nucleacao (Fig. 5.7b). O mesmo procedimento de andlise foi
utilizado para os dados de SAXS correspondentes aos vidros com menor quantidade de enxofre.

Como pode ser visto nas Figs. 5.8(a) e (b), para vidros com baixa e alta concentragao de
enxofre, respectivamente, os raios médios dos nanocristais (R) nas amostras submetidas ao pré-
tratamento de nucleagao (2S) sdo sempre menores do que os correspondentes as amostras sem
pré-tratamento térmico (1S). O menor tamanho dos nanocristais formados nas amostras com
tratamento 2S é conseqiiéncia do alto nimero de nicleos formados durante o pré-tratamento
térmico a 733 K. Durante o tratamento térmico seguinte a 833 K, o niimero comparativamente
mais alto de ntcleos cristalinos consome rapidamente todos os atomos de Cd, Te e S dispersos
na matriz do vidro, impedindo um crescimento maior dos nanocristais.

Os resultados dados no grafico da Fig. 5.9(a) indicam uma dependéncia linear entre (R)?
e t para vidros com baixa quantidade de enxofre. Para os vidros com maior quantidade de
enxofre o comportamento linear aparece entre (R)3 e t (Fig. 5.9b). Num estudo anterior [59] foi
sugerido que durante os primeiros estagios de crescimento dos nanocristais existe uma variagao
na razao enxofre/teldrio dentro dos nanocristais de CdTe;_,S,. Pequenos desvios dos resultados
experimentais com relacio a dependéncia linear entre (R)? e ¢t podem estar associados a esse
efeito.

Para o vidro sem pré-tratamento (1S) e com alta concentragdo de enxofre (x = 0,7), o raio
médio inicial (R(0)), obtido por extrapolagao dos dados experimentais no grafico da Fig. 5.9, é
proximo de zero. Por outro lado, para os vidros com a mesma composi¢ao e submetidos a 2S,
nanocristais com raio médio inicial (R(0)) ~ 10 A j4 estao presentes logo no inicio do tratamento

térmico. Essa observacao confirma que, nesse vidro, a maioria dos nicleos sao formados durante
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Figura 5.9: Raio médio (R) correspondente aos tratamentos térmicos 1S e 2S. (a) Para as amostras

2

com baixo conteido de enxofre (x=0,3) observa-se uma dependéncia linear entre (R)* e o tempo de

tratamento isotérmico ¢. (b) Para a amostra com alto conteido de enxofre (x=0,7) a dependéncia linear

ocorre entre (R)3 e t.

o pré-tratamento realizado a mais baixa temperatura.

5.5.3 Dispersao em tamanho dos nanocristais

A dispersao relativa de raios, og/(R)(t), determinada a partir da funcao distribuigao de raios
dos nanocristais N(R), depende da concentragao de enxofre e do processo de tratamento térmico:
(i) Vidro com baiza concentra¢io de enzofre: Como podemos ver na Fig. 5.8, a dispersao
relativa de raios og/(R)(t) dos nanocristais presentes na amostra pré-tratada (2S) é menor do
que na amostra sem pré-tratamento (1S). O pré-tratamento se mostra particularmente eficiente

na reducao da dispersao de raios nos primeiros estagios de tratamento térmico. Um aumento
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progressivo de or/(R)(t) ocorre durante o tratamento, esse aumento sendo mais expressivo nas
amostras pré-tratadas (Fig. 5.8a). Isso provavelmente se deve a formacao de novos nanocristais
durante o tratamento térmico a 833 K.

(ii) Vidro com alta concentracao de enzofre: O efeito de redugao de or/(R)(t) observado nas
amostras com baixa quantidade de enxofre nao é observado nos vidros com alta quantidade de
enxofre (Fig. 5.8b). Para a amostra sem pré-tratamento (1S), or/(R)(t) decresce durante todo
o tratamento isotérmico (833 K). Esse efeito ¢ mais pronunciado nos primeiros 20 minutos de
tratamento. No caso da amostra pré-tratada (2S), or/(R)(t) exibe um crescimento pequeno e

continuo ao longo de todo o processo.

5.5.4 Densidade numérica de nanocristais

Como mostra a Fig. 5.8, a densidade numérica de nanocristais, n, nas amostras pré-tratadas
é sempre maior do que nas amostras sem pré-tratamento. Esse resultado confirma a eficiéncia do
pré-tratamento na formagao de um nimero relativamente alto de nanocristais. Contudo, durante
os primeiros estagios de tratamento térmico, a densidade numérica de nanocristais na amostra
com maior conteido de enxofre é maior do que na amostra com menor conteudo de enxofre.

A Fig. 5.8(a) mostra que a densidade numérica de nanocristais n no vidro pré-tratado (2S) e
com baixo conteuido de enxofre é aproximadamente constante durante os primeiros 30 min. Apds
esse periodo ocorre um pequeno crescimento de n. Nas amostras sem pré-tratamento observamos
um crescimento pequeno, mas continuo, no nimero de nanocristais. Esse comportamento sugere
que algum grau de nucleagao também deve ocorrer a 833 K.

Por outro lado, nos vidros com alto contetido de enxofre, o inverso da densidade numérica de
nanocristais 1/n cresce linearmente com ¢ (Fig. 5.8b). Esse comportamento ocorre tanto para o

vidro com pré-tratamento quanto para o vidro sem pré-tratamento.

5.5.5 Mecanismos de crescimento dos nanocristais

No que se refere ao crescimento dos nanocristais, os resultados de SAXS apresentados indicam
dois mecanismos claramente diferentes entre os vidros com baixa e alta concentracao de enxofre:

(i) Baiza concentrag¢io de enzofre: A tendéncia crescente de Q(t) (Fig. 5.5a), o pequeno
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crescimento de n (Fig. 5.8a) e o fato de que (R)? cresce linearmente com ¢ (Fig. 5.9(a)) sao
consistentes com o mecanismo classico de nucleacao e crescimento (Segao 2.2). De acordo com
esse mecanismo a nucleagao e o crescimento dos nanocristais envolve a progressiva incorpora¢ao
dos elementos dopantes (Cd, Te e S) inicialmente em solugao na matriz vitrea.

(ii) Vidro com alta concentra¢ao de enzofre: De acordo com os resultados anteriores, a in-
variancia na integral Q(¢) (Fig. 5.5b) e a dependéncia linear de 1/n e de (R)3 com o tempo de
tratamento isotérmico t (Figs. 5.8b e 5.9b, respectivamente) indicam que o mecanismo predomi-

nante no crescimento dos nanocristais é o coarsening (Segao 2.3).

5.5.6 Conclusoes

As principais conclusoes obtidas do estudo por SAXS da cinética de formagao e crescimento
de nanocristais de CdTe;_,S, na matriz do vidro borosilicato, durante o tratamento isotérmico
a 833 K, sao:

(i) A concentragdo maior de enxofre (x=0,7) promove a formagao de um grande nimero de
nanocristais de CdTe;_,S, e o rapido consumo dos atomos de Cd, Te e S inicialmente dispersos
na matriz vitrea.

(ii) No vidro com maior quantidade de enxofre, os nanocristais maiores crescem as custas
da dissolugao dos nanocristais menores. A taxa de crescimento dos nanocristais apresenta uma
relagao linear entre (R)® e o tempo ¢ de tratamento isotérmico. Esse resultado estd de acordo
com o previsto pelos modelos tedricos para o mecanismo cléssico de coarsening [21].

(iii) Nos vidros com baixa concentragdo de enxofre (x=0,3), os nanocristais crescem a partir
da incorporacao dos atomos de Cd, Te e S dispersos na matriz. A taxa de crescimento dos nano-
cristais apresenta uma dependéncia linear entre (R)? é o tempo ¢ de tratamento térmico. Essas
observagoes estao de acordo com o esperado pelas teorias classicas de difusao para precipitados
esféricos no interior de uma matriz vitrea homogénea [18].

(iv) O pré-tratamento a mais baixa temperatura (733 K) se mostrou eficiente para promover
a formagao de um grande niimero de ntcleos cristalinos.

(v) O pré-tratamento a 733 K se mostrou eficiente na reducdo da dispersao relativa em

tamanho somente nos vidros com baixo contetido de enxofre.
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O estudo descrito nesse capitulo forneceu uma descricao detalhada dos efeitos do conteido
de enxofre e dos processos de tratamento térmico na formacao e crescimento de nanocristais
de CdTe;_,S, em um vidro borosilicato. Os resultados aqui obtidos complementam estudos

estruturais anteriores em materiais nanoestruturados similares.



Capitulo 6

Caracterizacao estrutural e mecanismos
de crescimento de nanocristais de PbTe

em vidro silicato

No estudo descrito neste capitulo caracterizamos a estrutura dos nanocristais de PbTe imersos
na matriz de um vidro silicato e determinamos os mecanismos dos estagios iniciais de formacao e
crescimento. O estudo foi feito utilizando-se a técnica de SAXS. As medidas foram feitas in situ

durante o tratamento do material a 793 K.

6.1 Introducao

Vidros silicatos contendo nanocristais semicondutores de PbTe exibem propriedades épticas
nao lineares na regiao do infravermelho na mesma faixa em energia na qual operam os lasers semi-
condutores [60, 16]. Adicionalmente, a matriz vitrea é estruturalmente homogénea e apresenta
baixo coeficiente de absorcao de luz na regiao do visivel e préximo ao infravermelho. Tais pro-
priedades tornam esses materiais potencialmente 1iteis para aplicacao em dispositivos na area de
telecomunicacao. Compositos vidro-nanocristais de PbTe especialmente desenvolvidos para fins
aplicados consistem de nanocristais isolados uns dos outros. Os nanocristais de PbTe crescidos
em vidro tém forma aproximadamente esférica e, dependendo da historia térmica da amostra,

exibem uma distribuigdo em tamanho relativamente estreita [16].

61
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Medidas do coeficiente de absorcao 6ptico numa amostra de vidro silicato dopada com atomos
de Pb e Te, tratada a 793 K durante 30 min, sugere a presenca de nanocristais semicondutores de
PbTe [61]. O gap de energia do par elétron-buraco nos nanocristais semicondutores, aproximada-
mente 3,5 eV, determinado a partir das medidas de absorcao, ¢ bem maior do que o valor F, =
0,34 eV correspondente ao cristal de PbTe macroscépico. Esse resultado é conseqiiéncia de efeitos
de confinamento quantico dos elétrons ja que as dimensoes dos nanocristais sao extremamente
pequenas. Um estudo tedrico recente [62] indicou que esse gap ( 3,5 eV) corresponde ao gap de
energia esperado para nanocristais esféricos de PbTe com raio igual a 14 ou 18 A, dependendo do
modelo de banda utilizado. As propriedades espectroscopicas observadas sao consistentes com os
resultados obtidos no estudo descrito neste capitulo.

Uma anédlise preliminar por TEM, realizada no LME/LNLS, indica que os nanocristais sao
aproximadamente esféricos e tém interface nanocristal-vidro bem definida. Uma micrografia de
TEM mostrando os nanocristais de PbTe no interior do vidro estd dada na Fig. 6.1. Os estudos
mostram ainda que os nanocristais formados estao homogeneamente distribuidos na matriz do

vidro e apresentam alguma polidispersidade em tamanho [61].

Figura 6.1: Imagem por TEM mostrando os nanocristais de PbTe no vidro silicato. A medida de TEM
foi feita no LME/LNLS pelo Grupo de Materiais Vitreos do IFGW/UNICAMP [61].
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6.2 Procedimento experimental

A composicao em peso da amostra estudada era 59S5i0s-15Nay0-15Zn0-5A1,05-2F-2PbO-
2Te. As substancias que constituiam a matéria prima foram misturadas e fundidas a 1573 K.
Apés ser mantido durante uma hora a essa temperatura, o material fundido era despejado entre
dois blocos metalicos de superficies paralelas e que se moviam rapidamente um contra o outro
acionados por uma mola. Nesse processo se formam laminas finas do vidro com cerca de 100 ym
de espessura. O vidro formado foi entao submetido a um pré-tratamento térmico a 723 K durante
19 horas com a finalidade de promover a nucleacao dos nanocristais semicondutores. Apos o pré-
tratamento o vidro foi estudado in situ durante o tratamento isotérmico das amostras a 793
K. Uma cela especialmente desenhada para acondicionamento da amostra a alta temperatura
permitiu a difusao dos atomos de Pb e Te através da matriz do vidro, durante a aquisicao de
sucessivas curvas de intensidade de SAXS.

As medidas de SAXS foram realizadas na linha de SAXS do LNLS (Segao 4.1) e a intensidade
foi determinada em funcido do médulo do vetor de espalhamento ¢, utilizando radiacéo de 1,608 A.
Um espectro era coletado a cada 2 min durante o tratamento térmico da amostra. O espalhamento
parasita foi subtraido da intensidade total medida. As curvas de SAXS, correspondentes aos
diferentes periodos de tratamento térmico, foram normalizadas de modo a compensar o decréscimo

da intensidade do feixe de raios X incidente emitido pela fonte sincrotron.

6.3 Resultados

6.3.1 Intensidade de SAXS do compodsito vidro-nanocritais de PbTe

As curvas de SAXS produzidas pelo vidro dopado com Pb e Te durante o tratamento térmico a
793 K estao no grafico da Fig. 6.2 (simbolos). O espalhamento correspondente ao periodo inicial
de tratamento térmico (2 min) é de baixa intensidade e aproximadamente independente de g.
Esse resultado confirma novamente a eficiéncia do processo de quenching no que diz respeito
a inibir a formacao de grandes agregados durante o resfriamento da amostra e mostra que os

nucleos formados durante o pré-tratamento sao muito pequenos. As curvas de espalhamento
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correspondentes a t = 4 min exibem um pico incipiente localizado em ¢ee = 0.09 A~'. A medida
que segue o tratamento térmico, esse pico, que aparece em q # 0, se torna progressivamente
maior e se desloca em direcao a valores menores de q. Para t = 30 min temos ¢4, = 0.06 A1,
Esse resultado difere do obtido no Cap. 5 para nanocristais de CdTe;_,S, e difere de resultados
anteriores onde também utilizou-se a técnica de SAXS para estudar nanocristais semicondutores
em matrizes vitreas (Ex. PbTe - outra matriz a 923 K [16], CdSSe [63]). Nos estudos anteriores
o maximo da intensidade estava localizado em ¢ = 0 ao longo de todo o periodo de tratamento
térmico.

A intensidade de SAXS produzida pelo mesmo vidro, preparado nas mesmas condicoes, mas
desta vez nao contendo os dopantes Pb e Te, foi medida na mesma temperatura em que se estudou
o vidro dopado. O espalhamento medido tinha baixa intensidade e se manteve invariante durante
o tratamento térmico. Isso indica que a intensidade medida na amostra dopada é realmente
devida a formacao de nanocristais de PbTe e nao decorrente da separacao de fases da matriz
vitrea.

Para um sistemas de nanoparticulas concentrado (alta densidade de nanoparticulas), um
maximo na intensidade de SAXS é esperado como conseqiiéncia de efeitos de interferéncia inter-
particulas [29]. No entanto, para um sistema diluido (baixa densidade numérica de nanoparticulas),
tal como o estudado aqui, efeitos de interferéncia podem ser seguramente desprezados. Além disso,
visto que o maximo das curvas de SAXS se desloca progressivamente para pequenos valores de ¢
desde o inicio do tratamento térmico e que as curvas de espalhamento nao se cruzam, o processo

de decomposigao spinodal pode ser descartado [31, 23].

6.3.2 Modelo para a funcao densidade eletronica

Alternativamente, o pico de SAXS em ¢ # 0 pode ser explicado pela existéncia de um conjunto
diluido de nanocristais de PbTe, cada um deles envolto por uma casca onde a concentracao
dos atomos dopantes é menor do que a concentracao média dos dopantes na matriz do vidro.
Esse modelo foi aplicado no passado para explicar os anéis que apareciam na intensidade de
espalhamento de ligas de Al-Ag [64] devido a existéncia de zonas de Guinier-Preston. Mais

recentemente o modelo foi aplicado no estudo da liga Fers 55115 5B;CuNbs [65].
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Figura 6.2: Intensidade de SAXS (simbolos) medida in situ para diferentes periodos de tratamento
isotérmico a 793 K. Os tempos de tratamento associados as curvas vao de ¢t = 2 min (abaixo) até 30
min (topo). As linhas sélidas correspondem as fungoes definidas pela Eq. (6.9) que melhor se ajustam

as curvas experimentais.

O crescimento de nanocristais de PbTe com a formacao, na regiao da matriz vitrea vizinha ao
nanocristal, de uma camada onde a concentracao de atomos de Pb e Te é menor do que a con-
centracao desses elementos no vidro longe dos nanocristais ¢ esperada para os primeiros estagios
de tratamento térmico. Isso ocorre porque nos estagios iniciais, o processo de agregacao é contro-
lado pelo mecanismo classico de difusao dos atomos isolados inicialmente dispersos na matriz do
vidro em dire¢ao aos nanocristais formados [18]. No presente estudo, a agregacao progressiva dos
atomos de Pb e Te para formar os nanocristais resulta na reducao da supersaturagao da matriz.
Durante os primeiros estagios de agregacao, somente os atomos de Pe e Te localizados proximos
a0s nanocristais em crescimento sao incorporados por eles. De acordo com a teoria classica que
descreve o crescimento de uma particula esférica imersa numa matriz supersaturada infinita, ini-
cialmente homogénea e em condigoes isotérmicas, a dependéncia do raio do nanocristal com o

tempo de tratamento térmico é dada pela Eq. (2.6).
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Figura 6.3: Esquema mostrando como varia o perfil de densidade eletronica no interior e na vizinhanga
externa aos nanocristais de PbTe. (a) Vidro pré-tratado a 723 K formado por nicleos cristalinos de
PbTe com densidade eletronica p. dispersos na matriz vitrea com densidade eletronica pg. (b) Apds
os primeiros minutos de tratamento a 793 K, se forma uma camada externa ao nanocristal onde a
concentracao dos dtomos dopantes é menor que a concentragao média desses elementos no vidro inicial.

r representa a distancia medida a partir do centro do nanocristal.
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Baseado nos argumentos acima mencionados, modelamos a estrutura e o mecanismo de
formacao e crescimento dos nanocristais de PbTe assumindo a funcao densidade eletronica mostra-
da na Fig. 6.3. Consideramos que o vidro inicial, pré-tratado, é composto de um conjunto diluido
de nucleos cristalinos esféricos de PbTe com densidade eletronica constante p. imersos em um
vidro homogéneo de densidade eletronica py (Fig. 6.3a). Durante o tratamento térmico, os atomos
de Pb e Te difundem da matriz vitrea até os nanocristais, formando em torno deles uma camada
esfericamente simétrica, onde a concentragao dos dtomos dopantes é menor (Fig. 6.3b). Os dtomos
de Pb e de Te tém ntimero atémico alto comparado com o niimero atomico dos demais elementos
que constituem o vidro e assim contribuem significativamente para a densidade eletronica da ma-
triz do vidro. Devido a migragao dos dtomos de Pb e Te para os nanocristais, é esperado, portanto,
que a densidade eletronica na regiao do vidro vizinha aos nanocristais (camada externa empo-
brecida) seja menor do que a densidade eletronica média da matriz py. Utilizamos uma fungao
Gaussiana para descrever a densidade eletronica da camada externa a diferentes distancias, r, do
centro do nanocristal (Fig. 6.3b). Como primeira aprozimagao, assumimos também que durante
o crescimento todos os nanocristais e suas respectivas camadas externas tém o mesmo tamanho
(sistema monodisperso).

A funcao apresentada na Fig. 6.3(b), corresponde a uma particula esférica homogénea com
densidade eletronica p., envolta por uma camada externa com simetria esférica e perfil de den-
sidade eletronica Gaussiano. A fungao p(r) que representa o perfil de densidade eletronica a

diferentes distancias r a partir do centro do nanocristal é dada por:

Pe (0 <r <R) (6.1)

(r > R), (6.2)

onde b é uma constante e R,, como veremos a seguir, ¢ o raio de giro (Secao 3.9) associado a
camada externa. No Cap. 3 foi mostrado que a amplitude de espalhamento associada a particulas

com simetria esférica pode ser determinada a partir do perfil de densidade eletronica utilizando
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a Eq. (3.23). Substituindo (6.1) e (6.2) em (3.23), teremos que a amplitude de espalhamento
Acs¢(q) de uma esfera homogénea de raio R e a amplitude de espalhamento Ag(q) da camada

externa, serao dadas, respectivamente, por:

R sin(qr
Att) = 4520) [ (0o = p0) L) 2y (63)
(&
o0 3r2 | sin(qr
Aclg) = —4mbAc(q) / L CXP [_232] q(f ) 2. (6.4)
"= g

A amplitude de espalhamento correspondente a uma particula com o perfil de densidade eletronica
representado pelas Egs. (6.1) e (6.2) é dada pela soma das integrais (6.3) e (6.4).
Resolvendo a integral da Eq. (6.3) obtém-se como resultado [30]:

sen(qR) — qR cos(qR)
(qR)? ’

Aesf(Q) = N§SfAe(Q) 3 (65)

onde N/ = (4/3)7R*(p. — po).

Considerando que a extensao da camada externa, com perfil Gaussiano, ¢ muito maior do que
o tamanho do nanocristal, assumimos que a forma da fungao dada pela integral da Eq. (6.4) é
aproximadamente a mesma que seria obtida se seu limete inferior de integragao fosse substituido
por r = 0, ou seja:

[e.e]

Aclq) ~ —dm bA(q) /

37’2] sin(qr)
r=0

exp [—QRZ o ridr. (6.6)

Calculando (6.6) resulta:

R2q2
Ac(q) = —NEA.(q) exp [—g ] :

onde N& = (21/3)** bR3.
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Nesl e NY representam o ntimero de elétrons que contribuem para o espalhamento (elétrons
excedentes) na esfera e na regiao com perfil Gaussiano, respectivamente. Eles podem ser deter-
minados a partir do perfil de densidade eletronica calculando a integral / (p(r) — po)dV.

A intensidade de espalhamento obtida a partir da Eq. (6.7) utilizando a Eq. (3.3) tem exa-
tamente a forma da aproximacao dada pela lei de Guinier para a amplitude de espalhamento
da regiao correspondente a pequenos valores de ¢ (Segao 3.43). Portanto nessa regiao do espago
reciproco, a forma da fungao Ag(g) dada pela Eq. (6.7) e a forma exata calculada utilizando
a Eq. (6.4) s@o essencialmente as mesmas. A Fig. 6.4 mostra as amplitudes Ag(q) dadas pelas
Eqgs. (6.4) (exata) e (6.7) (aproximada). A funcao da Eq. (6.4) foi calculada para R = 17 A e

R, =65 A. O bom acordo entre as curvas confirma a validade da aproximacio.

exata
aproximada

0.0 0.1 0.2 0.3

Figura 6.4: Amplitudes de espalhamento determinadas a partir das Eqs. (6.4) (exata) e (6.7) (aproxi-
mada). A fungdo da Eq. (6.4) foi calculada para R =17 A e R, = 65 A.

Se Ny é o numero de elétrons excedentes correspondentes aos atomos de Pb e Te presentes
no nicleo antes de iniciado o tratamento térmico, e NY(t) é o niimero de elétrons excedentes

associados aos atomos de Pb e Te que migraram do vidro para o nanocristal apos o periodo t,
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entdo de acordo com as Egs. (6.5) e (6.7) a amplitude total de espalhamento serd dada por:

(6.8)

Au(q.t) = Alg)NE(1) {[1 T ay () P B0R) — aBcos@R)] l_Rg(t)q] } |

(qR)? 6

onde a;(t) = No/NE(t).
Substituindo a amplitude de espalhamento acima na Eq. (3.3) teremos que a intensidade de
espalhamento associada ao sistema diluido formado por n(t) particulas idénticas com perfil de

densidade eletronica dado pelas Egs. (6.1) e (6.2) serd dada pela fungao:

3[sin(¢R) — qR cos(qR)] Ri(t)q” ’
WR? — expl—6 ]} . (6.9)

L) = n(OL@INE O {11+ a0
Exceto para t = 0, a Eq. (6.9) apresenta seu valor maximo em ¢ # 0.

A Fig. 6.5 mostra as funcoes Acsr(q), Ac(q), As(q) e Is(q) de uma particula com o perfil de
densidade eletronica representado na Fig. 6.3(b).

Na Fig. 6.2 junto com a intensidade experimental de SAXS estao mostradas as fungoes
definidas pela Eq. (6.9) que melhor se ajustam aos dados experimentais (linhas continuas). Para
a primeira curva, tomada durante os 2 primeiros minutos de tratamento, o maximo da intensi-
dade de espalhamento nao é bem definido. Ele comeca a ficar evidente apds ¢ = 4 min e torna-se
progressivamente mais pronunciado para tempos maiores. Por outro lado, o valor de ¢ correspon-
dente ao maximo da curva decresce continuamente durante todo o tratamento térmico. Caso a
amostra inicial fosse totalmente homogénea, ou seja nao contivesse nicleos, teriamos a; = 0 e
portanto I(q¢ = 0,t) = 0 para todos os periodos de tratamento térmico. O valor nao nulo encon-

trado para aq, indica a presenca de nicleos nanocristalinos mesmo antes de iniciado o tratamento

a 793 K.

6.3.3 Intensidade de SAXS integrada

Como vimos no Cap. 3, para um sistema de duas fases, consistindo de particulas coloidais

imersas numa matriz homogeénea, a integral da intensidade de SAXS no espago reciproco () esta
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(a)

(b)) 4

q
>

Figura 6.5: (a) Amplitudes de espalhamento associadas a: i) uma particula esférica Agsf(q), ii) uma
particula com perfil de densidade eletronica Gaussiano Ag(q), e iii) uma particula com o perfil de
densidade eletronica representado na Fig. 6.3(b) As(q), dada pela soma das amplitudes acima. (b)
Intensidade de espalhamento I5(q). Devido a contribuicao negativa de Ag(q) a baixos angulos, o maximo

de I5(q) ocorre em q # 0.
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relacionada com a fragdo volume ocupado pela fase dos precipitados (Eq. 3.20). Se o mecanismo
pelo qual os precipitados crescem for o coarsening, é esperado que () seja aproximadamente in-
variante frente ao tempo de tratamento térmico (Cap. 2). Na Fig. 6.6 estao mostrados os valores
da integral () correspondentes as curvas experimentais de SAXS em funcao do periodo de trata-
mento térmico. O continuo aumento no valor de Q(t) ao longo de todo o processo descarta o puro
coarsening dos nanocristais. Esse resultado da suporte adicional aos resultados anteriores, que
sugerem o crescimento dos nanocristais através do mecanismo cléssico de difusao e incorporacao
dos atomos de Pb e Te dispersos no vidro, tendo como conseqiiéncia a formacao de uma camada

em torno dos nanocristal onde a concentracao desses elementos é menor.
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Figura 6.6: Integral da intensidade de SAXS no espaco reciproco @ e a densidade numérica de nano-

cristais n como funcao do tempo de tratamento térmico t¢.

6.3.4 Densidade numérica e raio dos nanocristais

Dos resultados do procedimento de ajuste utilizando a Eq. (6.9) foram determinados os valores
dos parametros n, R, R, e a; em funcao do tempo de tratamento térmico. Notamos que a fungao

n(t), mostrada na Fig. 6.6, aumenta rapidamente no inicio do tratamento isotérmico e se torna
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aproximadamente constante depois de t &~ 7 min. Isso indica que todos os niicleos cristalinos sao
formados no pré-tratamento a 723 K e nos primeiros minutos de tratamento a 793 K.

E esperado que a dependéncia temporal do raio dos nanocristais R(t) que crescem sob
condigoes isotérmicas pelo mecanismo cléssico de difus@o atomica, obedega a Eq. (2.6). Como
podemos ver na Fig. 6.7, exceto para os primeiros minutos de tratamento (¢ < 7 min), essa
dependéncia tedrica no grafico de R versus t é realmente observada (linha continua). A Fig. 6.7
mostra uma dependéncia temporal similar para o parametro R,, que caracteriza o tamanho da

camada externa ao nanocristal onde a concentracao de Pb e Te foi reduzida.

A\
\\

0 5 10 15 20 25 30
t (min)

Figura 6.7: Variacdo temporal do raio R dos nanocristais e do raio de giro R, associado a camada

externa.

Os desvios de R e R, observados no inicio do tratamento térmico (Fig. 6.7), em relacao aos
valores esperados pela teoria de difusao atomica (Eq. 2.6), sugerem a presenga de um processo
transiente afetando a difusao dos atomos de Pb e de Te. Um efeito similar foi observado na

separacao de nanofases em um vidro borato [66]. A velocidade de crescimento mais elevada,
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nos primeiros estagios de tratamento térmico, é atribuido a ao valor mais elevado do coeficiente
de difusao atomica, ocasionado por tensoes residuais internas no material. Essas tensoes seriam
formadas durante o processo de quenching das amostras. Os resultados mostrados na Fig. 6.7
sugerem que as mesmas tensoes estao presentes no material aqui estudado. Depois do relaxamento

das tensoes R e R, variam de acordo com a Eq. (2.6).

6.3.5 Analise da interface nanocristal-vidro e a dispersao em tamanho

dos nanocristais

Apesar da excelente qualidade do ajuste da Eq. (6.9) as curvas experimentais (Fig. 6.8), a
resolucao limitada inerente a andalise de SAXS fornece apenas um suporte qualitativo ao modelo
estrutural proposto. Com o objetivo de obter um conhecimento mais detalhado a respeito de quao
definida é a interface nanocristal-vidro, é necessaria uma analise adicional das curvas de SAXS na
regiao correspondente a altos valores de ¢. As curvas de SAXS mostradas na Fig. 6.2(a) se referem
a um estudo in situ com resolucao temporal. Elas foram obtidas durante sucessivas medidas,
tomadas em curtos periodos de tempo (100 s). Como conseqiiéncia a intensidade de SAXS para
g > 0,2 A~! apresenta baixa qualidade estatistica, tornando dificil qualquer anélise precisa na
parte da curva correspondente aos altos valores de g. Por essa razao outra amostra do mesmo
vidro, submetido ao mesmo tratamento térmico, foi medida ex situ na temperatura ambiente
durante um longo periodo de aquisigao (1000 seg). A intensidade de SAXS dessa amostra esta
dada na Fig. 6.8 (simbolos). A linha pontilhada representa a funcao definida para sistemas
monodispersos (Eq. 6.9) que melhor se ajusta a curva experimental. No entanto, um ajuste
muito melhor foi obtido assumindo o mesmo modelo, nanocristais esféricos envoltos por uma
camada externa, mas admitindo a existéncia de uma dispersao em tamanho para os nanocristais.
Para levar em conta essa dispersao, assumimos uma distribuicao de raios definida por uma funcao
Gaussiana G(R). De acordo com a Eq. (3.29), a intensidade de SAXS de um sistema diluido é dada
pela soma das intensidades (g, R), produzidas individualmente por cada uma das particulas, e

pode ser escrita simplesmente como:

I(q) = / (g, R)G(R)dR. (6.10)
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Figura 6.8: Intensidade de SAXS experimental (simbolos) correspondente a uma amostra tratada ex
situ a 793 K. A linha tracejada representa a funcdo dada pela Eq. (6.9) que melhor se ajusta aos
dados experimentais. A linha continua corresponde ao melhor ajuste admitindo a existéncia de uma

distribuicao de raios com perfil Gaussiano.

A curva continua da Fig. 6.8 representa a intensidade de SAXS correspondente ao melhor
ajuste assumindo uma funcao Gaussiana para descrever a distribuicao de raios dos nanocristais.
Os valores obtidos para o raio médio e para a dispersdo relativa em tamanho foram (R) =
22,0 Ae o/(R) = 0,18, respectivamente. O bom acordo entre a curva experimental e a curva
continua da Fig. 6.8 mostra que o modelo proposto na secao 6.3.2 associado a existéncia de uma
polidispersidade em tamanho para os nanocristais, representada por uma funcao Gaussina, é

aceitavel para descrever estruturalmente o sistema aqui estudado.

6.4 Conclusoes

A principal conclusao deste estudo é que a estrutura do nanocompoésito estudado pode ser
descrita por um vidro contendo em seu interior nanocristais esféricos de PbTe envoltos por uma

camada onde a concentragao de dtomos de Pb e Te é menor do que a concentragao média desses
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elementos na matriz. A funcao Gaussiana usada no modelo que descreve a fungao densidade
eletronica dessa camada é consistente com os dados experimentais de SAXS. Esse resultado,
no entanto, nao demonstra a unicidade da forma Gaussiana visto que outras fungoes similares,
tendo raio de giro R, equivalente, também podem fornecer um ajuste satisfatério as curvas
experimentais.

A caracterizacao estrutural do nanocompoésito vidro-nanocristais semicondutores de PbTe é
relevante no sentido em que o conhecimento da existéncia de uma camada externa em torno
dos nanocristais pode contribuir para a compreensao de detalhes associados as suas propriedades
fisicas.

Foi demonstrado que o crescimento dos nicleos de PbTe pré-existentes é controlado pelo
mecanismo classico de difusao individual dos atomos de Pb e de Te. Desvios observados nos
primeiros instantes do tratamento térmico em relacdo ao comportamento esperado para esse
mecanismo, sugerem a existéncia de um processo de relaxacao das tensoes internas inicialmente
presentes no vidro.

Como comentario final, abordamos a clara diferenca observada na forma das curvas de SAXS
mostradas na Fig. 6.2, que para todos os periodos de tratamento térmico apresenta um maximo
em q # 0, com as curvas de SAXS correspondentes a estudos anteriores de nanocristais de PbTe
em vidro borosilicato [16] e outros nanocompdsitos similares [63, 67] que exibem um méximo em
g = 0. Esse comportamento distinto indica diferencas no mecanismo predominante que controla o
processo de formacao dos nanocristais. No caso do material que estudamos, tratado a temperatura
mais baixa (T = 793 K), é esperado que o crescimento do nanocristal seja controlado por um
processo de difusao atomica comparativamente mais lento, conduzindo desse modo a formagao
de uma camada na regiao do vidro em torno do nanocristal onde a concentragao dos dopantes
¢ menor. Em contraste, no nanocompésito anteriormente estudado [16], onde os nanocristais de
PbTe sao obtidos mediante a um tratamento térmico a mais alta temperatura (7" = 923 K), a
difusao atomica é mais rapida. Espera-se portanto um decréscimo homogéneo na concentragao
média dos atomos dopantes na matriz vitrea e o modelo de duas densidades eletronicas pode ser
aplicado. Em tais condigoes o maximo da intensidade espalhada deve aparecer em ¢ = 0, fato

que ¢é observado experimentalmente.



Capitulo 7

Agregacao isotérmica de atomos de Bi
imersos em vidro sédio-borato:
Coarsening de nanogotas de Bi e difusao

atomica

O processo de nucleacao e crescimento de nanogotas liquidas de Bi imersas na matriz de um
vidro sédio-borato submetido a tratamento isotérmico em diferentes temperaturas (acima da
temperatura de fusdo do Bi) foi estudado pelas técnicas de espalhamento de raios X a baixo

angulo e microscopia eletronica de transmissao.

7.1 Introducao

Particulas metalicas de dimensoes nanométricas tém atraido o interesse de varios cientistas
devido a sua potencial aplicacao como catalisadores e materiais trocadores de calor. Devido as
suas propriedades 6pticas singulares, uma atencao especial tem sido dada a materiais compésitos
constituidos de nanoagregados metalicos imersos em matrizes vitreas. Uma revisao detalhada
das propriedades e técnicas de caracterizacao de compdésitos vidro-nanoagregados metalicos pode

ser encontrada na Ref. [10].

7
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O trabalho descrito nesse capitulo é um estudo da formacgao e crescimento de agregados
liquidos de Bi no interior da matriz de um vidro sédio-borato. O vidro inicialmente homogéneo
dopado com atomos de Bi foi estudado in situ pela técnica de espalhamento de raios X a baixos
angulo durante seu tratamento isotérmico em temperaturas entre 800 e 850 K. Essas temperaturas
sdo superiores a temperatura de transigdo vitrea do material 7, = 758 K [12]. Em virtude da
temperatura de tratamento ser bem superior também a temperatura de fusao do bismuto (544,4
K), os agregados estao em estado liquido desde o estdgio inicial de formagao até o estdgio final
de crescimento. A partir dos resultados experimentais de SAXS determinamos a dependéncia
temporal da funcao distribuicao de raios, e por conseqiiéncia, do raio médio, da dispersao de raios
e da densidade numérica de nanogotas. Esses resultados experimentais foram comparados com os
preditos pelas teorias cléssicas de crescimento de agregados esféricos em matrizes supersaturadas.

Os parametros estruturais obtidos das medidas de SAXS permitiram determinar também
os coeficientes de difusao dos atomos de Bi através da matriz vitrea para diferentes valores de
temperatura. A partir destes valores a energia de ativacao para o processo de difusao pode ser
calculada. Medidas complementares de microscopia eletronica de transmissao (TEM) e XANES
(X-ray Absorption Near Edge Structure), na borda Ly do Bi, permitiram obter a forma e estimar
a concentracao de Bi no vidro, respectivamente.

Apos o resfriamento até a temperatura ambiente, devido a cristalizacao das nanogotas, este
sistema transforma-se num compésito vidro-nanocristais de Bi. A estrutura e a dependéncia da

temperatura de fusao com o raio dos nanocristais de Bi foi estudada e sera descrita no Capitulo 8.

7.2 Preparagao das amostras

Para que se possa ter controle sobre o processo de formacao e crescimento dos precipitados, as
amostras devem ter composi¢ao homogeénea e nao conter inicialmente nenhum ntucleo precursor
de agregado.

O vidro dopado com Bi foi obtido a partir da fusao de NayCOg3, B5O3, BisO3 e SnO. O SnO
foi adicionado como agente redutor do Bi;O3. Os reagentes em forma de p6 foram triturados
separadamente em almofariz de agata até que os graos tivessem tamanho menor que 0,1 pm.

Em seguida o material foi pesado e misturado nas proporgoes correspondentes a estequiometria
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dada acima. Como resultado obtém-se um pé acinzentado de aspecto homogéneo. Diversas
porcoes com a mesma, composicao e contendo cada uma delas 7 g foram preparadas. A mistura
em forma de pé foi fundida em cadinho de alumina a 1313 K durante 1h. A fusao foi realizada
em um forno elétrico, modelo Titan-Quartz da marca EDG, provido com camara de quartzo na
qual podia ser feito vacuo. Para evitar a oxidacao do SnO pelo ar, favorecida pelo aumento da
temperatura, o material foi colocado na camara do forno inicialmente a temperatura ambiente e
em seguida submetido a vdcuo (107! mbar). O aquecimento do forno até a temperatura de fusao
se deu a uma taxa de 200 K min~t. Apds a fusao dos reagentes, o vidro 28Nay,O-72B,03 fundido
contendo dtomos de Bi dispersos em seu interior foi resfriado rapidamente até a temperatura
ambiente utilizando a técnica de “splat cooling” (Se¢ao 5.2). O vidro final, no estado sélido, tinha
forma laminar e espessura que variava entre 100 e 200 gm. As laminas eram homogéneas e

bastante transparentes a luz visivel.

7.3 Procedimento experimental

A intensidade de SAXS produzida pelas amostras de vidro foi medida in situ durante o
tratamento isotérmico do material em uma cela de alta temperatura especialmente construida
para o estudo desses materiais. Uma descricao detalhada da cela estd dada no Capitulo 4.
Depois do tratamento isotérmico, as amostras foram resfriadas até a temperatura ambiente e
entao estudadas por TEM.

Os experimentos de SAXS foram realizados na linha de espalhamento de raios X a baixo
angulo do Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) [48], Campinas SP, utilizando radiagao
com comprimento de onda A = 1,608 A. A intensidade de SAXS foi determinada em unidades
absolutas utilizando a dgua como padrao (ver Secao 3.10.1).

O estudo por TEM foi realizado no Laboratério de Microscopia Eletronica (LME) do LNLS,
utilizando o microscépio JEM 3010 UHR operando a 300 kV. O vidro contendo nanocristais de
Bi (nanogotas solidificadas) foi moido em almofariz de dgata até que um pé bem fino fosse obtido.
O po foi entao diluido em &lcool isopropilico a razao de 100 mg de vidro por ml de alcool. A
mistura foi mantida em banho ultra-sonico durante 10 min e entao gotejada sobre um filme de

carbono com cerca de 30 A de espessura, este dltimo j& depositado sobre a grade de cobre. Apéds
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a secagem, os graos mais finos aderidos ao filme foram observados no microscopio.

7.4 Determinacao do coeficiente de difusao atémica a par-
tir de experimentos de SAXS

Como vimos no Capitulo 2, os coeficientes angulares x, 3, x e X’ (Eqgs. 2.8 a 2.11) estao
relacionadas com o coeficiente de difusdo atomica do soluto D, pelas Egs. (2.12), (2.13), (2.14)
e (2.15), respectivamente. No entanto, visto que na maioria dos casos, a densidade de energia
de interface precipitado-matriz o e a concentragao de equilibrio do soluto na matriz, c., nao sao
conhecidos, as equagoes de (2.12) a (2.15) nao podem ser utilizadas diretamente para determinar
o coeficiente de difusao Dj.

Por outro lado, combinando as equagoes (2.12) e (2.14) teremos

K*Y = (41/Dd>3 cassim Dy = g(/@2)()1/3
9 4v '

Utilizando a Eq. (2.15) e assumindo que [(1/v) — ¢.] & 1/v resulta finalmente que:

Dy = 9(1;%)(@')1/3 | (7.1)

Se ao lado de ¢;, ¢, pe € T, também Dy, o e v forem aproximadamente constantes durante
todo o processo de coarsening (ver Secao 2.3), é esperado que os coeficientes angulares &, 3, x
e X' (Eq. 2.8, 2.9, 2.10 e 2.11, respectivamente) também o sejam. Sob essas condigdes, a teoria
LSW (Secdo 2.3) prevé que o raio médio ao cubo (R)3(¢) e o inverso da densidade numérica dos
precipitados n~!(t) sdo fungoes lineares do perfodo de tratamento térmico t e que c(t) e p(t) sao
funcdes lineares de (t—to)~'/3. Onde, (R)(t) é o raio médio dos precipitados, c(t) é a concentragio
de atomos de soluto na matriz, n(t) é a densidade numérica dos agregados, ¢(t) é a fracao do
volume total que eles ocupam e ty é o instante em que se inicia o processo de coarsening.

Visto que os parametros ¢., k e Y’ sao facilmente obtidos a partir dos resultados de SAXS
em escala absoluta, a Eq. (7.1) pode ser aplicada na determinacao de D; sem o conhecimento

explicito de o e c,.
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7.5 Resultados e discussao

7.5.1 Microscopia eletronica de transmissao

A micrografia da Fig. 7.1(a) mostra uma imagem obtida por TEM onde aparecem os nano-
cristais de Bi no interior da matriz do vidro sédio-borato. A imagem corresponde a uma amostra
tratada durante 2 horas a 843 K e em seguida resfriada até a temperatura ambiente. A par-
tir da imagem se constata que os nanocristais apresentam forma aproximadamente esférica. A
figura 7.1(b) mostra o histograma do nimero de nanocristais em funcdo do raio. O resultado
indica que a funcao distribuicao de raios é monomodal.

O raio médio (R) e a dispersao relativa em tamanho og/(R) deram como resultado os valores
de (25+2) A e (0.21£0.01), respectivamente. O histograma foi obtido da medida do didmetro de
560 nanocristais localizados em diferentes graos do compoésito vidro-nanocristais de Bi. O limite
de detecgao (tamanho da menor particula detectdvel) era de 18 A (menor raio mensuravel: 9 A).
O diametro de cada nanocristal foi obtido a partir do diametro do circulo que melhor se ajustava
ao perimetro da sua imagem projetada.

Com o objetivo de comparar a funcao distribuicao de raios obtida através das imagens de
TEM com a obtida dos experimentos de SAXS, nés consideramos que a fungao distribuicao de
raios dos nanocristais de Bi na temperatura ambiente é essencialmente igual a distribuicao de
raios das nanogotas de Bi na amostra precursora antes do seu resfriamento. Esta é uma suposi¢ao
razoavel visto que o intervalo de temperatura onde se da a transicao liquido-cristal é bem abaixo

da temperatura de “softening’da matriz vitrea [68].

7.5.2 Espalhamento de raios X a baixo angulo
a) Formagao e crescimento de nanogotas de Bi em vidro sddio-borato

O objetivo do presente trabalho era determinar os mecanismos envolvidos na formacao e
crescimento de um sistema diluido e isotropico de nanoagregados esféricas de Bi na matriz de um
vidro inicialmente homogéneo e supersaturado com Bi. Lembramos novamente que em virtude das
temperaturas de tratamento (~ 800-850 K) serem muito superiores a temperatura de fusao dos

agregados [68], eles se encontram no estado liquido. Como conseqiiéncia do efeito dominante da
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Figura 7.1: (a) Imagem de microscopia eletronica de transmissao na configuracdo de campo claro
mostrando os nanocristais de Bi no vidro sédio-borato. A imagem corresponde & amostra tratada
isotermicamente a 843 K durante 2 horas. (b) Histograma representado a freqiiéncia com que aparecem

os nanocritais de diferentes valores de raio.
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tensao superficial é esperado ainda que as nanogotas tenham forma esférica. Como sera descrito
a seguir, sob essas condigoes a intensidade de SAXS é uma funcao particularmente simples que
depende do modulo do vetor de espalhamento g.

A intensidade de SAXS em unidades absolutas foi determinada em termos da se¢ao de choque
de espalhamento diferencial por unidade de volume d¥/dS2 (Segao 3.10). Para um sistema diluido
constituido por gotas esféricas com densidade eletronica p, imersas em uma matriz homogeénea
com densidade eletronica uniforme (p), a secao de choque de espalhamento, de acordo com as
Egs. (3.31) e (3.54), é dada por:

dx

47
de(C])

= 20 () [C NPl REaR, (12

onde Ap é a diferenca entre as densidades eletronicas das nanogotas de Bi e a matriz vitrea,
pp — (p), € Ny(R)dR = N(R)dR/V representa o nimero de nanogotas por unidade de volume
com raio entre R e R+ dR. r. = 0.28179 x 107 m ¢ o raio cldssico do elétron e P(g, R) é o
fator de forma normalizado para uma esfera definido de acordo com a Eq. (3.28).

A contribuicao adicional, e essencialmente independente de ¢, para a intensidade de espa-
lhamento produzida pelas flutuacoes de densidade eletronica da matriz foi determinada expe-
rimentalmente utilizando-se graficos de Porod e em seguida subtraida da intensidade total de
espalhamento ([30], pag. 472).

De acordo com nossos resultados de TEM anteriormente mencionados, as suposicoes acerca
da natureza diluida e forma esférica dos agregados se aplicam ao sistema aqui estudado. A
partir do valor do salto no coeficiente de absorcao linear na borda Ly;; do Bi, determinado em
experimentos de XANES [69], e da espessura da amostra; obtivemos que concentragao de Bi no
vidro é da ordem de 107° mol/cm?3. A densidade eletronica do vidro inicial (p) foi determinada
dos valores conhecidos da composicao nominal e da densidade massica do vidro. A densidade
eletronica das nanogotas p, foi tomada como sendo a densidade eletronica do Bi fundido. Devido
ao decréscimo continuo no nimero de atomos de Bi dissolvidos na matriz vitrea, é esperada uma
variacao na diferenca entre a densidade eletronica das nanogotas e a matriz vitrea (Ap = p,—(p)).
No entanto, em razao da baixa concentracao de Bi, essa diferenca é apenas levemente modificada
durante todo o decorrer do processo de tratamento térmico e dessa forma é assumido que mantém

seu valor constante.
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As curvas experimentais de intensidade de SAXS para estagios avangados de tratamento
térmico foram modeladas assumindo a distribuigao de raios prevista pela teoria LSW, Eq. (2.7).
Alternativamente, as curvas também foram ajustadas considerando uma fungao distribuicao de
raios do tipo log-normal:

Vo) = e o (g (7.3

onde 7y, w e n sao parametros de ajuste, sendo que n representa a densidade numérica de

nanogotas.

—— Lognormal
.\\
A T LSW

R ETITIN
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Figura 7.2: Secao de choque diferencial de espalhamento correspondente as amostras tratadas durante
100 min nas temperaturas indicadas. Também estdao dadas as curvas modeladas assumindo as fungoes
definidas pelas equagoes (2.7) e (7.3). Para maior clareza as curvas de x = 1 a 3 estao multiplicadas por

poténcias crescentes de 10.
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As secoes de choque de espalhamento diferencial das amostras tratadas isotérmicamente du-
rante 100 min a 803 K, 813 K, 823 K e 843 K, e as curvas que melhor se ajustam a elas,
considerando ambas as formas para a funcao distribuicdo de tamanho (Eq. 2.7 e 7.3), estao
mostrados na Fig. 7.2. O melhor ajuste utilizando a Eq. (2.7) conduz a uma fungdo que apre-
senta um claro desvio em relacao aos dados experimentais. Por outro lado, um excelente acordo
é obtido quando assumimos que a distribui¢ao de raios Ny (R) é representada por uma fungao
log-normal (Eq. 7.3). A excecao sao as curvas correspondentes ao inicio do processo.

Para que pudéssemos comparar as fungoes distribuicao de raios determinadas dos resultados
de SAXS e TEM, particular atencao foi dada a amostra tratada a 843 K durante 2 horas. Na
Fig. 7.3 a funcao distribuicao de raios log-normal, determinada dos experimentos de SAXS, e
a deduzida das imagens de TEM (Fig. 7.1b) estao mostradas junto a distribuigao predita pelo
modelo LSW (Eq. 2.7) para (R) = 25 A. Os resultados indicam que, apesar das distribuices de
raios determinadas das analises de SAXS e TEM nao serem idénticas, o raio médio determinado
por ambas as técnicas conduz ao mesmo valor (R) = 25 A. As barras de erro nos valores dos
raios médios obtidos por SAXS e TEM sao +0.1 A e £2 A, respectivamente. As dispersoes
relativas em tamanho das fungdes Ny (R) determinadas dos resultados de SAXS e TEM sao
or/(R) = 0,190 & 0.005 e or/(R) = 0,21 + 0.01, respectivamente. Isso indica que ambas as
técnicas conduzem a valores de raio médio e de dispersao que estao bom acordo. As diferencas
nos perfis das distribuigoes sdo devidas a limitada amostragem na andlise por TEM e/ou a
aproximagcao inerente ao uso da fungao log-normal na andlise dos resultados de SAXS.

Como pode ser visto na Fig. 7.3, a forma da fungao distribui¢ao de raios Ny (R) determinada
dos resultados de SAXS nao ¢é idéntica a predita pelo modelo LSW. Na realidade, desvios na
forma das funcoes distribuicao de raios obtidas experimentalmente em relacao a forma predita
pela teoria LSW (Eq. 2.7) foram observados em vérios estudos anteriores [25, 26]. Tais desvios
podem ser entendidos, pelo menos parcialmente, devido a erros sistematicos associados ao procedi-
mento utilizado na determinacao dos tamanhos. No presente trabalho, por exemplo, a diferenca
na forma (SAXS e LSW) pode estar relacionada a qualidade da aproximacdo que assumimos
quando descrevemos a funcao distribuicao de raios por uma fung¢ao log-normal. Por outro lado, os

parametros estruturais cuja dependéncia temporal é aqui utilizada para caracterizar o mecanismo
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N,(R) (unid. arbitrarias)

Figura 7.3: Fungdes distribuigdo de raios dos nanocristais Ny (R) correspondentes a amostra tratada
a 843 K durante 2 horas. As fungoes foram obtidas: (i) da curva de SAXS experimental assumindo
uma distribuigao de raios log-normal e (ii) do histograma de TEM mostrado na Fig. 7.1(b). Ambas as
funcoes distribuigio de raios conduzem ao mesmo raio médio ((R) = 25 A). A terceira curva é a funcio
distribuicao de raios prevista pelo modelo LSW (Eq. 2.7) para o mesmo raio médio. As areas sob as

curvas estao normalizadas para a unidade.

de crescimento das nanogotas (ou seja (R), n e ¢) dependem de integrais envolvendo a fungao
Ny (R) e nao da sua forma detalhada. Como veremos na proxima segao, apesar das mencionadas
discrepancias no perfil da funcao Ny (R), a dependéncia temporal de (R), n e ¢, determinada
experimentalmente, concorda muito bem com a que prevé o modelo LSW.

A secao de choque diferencial de espalhamento obtida experimentalmente para diferentes
periodos de tratamento térmico a 843 K e as curvas correspondendo ao melhor ajuste de acordo
com as equagoes (7.2) e (7.3) estdo mostradas na Fig. 7.4(a). No inicio do tratamento térmico
somente um espalhamento bastante fraco e independente de ¢ é observado. A excecao é a regiao
correspondente aos valores de ¢ préximos a zero. A intensidade observada nessa regiao da curva
de espalhamento (angulos pequenos) é atribuida a presenga de um pequeno nimero de grandes
agregados ja existentes no vidro antes do inicio do processo de tratamento térmico. Os dados

relativos a essa regiao nao foram considerados no procedimento de ajuste descrito acima.
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As fungoes log-normal obtidas das curvas de intensidade de SAXS para diferentes periodos de
tratamento térmico estao dadas na Fig. 7.4(b). Os resultados evidenciam um estédgio inicial com
altas taxas de nucleagao e crescimento das nanogotas de Bi, indicado pelo rdapido aumento da area
sob a curva Ny (R, t) e pelo deslocamento do maximo da distribuigao em dire¢ao a valores maiores
de R. O periodo de nucleagao e crescimento ¢é de cerca de 10 min para 7' = 843 K e aumenta a
medida em que a temperatura de tratamento é reduzida. Depois desse periodo transiente ocorre
uma continua reducao no nimero de nanogotas enquanto o maximo da distribuicao se desloca em
diregao a valores de R maiores, indicando desta forma que o raio médio das nanogotas aumenta
durante todo o periodo em que se da o tratamento térmico. O procedimento de ajuste, aplicado
a todo o conjunto das curvas de espalhamento, permite determinar a dependéncia temporal do:
raio médio (R)(t), densidade numérica n(t) e dispersao relativa em tamanho [og/(R)|(t) das
nanogotas.

A Fig. 7.5(a) mostra a dependéncia de (R)® com o tempo de tratamento térmico. Um rdpido
crescimento das nanogotas é observado apds o periodo de inducao. Em seguida, segue-se um
estagio onde as nanogotas crescem a uma taxa menor e que perdura até o final do periodo
de tratamento térmico estudado (~ 2 h). A dependéncia linear observada para a fungao (R)3(¢)
concorda com o comportamento previsto pela teoria LSW para o processo de coarsening (Eq. 2.8).
Como era esperado, devido ao significativo aumento do coeficiente de difusao com a temperatura
T, a taxa de crescimento de (R)3(t) - coeficiente angular x (Eq. 2.8) - é uma fungiao que cresce
com a temperatura.

A fungao n~1(t) estd dada no gréfico da Fig. 7.5(b). O aumento rdpido na densidade numérica
de nanogotas no inicio do tratamento térmico indica um estagio inicial de nucleagao. Em seguida,
uma reducao continua no nimero de nanogotas pode ser observado. A dependéncia linear de
n~1(t) com o tempo tratamento térmico, observada apds o estdgio inicial de nucleacio e cresci-
mento, também concorda com as previsoes da teoria LSW (Eq. 2.9).

A razdo or/(R) para as diferentes temperaturas de tratamento estudadas estdo mostradas
na Fig. 7.5(c). Valores altos para esta razao sdo observados no inicio do tratamento. Este é
um resultado esperado e que se deve a continua nucleacao de agregados nesse estagio. Como

consequiéncia do decréscimo na concentracao de Bi na matriz vitrea, a taxa de nucleagao diminui
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@

Figura 7.4: (a) Segao de choque diferencial de espalhamento correspondente & amostra tratada a 843
K durante os periodos de tempo indicados. As linhas continuas (exceto para 100 s) sao as fungoes
ajustadas assumindo uma distribuicao de raios log-normal. Para maior clareza as curvas de x = 1 a 8
estao multiplicadas por poténcias crescentes de 10. (b) Fungoes distribuigdo de raios determinadas das

curvas em (a).
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e op/(R) se reduz a um valor minimo. Depois desse periodo, quando se inicia o processo de coarse-
ning, or/(R) cresce lentamente e em estagios avangados se torna aproximadamente constante.
A invariancia de og/(R) em relagdo ao tempo de tratamento térmico indica que nesse estégio a
largura da funcao distribuicao de raios é independente do tempo sob uma transformacao de escala
que leva em conta o raio médio. Durante estagios avangados de tratamento térmico og/(R) é igual
a 0,20, em bom acordo com o valor 0,21 determinado pelas imagens de TEM e que corresponde
também ao valor que se obtém quando se calcula o /(R) da fungao distribuicao de raios (Eq. 2.7)

predita pela teoria LSW.

b) Determinacgao experimental do coeficiente de difusao e da energia de ativag¢ao para a difusao

do Bi na amostra vitrea a partir dos resultados de SAXS

Na se¢ao 3.5 vimos que a fracao de volume ocupada pelo soluto ¢ pode ser determinada a
partir da intensidade de SAXS integrada em todo o espaco reciproco (). Para sistemas em que
a nova fase é constituida de particulas esféricas nao correlacionadas, a intensidade de SAXS sera
fungao somente do médulo do vetor de espalhamento ¢ e a integral @) serd dada pela Eq. (3.17).

Substituindo (3.54) em (3.17) teremos:

1.V
Q = T2 QA7 (74)
onde
o 3] 9
Qa=dr [ Z=(a)d’da, (7.5)

é a integral da secao de choque de espalhamento no espago reciproco.
De (7.4) em (3.20) resulta que a fracao de volume ocupada pelas nanogotas, ¢(t), é dada por:
1/2
o) = 5- (411 B 8#8:2(2,02) | (0
Como em nosso caso a concentracao de Bi é baixa (fracao do volume total ~ 10~%), podemos
assumir com seguranca que Ap é aproximadamente constante durante todo o processo de formacao

e crescimento das nanogotas.
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Figura 7.5: (a) Raio médio ao cubo (R)3, (b) inverso da densidade numérica n~' (c) e dispersio

relativa op /(R) das nanogotas como fung¢ao do tempo de tratamento térmico nos valores de temperatura

indicados.



Capitulo 7 -Agregacao isotérmica de atomos de Bi imersos em vidro sédio-borato... 91

A fragao de volume ¢(t) também pode ser calculada a partir da funcao Ny (R,t) obtida pelo

procedimento de ajuste:
4m 3
olt) = 5 [ Nv(RORR . (7.7)

No entanto, o uso da Eq. (7.6) é preferivel porque este é um calculo feito diretamente dos dados
experimentais de SAXS, o que conduz a valores mais precisos do que os obtidos aplicando a
Eq. (7.7).

Nossos resultados experimentais de SAXS foram aplicados na determinacao da integral () 4 e,
usando a Eq. (7.6), a dependéncia temporal da fracao de volume, ¢(t), foi calculada. O cresci-
mento rapido de (t) durante o periodo inicial de tratamento térmico indica que, durante esse
estagio, as nanogotas crescem essencialmente devido a incorporagao dos atomos de Bi inicial-
mente dissolvidos no vidro. Apés esse periodo ¢ aumenta a uma taxa muito menor e passa a ser
uma funcdo linear de (t — t,)~/3. As funcdes ¢ versus (t — to)~'/3 correspondentes as diferentes

temperaturas de tratamento térmico sao dadas no grafico da Fig. 7.6.

5 —m8m
5.0 4

006 008 010 012 014 016 0.18
-1/3 -1/3
(tt,) (s )

~1/3

Figura 7.6: Fragao de volume ¢ das nanogotas de Bi em fungao de (¢t — tg) para as temperaturas

de tratamento indicadas.

Podemos ver nas Figs. 7.5(a), 7.5(b) e 7.6 que as fungoes experimentais (R)3(t) e n(t)™!

exibem uma dependéncia linear com o tempo de tratamento térmico e que ¢ é uma funcao linear
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de (t — toy)™'/3, em acordo com as predicoes da teoria LSW. Da inclinacdo da parte linear das
curvas dadas no grafico das Figs. 7.5(a) e 7.6 determinamos os coeficientes angulares x and y’
(Egs. 2.8 e 2.11, respectivamente) para diferentes temperaturas 7. Aplicando a Eq. (7.1) a esses
valores foi possivel entao determinar a dependéncia com a temperatura do coeficiente de difusao

do Bi através do vidro sédio-borato. Os resultados estao mostrados no grafico da Fig. 7.7.
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Figura 7.7: Gréafico de Arrhenius para o coeficiente de difusao dos dtomos de Bi através da matriz do

vidro sédio-borato para diferentes temperaturas de tratamento térmico

A dependéncia linear observada entre log Dy e (1/T") indica que o coeficiente de difusdo obedece

a lei de Arrhenius:
Dy(T) o e B/RT (7.8)

onde F ¢ a energia de ativagao para o processo de difusao e R é a constante universal dos gases.
A energia de ativacao para a difusao do Bi no vidro sédio-borato, obtido da inclinacao da linha

reta no grafico log Dy versus (1/T) (Fig. 7.7), foi de (64 4 3) x 10* J mol ™.
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7.6 Conclusoes

No que diz respeito a formacao e ao crescimento de nanogotas de Bi no vidro sédio-borato
estudado, os resultados experimentais de SAXS e TEM evidenciaram a presenca de trés estagios
distintos no processo de agregagao: i) um estagio inicial de incubagao, com curta duragao; ii) um
segundo estagio de rapido crescimento dos agregados de Bi, que se da a partir da difusao atomica
e agregacao de dtomos de Bi dispersos na matriz; e iii) um estdgio final um tanto mais lento no
qual a maioria dos atomos isolados de Bi ja se agregaram mas durante o qual as nanogotas ainda
crescem por coarsening.

O estéagio de nucleagao e crescimento é caracterizado por um periodo de inducao onde se da
a formagao dos nicleos de Bi e o crescimento dos mesmos promovido pela difusao atomica dos
atomos de Bi dissolvidos na matriz vitrea. Isso conduz a um material nanocompoésito constituido
de uma matriz vitrea onde a concentracao final de Bi é menor do que a sua concentracao inicial
e na qual estao imersas nanogotas esféricas de Bi homogeneamente distribuidas.

Nos estagios avancados de tratamento térmico, a variacao temporal do: raio médio, densidade
numérica de nanogotas e fracao de volume da nova fase é corretamente descritas pelas equagoes
da teoria LSW para o coarsening. A razao entre a dispersao de raios e o raio médio das nanogotas
¢é aproximadamente constante durante todo o coarsening como preve a teoria LSW. Tal compor-
tamento indica uma lei de escala dinamica ou auto-similaridade dinamica da funcao distribuicao
de raios. Por outro lado, demonstrou-se que a distribuicao de raios é melhor descrita por uma
funcao log-normal do que pela funcao predita pela teoria LSW.

Os coeficientes de difusao do Bi no vidro sédio-borato durante o processo de coarsening foram
quantitativamente calculados a partir da dependéncia temporal do raio médio e da fracao de volu-
me determinados experimentalmente das curvas de secao de choque de espalhamento de raios X.
Estes valores, determinados para diferentes temperaturas de tratamento térmico, indicaram que
a difusao do Bi no vidro estudado obedece a lei de Arrhenius e permitiram ainda a obtencao da

energia de ativacao para o processo.



Capitulo 8

Estrutura e fusao de nanocristais de B1

no vidro B>03-NasO

O trabalho descrito nesse capitulo é um estudo experimental sobre a estrutura e fusao de na-
nocristais de Bi no vidro 72B,03-28NasO. O compdsito vidro nanocristais de Bi foi estudado
através de medidas simultaneas de espalhamento de raios X a altos angulos (WAXS) e espalha-
mento de raios X a baixos angulos (SAXS) em diferentes temperaturas. O uso combinado dessas
duas técnicas permitiu que determinassemos a temperatura de fusao como funcao do raio dos

nanocristais de Bi utilizando uma tnica amostra.

8.1 Introducao

A estrutura e as propriedades dos materiais nanoestruturados pode diferir consideravelmente
da dos materiais comuns, sélidos de tamanho macroscépico. A existéncia de estruturas nao
cristalograficas e efeitos de contragao nos parametros de rede foram observados em varios tipos de
nanocristais [70, 71, 72, 73]. Outro efeito bem conhecido é o acentuado decréscimo na temperatura
de fusao a medida em que o tamanho dos nanocristais diminui. Este efeito foi primeiramente
investigado por Takagi [74].

Vérias técnicas experimentais tém sido empregadas até este momento para estudar a de-

pendéncia da temperatura de fusao com o tamanho dos nanocristais. Na maioria dos artigos
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publicados sao apresentados resultados obtidos por microscopia eletronica de transmissao (TEM
- Transmission FElectron Microscopy). Nos experimentos de TEM a fuséo é indicada pela mu-
dancas na forma dos nanocristais, de poliédrica para esférica. Por outro lado, medidas de mi-
croscopia eletronica utilizando a configuragao de campo escuro (dark-field) e difracao de elétrons
permitiram observar ainda que, para certos casos, existe correlagao entre a estrutura cristalina e
o tamanho dos nanocristais. Técnicas épticas, calorimetria de varredura diferencial e difracao de
raios X também sao utilizadas no estudo da fusao de nanocristais. Uma descricao detalhada da
transigao sélido-liquido em materiais nanoestruturados foi publicada por Kofman et al. [75].

A dependéncia da temperatura de fusao com o raio dos nanocristais de Bi determinada neste
trabalho foi comparada com resultados obtidos anteriormente por outros autores [76, 77, 12] e

com os valores previstos por um modelo teérico [78].

8.2 Procedimento experimental

O vidro sédio-borato BoO3-NasO contendo atomos de Bi dispersos na matriz foi preparado uti-
lizando o mesmo procedimento descrito no capitulo anterior (Se¢ao 7.2). A amostra foi tratada
isotermicamente a 853 K durante 45 minutos para promover a formacao e o crescimento de
nanogotas liquidas de Bi (a temperatura de fusao de cristais de Bi macroscépicos se dé a 544.4 K).
Apoés o tratamento térmico a amostra foi resfriada lentamente até a temperatura ambiente para
permitir a cristalizagao das nanoparticulas. O compédsito vidro-nanocristais de Bi resultante foi
entao estudado a diferentes temperaturas, entre 304 e 503 K, através do uso combinado das
técnicas de WAXS e SAXS. As medidas foram feitas na linha de SAXS do LNLS, Campinas,
utilizando a cela de alta temperatura descrita no Cap. 4. Foram utilizados raios X com compri-
mento de onda igual a 1,608 A. As intensidades de WAXS e SAXS foram medidas por detetores
a gas sensiveis a posicao de incidéncia dos fotons. Uma amostra de alumina foi utilizada para
a determinacao precisa dos angulos de espalhamento e de efeitos instrumentais que resultam no
alargamento dos picos de WAXS. Os experimentos de WAXS e SAXS foram realizados simul-

taneamente de modo que ambas as técnicas estivessem analisando o mesmo volume da amostra.
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8.3 Transicao nanocristal-nanogota liquida de Bi

Um modelo tedrico [78], utilizando principios termodinamicos, relaciona a temperatura de

fusao T;, com o raio R de pequenos cristais esféricos através funcao:

B 3<00/pc - Ul/pl)

Tm:T]. )
’ RL,,

(8.1)

onde Ty, é a temperatura de fusao correspondente a cristais macroscépicos, L, é o calor latente
de fusao por unidade de massa, 0. e 0; sao as energias livres de superficie por unidade de area
da particula cristalina e liquida, respectivamente, e p. e p; sao as densidades da fase cristalina e
liquida, respectivamente.

A equacao (8.1) prevé que T, é uma fungao decrescente de 1/R. No limite em que (1/R) se
aproxima de zero T,, tende a Tj,. Para valores de 1/R muito grandes, com R se aproximando das
dimensdes atomicas, as fases liquida e cristalina ja nao sdo bem definidas e assim a equagao (8.1)
nao é mais valida.

A equagao (8.1) ainda pode ser aplicada para o caso de particulas imersas numa matriz vitrea
desde que o, e 0; sejam substituidas pela energia da interface vidro-nanocristal, 4., e pela energia
da interface entre o vidro e as nanogotas liquidas, o,. Um termo adicional K ¢ utilizado para
levar em conta a diferenca na densidade de energia de tensionamento decorrente das mudancas
no volume ocorridas durante a fusdo [79]. Conseqiientemente, para nanocristais imersos numa

matriz vitrea homogénea a Eq. (8.1) se transforma em

3(0ge/pe — g1/ p1)
T, = Ty|1— J g — Kg|. 2
m b RLm E (8 )

8.4 Resultados e discussao

8.4.1 Medidas de espalhamento de raios X a baixo angulo

A determinagao da estrutura de baixa resolucao do sistema compdsito vidro-nanoagregados
metalicas de Bi foi feita utilizando-se a técnica de SAXS. Observagoes anteriormente feitas por

TEM (Ref. [12]) indicam que o material estudado é composto de uma matriz vitrea homogénea na
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qual estao imersos nanocristais de Bi com diferentes tamanhos e que possuem forma aproximada-
mente esférica. A técnica de SAXS foi empregada para determinar: a distribuicao de volumes
em funcao do raio, o raio médio e o volume total ocupado pelos nanocristais.

Como veremos na préxima secao, os resultados de WAXS indicam que nanocristais e nanogotas
de Bi coexistem dentro de um largo intervalo de temperatura. Por outro lado, a técnica de SAXS
é sensivel a todos os nanoagregados de Bi independente do estado fisico dos mesmos (cristalino
ou liquido).

A intensidade de SAXS produzida por um sistema de duas densidades eletronicas formado por
um conjunto diluido de nanoagregados esférico homogéneos imersos no interior de uma matriz,
também homogénea, é dada pela Eq. (3.31).

A funcgao distribui¢ao de volumes dos agregados V(R) = 4rR3*N(R)/3 foi determinada uti-
lizando o programa GNOM [56] aplicado ao perfil da intensidade experimental de SAXS mostrado
na Fig. 8.1(a). A funcdo V(R) estd definida de modo que V(R)dR representa o volume ocupado
pelos nanoagregados com raio entre R e R 4+ dR. A curva correspondente ao melhor ajuste aos
dados experimentais e a fungdo V(R) determinada pelo programa GNOM estao dados nas figu-
ras 8.1(a) e 8.1(b), respectivamente. O bom acordo entre os espectros experimental e calculado
confirma a validade do modelo para o material estudado.

Os resultados experimentais demonstraram que, sob as condigoes mencionadas acima, V(R)
é uma funcdo monomodal do raio dos nanocristais. O raio varia de 15 a 40 A ¢ o méximo
da distribuigio ocorre para R = 20 A. Os valores obtidos para o raio médio (R) e para a
dispersdo relativa em tamanho or/(R) foram: (R) = 24,14+0,2 A e og/(R) = 0,236 + 0,004,
respectivamente.

Como veremos na Secao 8.4.2, os resultados de WAXS indicam que: abaixo de 365 K todos
os agregados de Bi sao cristalinos; acima de 464 K todos estao no estado liquido; e dentro da
faixa entre 365 e 464 K nanocristais e nanogotas coexistem. Por outro lado, os experimentos de
SAXS mostraram que todas as curvas de intensidade espalhada medidas entre 304 e 503 K sao
essencialmente equivalentes. Conclui-se portanto que, em primeira aproximacao, a distribuicao

de raios dos agregados (cristais e gotas liquidas) nao depende da temperatura ou do estado fisico.
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Figura 8.1: (a) Intensidade de SAXS dos nanocristais de Bi imersos no vidro sédio-borato medida
na temperatura ambiente. Os circulos abertos representam os dados experimentais e a linha soélida é
o melhor ajuste utilizando o programa GNOM. (b) Fungao distribui¢do de volumes dos nanocristais
obtida pelo GNOM.
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8.4.2 Medidas de espalhamento de raios X a alto angulo

Com a finalidade de estudar a estrutura dos nanocristais de Bi em diferentes temperaturas,
foram realizadas medidas de WAXS durante o aquecimento do compdésito vidro-nanoagregados
metalicos de Bi desde a temperatura ambiente até 503 K. A Fig. 8.2(a) mostra os espectros de
WAXS correspondentes a 304 e 503 K. Os espectros relativos as medidas tomadas entre 304 e
464 K exibem os picos de Bragg largos e de baixa amplitude associados aos nanocristais de Bi
sobrepostos aos halos de espalhamento produzidos pela matriz vitrea.

A andlise dos diferentes padroes de difracao indica que os nanocristais de Bi tém estrutura
romboédrica, assim como ocorre no material de tamanho macroscépico, e que os picos decrescem
continuamente em intensidade para valores crescentes de temperatura.

A progressiva fusao dos nanocristais de Bi para temperaturas crescentes fornece uma con-
tribuigao adicional para o halo associado a parte nao cristalina do material (Bi liquido e vidro

sédio-borato). Assim a intensidade total de WAXS pode ser escrita como
Iwaxs(T,0) =1.(T,0) + 1,(0) + I,(T,9), (8.3)

onde [.(T,6) ¢ a intensidade de WAXS produzida pelos nanocristais de Bi, I,() é a intensidade
devida a matriz vitrea e I;(T,60) é a contribui¢ao para a intensidade vinda das nanogotas de Bi
fundidas. A intensidade I,(#) é assumida ser independente da temperatura 7" ao longo de todo o
intervalo 304 K< T' <503 K.

A contribuicao da matriz vitrea foi removida subtraindo a intensidade de WAXS [I,(6) +
I,(Tr,0)] medida a alta temperatura (77=503 K). Nessa temperatura todos os nanocristais de Bi
estao fundidos e dessa forma nenhum pico de Bragg devido a estrutura cristalina esta presente.

A intensidade resultante é dada por:

Para determinar o raio médio e os parametros de rede associados aos nanocristais, os picos de
difragdo das fungoes J(7),6) foram ajustados por fungdes Gaussianas. Os parametros de ajuste
do modelo foram: os parametros de rede a e ¢ da cela unitaria hexagonal (associada a rede

romboédrica), a area integrada dos picos de difragao, e a largura integral do pico de Bragg (012)
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Figura 8.2: (a) Espectros de WAXS medidos a 304 e 503 K, correspondentes aos nanoagregados cristali-
nos e em estado liquido, respectivamente. No espectro correspondente a T=503 K, a contribuicao
adicional devida aos agregados de Bi fundidos é claramente visivel. (b) Diferenga entre as intensidades
de WAXS medidas a 304 e 503 K: [[waxs(T = 304 K,0) — Iiwaxs(T = 503 K, 0)]. As linhas sélidas
correspondem as funcgoes Gaussianas que melhor se ajustam aos dados experimentais. Somente um pico
de baixa intensidade em 26 ~ 35° nao foi identificado.

[64]. A largura integral A(26)g12 pode ser precisamente determinada devido ao valor relativamente
alto da intensidade correspondente a essa reflexao e por nao estar significativamente afetada pela
sobreposicao de outras reflexdes (Fig. 8.2). Para ajustar o perfil tedrico as reflexdes experimentais
(104), (110), e (202), foi assumido que os nanocristais eram esféricos. Sob essa suposigao, as
larguras integrais A(26) desses picos nao sao parametros independentes e estao relacionados a
A(20)012 pela equacao de Scherrer (Eq. 8.5), como serd descrito posteriormente. A qualidade
aceitdvel dos ajustes das curvas tedricas aos dados experimentais (Fig. 8.2) a posteriori justifica
a suposi¢cao mencionada.

Como para T' < Tr temos que [,(T,0) < I,(Tr,0), uma contribuicdo negativa é esperada
devido a crescente intensidade espalhada pelas particulas de Bi fundidas. Uma fungao Gaussiana

foi utilizada para representar essa diferenca.
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A funcado experimental J(7T,0) medida para T=304 K e a fungdo modelada que melhor se
ajusta a ela estdo mostradas na Fig. 8.2(b). Como podemos ver, existe um bom acordo entre
os dados experimentais e a funcao modelada. O mesmo procedimento foi utilizado em todos os
espectros de WAXS. Do valor dos coeficientes obtidos a partir das curvas modeladas determinamos
a dependéncia com a temperatura da: fracao de volume, raio médio e parametros de rede dos
nanocristais de Bi.

Ressaltamos ainda que juntamente com os picos de difracao associados aos nanocristais de
Bi com estrutura romboédrica, observamos em 26 ~ 35° um pico de baixa intensidade que nao
pode ser indexado segundo essa estrutura. Assim como ocorre para os demais picos, a intensidade
dessa reflexao diminui a medida em que a temperatura aumenta até desaparecer completamente.
Esse fato sugere que ao lado de nanocristais romboédricos uma fracao minoritaria de nanocristais
de Bi com estrutura cristalografica diferente pode estar presente na amostra.

O perfil de intensidade de WAXS dos picos de Bragg correspondentes aos nanocristais de Bi,
I.(T,0), foi obtido subtraindo-se a contribuigao devida a matriz vitrea e aos agregados de Bi fun-
didos. Os resultados estao dados na Fig. 8.3. A drea dos picos de Bragg decresce continuamente
entre 365 e 464 K. Acima de 464 K os picos desaparecem, indicando a completa fusao de todos
0s nanocristais.

Os valores dos parametros de rede a, e ¢, determinados das curvas experimentais de WAXS
aplicando o modelo acima descrito sao sensivelmente menores que os do Bi macroscépico (a=4.547
A, ¢=11.8616 A- JCPDS PDF No. 44-1246). A contracdo do parametro ¢, (c-c,)/cx100 = (0,8
+ 0,2) %, é maior do que a do parametro a, (a-a,)/ax100 = (0,4 £+ 0,1) %. Essa anisotropia foi
também observada por Yu et al. [80] para nanocristais de Bi produzidos por uma técnica eletro-
hidrodinamica. A contracao dos parametros de rede é uma conseqiiéncia esperada do efeito de
tensao superficial que se torna relevante em cristais de tamanho muito pequeno.

O tamanho médio dos nanocristais foi determinado da largura integral das reflexdes de Bragg

A(20) usando a equagao de Scherrer [64]:

A
A(20>hkl COS Hhkl ’

(M) = (8.5)

onde hkl sao os indices de Miller associados a reflexao e @, é o angulo de Bragg correspondente.

Assumindo um perfil Gaussiano para o pico de difracao teremos A(26) = /270, onde o, é o



Capitulo 8 - Estrutura e fusao de nanocristais de Bi no vidro BoO3-NagO 102

0.7 4 \\/\/\/\/‘\/\J\/WW\/V\/\NW’\/\A{W/WN\AM

0.6 4 A~ AAANNNAMANNAN AN A AANAAA AN

0.5+

§

arias
IS
5
~

T 0.4- 22
'_6 | 427 K
S 416 K
. 0.3
o 403 K
C
=) 382K
, 0.2
— 365 K
337K
0.1
312K
304 K
0.0

25 30 35 40 45 50 55
20 (graus)

Figura 8.3: Curvas de WAXS dos nanocristais de Bi depois da subtracao da contribui¢ao devida a matriz
vitrea e aos agregados de Bi fundidos. Para maior clareza as curvas estdo verticalmente espacadas.

desvio padrao.

De acordo com a definigdo (M) representa o comprimento médio das cordas localizadas no
interior dos nanocristais e que sao perpendiculares aos planos que contribuem para a reflexao.

Os valores de (M )12 para diferentes temperaturas estao dados na Fig. 8.4. Pode ser observado
que (M o1z cresce continuamente a medida em que a temperatura aumenta. Esse comportamento
é esperado devido ao fato de que os nanocristais menores fundem a temperaturas mais baixas do
que os maiores, deslocando o valor do tamanho médio dos agregados cristalinos para valores mais
altos. Nas temperaturas mais baixas (<365 K) nao é observada nenhuma variagdo no tamanho
médio e (M)oo tem valor igual a 45,9+0,8 A.

Em sistemas compdéstos por um grande nimero de nanocristais aleatoriamente orientados e
com forma e distribuigdo de tamanhos conhecida, (M) pode ser calculado diretamente a partir
da sua definigdo geométrica [64]:

/ MdV]V[

() =L,

(8.6)
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Figura 8.4: Dependéncia com a temperatura do tamanho médio das cordas perpendiculares aos planos
de reflexao (012) dos nanocristais de Bi. Acima de 370 K, observa-se um progressivo aumento em (M )12
a medida em que a temperatura T sobe.

onde dvyr/V é a fragao de volume da fase cristalina para a qual o comprimento das cordas normais
ao plano de reflexao estao entre M e M + dM. Para nanocristais esféricos com uma distribuicao

de volume dada por V(R) é facil mostrar que:

/oov RdR
0

(R)
<M>8ph = o
/0 V(R)dR

(8.7)

DO W

Usando a funcao V(R) calculada a partir da intensidade de SAXS dos nanocristais de Bi
em T=304 K (Sec. 8.4.1), a Eq. (8.7) d4 como resultado (M)=41,940,4 A. Este valor ¢ ligeira-
mente menor do que o obtido a partir da largura dos picos de Bragg nas medidas de WAXS
((M)=45,940,8 A). Como serd demonstrado na préxima secao essa diferenca estd associada a
limitacoes envolvendo a validade da férmula de Scherrer para cristais nanométricos.

A integral dos picos de Bragg é proporcional ao volume dos nanocristais [81] e, portanto,
proporcional ao quociente V.(T')/Vio, onde V,(T') é o volume ocupado pelos nanocristais e Vjy

é o volume total ocupado pelos nanoagregados (nanocristais + gotas liquidas). Assumindo que
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a 304 K todos os nanoagregados de Bi estao no estado cristalino, a fracao de volume V,(T")/Vu
pode ser facilmente determinada a partir da integral do pico de Bragg mais intenso, Iy, apds
correcao do efeito produzido pela dependéncia do fator de Debye-Waller com a temperatura. A
fracao do volume total dos agregados de Bi em estado cristalino pode entao ser escrita como

sendo [64]:

VUT)  Iga(T) /e VD)
Vier  Io12(304 K)/e2W (304 K)?

onde

114 x 10*sin® oy, T [1@ N (@)}
T Me 2 elar TP\T))

M, sendo a massa atomica do Bi, © é a temperatura de Debye dos cristais de Bi, ¢, é uma
fungao tabelada [64], e A é o comprimento de onda expresso em angstroms. A fracao V.(T)/Viu
comega a decrescer lentamente acima de 365 K e se anula em cerca de 464 K, indicando a fusao
de todos os nanocristais. O longo intervalo de temperatura em que se da a transicao da fase
cristalina para a fase liquida (~ 100 K) é uma conseqiiéncia esperada da forte dependéncia da

temperatura de fusao com o raio dos nanocristais.

8.4.3 Calculo do perfil dos picos de difracao de nanocristais de Bi
utilizando a equacao de Debye

Estudos anteriores [82, 83, 84] mostraram que em se tratando de nanocristais, a determinagao
do tamanho a partir da largura dos picos de difragao utilizando a férmula de Scherrer ((M )i =
A/ (A(20) k1 cos Onrr), Eq. 8.5) pode conduzir a valores com significativo desvio em relagao aos
valores reais. Além disso, a determinacao dos parametros de rede a partir dos centrdides dos
picos de difracao poderia nao resultar correta quando os cristais sao muito pequenos. Por outro

lado, uma descri¢ao precisa do perfil de difracao pode ser obtida a partir da equagao de Debye.
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No caso particular de um sistema formado por particulas idénticas, aleatoriamente orientadas e

constituidas por um tunico tipo de dtomo, a equacdo de Debye é dada por [64]:

IDebye(Q) = Np]pr(Q) N + Z Z M ) (89)

m#n qTmn

onde I pepye(q) € a intensidade espalhada por unidade de angulo sélido em funcao de ¢ = 47 sin(f) /A
(0 sendo igual a metade do angulo de espalhamento e A o comprimento de onda da radiagao),
N, ¢ o nimero de nanocristais, I, ¢ a intensidade do feixe incidente, N é o nimero de atomos
que formam o nanocristal e r,,, é a distancia entre os atomos identificados com os indices m e
n. f(q) é o fator de espalhamento atomico e representa o espalhamento produzido por um tnico
atomo. Os valores de f(g) se encontram tabelados para a maioria dos elementos [85].

As curvas experimentais de difragdo foram medidas utilizando-se a geometria de Debye-
Scherrer. Nessas condices a intensidade Ipepye(q) é modulada por fatores que dependem do

angulo de espalhamento. Levando esses fatores em conta a intensidade é dada por:

1

sin? 6 cos 6

Ips(q,0) = Ko Ppy(6) ( > 6_2WAat(9)f2(Q)

N+YY Sm(qw] . (8.10)

m#n qTmn

onde (1/sin?6@cosf) é a dependéncia angular do fator de Lorentz para a geometria de Debye-
Scherrer, A,:(0) é o fator de atenuagao da amostra e e 2" é o fator de Debye-Waller definido como
na se¢ao anterior. Ppy () = (ki + kjcos® 20) é o fator de polarizagao associado & intensidade do
feixe incidente. k, e kj representam as contribuicoes devidas as componentes do campo elétrico
perpendicular e paralelo, respectivamente, ao plano definido pela direcao dos feixes incidente e
difratado.

A intensidade Ipg(26) (Eq. 8.10) calculada para um sistema formado por nanocristais esféricos
de Bi com raio igual 24,1 A e a intensidade experimental I(T = 304 K) devida ao sistema
polidisperso de nanocristais esféricos com o mesmo raio médio ((R) = 24,1 A) estdo mostradas
na Fig. 8.5. No célculo de Ipg(26) considerou-se que os atomos de Bi estavam arranjados na

mesma estrutura do Bi macroscépico (Sec. 8.4.2). Ambas as curvas foram obtidas para A\ =
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1,608 A. Os fatores angulares que precedem a equacdo de Debye em (8.10) foram calculados
tendo em conta as condigoes experimentais utilizadas (fonte sincrotron, dptica da linha de luz e
geometria). As intensidades foram normalizadas para que os picos da reflexao (012), experimental
e modelado, tivessem a mesma amplitude. Considerando o erro estatistico presente na intensidade

experimental, os resultados mostram um razoavel acordo entre as curvas.

oM
N o
— 1 2 Calculada  ( R =24.1 A)
_8 0.12 O Experimental ((R)y=24.1A) 7]
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Figura 8.5: Linha continua: curva de difracio referente a nanocristais de Bi com raio igual a 24.1 A,
calculada utilizando a Eq. (8.10). Simbolos: curva experimental [.(T = 304 K) devida ao sistema
polidisperso de nanocristais esféricos com o mesmo raio médio. As linhas verticais correspondem as
posicoes das reflexdes de cristais de Bi macroscépicos (JCPDS PDF No. 44-1246). Os parametros de
rede da curva calculada correspondem aos do cristal de Bi macroscépico.

O valor de (M)g12 determinado a partir da largura da reflexao (012) (curva calculada, Fig. 8.5)
foi igual a 41,1 A. Esse valor é cerca de 12 % maior do que o valor (M)o12 = 36,15 A obtido
para uma particula esférica com o mesmo raio (24,1 A) utilizando a Eq. (8.6). O resultado acima
explica o desvio observado entre os valores de (M) (Sec. 8.4.2) calculados através da fungao
distribuigao de volumes (curva de SAXS) e o obtido da largura integral da reflexdo (012) (curva
de WAXS) utilizando a equacao de Scherrer. Concluimos portanto que em se tratando de cristais

com dimensoes nanométricas, a Eq. (8.5) fornece apenas uma boa estimativa para a dimensoes
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dos nanocristais, conduzindo a valores que no presente caso sao maiores do que os valores reais.
A obtencao de valores precisos para o tamanho a partir do espectro de difracao dos nanocristais
requer a aplicagao da equacao de Debye em procedimentos tais como o descrito em [86].

Por outro lado, os valores dos parametros a e ¢ determinados a partir da curva calculada pela
equacao de Debye, Ipg(26), utilizando o mesmo procedimento aplicado aos padroes de difragao
experimentais (Se¢ao 8.4.2), concordam com os valores dos parametros de rede a e ¢ utilizados no
célculo dessa mesma curva (equagao de Debye) dentro de (0.10 + 0.01)%. Desses modo embora
os picos de difragao dos nanocristais possam estar ligeiramente deslocados em relacao as posigoes
esperadas para o cristal macroscopico com os mesmos parametros de rede, os valores obtidos
para esses parametros utilizando o procedimento de ajuste descrito anteriormente (Secao 8.4.2)
nao sao afetados significativamente. No entanto, as contragoes observada experimentalmente,
determinadas a partir de a, e ¢, e dos parametros de rede a e ¢ do cristal de Bi macroscépico
(Segao 8.4.2), foram iguais a 0,4 % e 0,8 %, respectivamente, ou seja, bem maiores do que a
variacao mencionada (0,10 %). Esse resultado permite afirmar que a redugao nos valores de a
e ¢ em comparacgao aos valores do Bi macroscépico, observada na secao enterior, corresponde a
uma contragao real dos parametros de rede e confirma resultados de um estudo anterior [80].

As intensidades Ipg(26) e a intensidade integrada da reflexao (012) em funcdo do volume do
nanocristal estdao dados nas Figs. 8.6(a) e 8.6(b), respectivamente. A proporcionalidade entre a
area sob o pico da reflexdo (012) e o volume do nanocristal, determinados das intensidades Ipg(26)
calculadas para diferentes valores de raio entre 10 e 25 A, confirma que para os nanocristais de
Bi com as dimensoes aqui estudadas ¢ valida a suposi¢ao anterior de que a intensidade difratada

é proporcional ao volume da fase cristalina.

8.4.4 Dependéncia da temperatura de fusao com o raio dos nanocris-
tais

O conhecimento da: (i) distribui¢do de volumes V' (R), obtida por SAXS, e da (ii) dependéncia

da frac@o de volume dos agregados que estao no estado cristalino com a temperatura, V.(7)/ Vi,

calculada dos resultados de WAXS, tornou possivel determinar a temperatura de fusao dos na-

nocristais como funcao do raio, 7,,(R), utilizando uma tnica amostra.
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Figura 8.6: (a) Curvas de difragdo de nanocristais de Bi para diferentes valores de raio calculadas

utilizando a Eq. (8.10) . As linhas verticais tém o mesmo significado dado na Fig. 8.5. (b) Area sob o

pico da reflexao (012) em funcdo do volume do nanocristal, determinada a partir das curvas em (a).
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Observagoes anteriores mostraram que a fusao dos nanocristais se inicia na superficie e entao
se propaga rapidamente através de todo o seu volume [87, 88, 89, 90]. Aqui, assumimos implicita-
mente que os tempos envolvidos nesse processo sao muito menores do que os tempos de duracao
das nossas medidas.

A fragao de agregados com raio R' > R, Vix(R)/Vis pode ser calculada da fungao distribuigao

de volumes V(R) obtida por SAXS (Sec. 8.4.1) através da equagao:

/ T V(R) AR’
VelR) _ % . (8.11)
Vie /0 V(R AR’

Assumindo que os nanoagregados de Bi com R’ > R estao cristalinos e aqueles com R’ < R

estao em estado liquido, teremos que os agregados com raio R = R fundem a T' = T, e portanto

V;:(Tm) _ VR(R)

8.12
V;tot ‘/tat ( )
Assim, das Egs. (8.8) e (8.11) teremos:
“ V(R dR'
Ioiz(T) e _ /R o (8.13)
T 304 K)/e—2W(304 K) 00 ) ’
012( )/6 / V(R/> dR/
0

A fungao experimental correspondente aos dois lados da Eq. (8.13) estao no grafico da Fig. 8.7. A
solugdo numérica da Eq. (8.13) permite determinar a fungao 75, (R) relacionando a temperatura
de fusdo T,,, com o raio R do nanocristal.

O grafico dos valores determinados para a temperatura de fusao 7;, como fungao do inverso
do raio dos nanocristais 1/R estd mostrado na Fig. 8.8. A dependéncia linear entre 7, e 1/R
confirma o comportamento previsto teoricamente pela Eq. (8.2). Na figura 8.8 sdo mostrados

também dados referentes a investigagoes anteriores onde determinou-se a temperatura de fusao
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Figura 8.7: Fracao de volume dos agregados de Bi em estado cristalino determinada por SAXS
[VR(R)/Viot) € por WAXS [Vo(T')/Viet). A partir dessas curvas a funcdo 7,,(R) foi determinada. O
procedimento utilizado na obtencéo da temperatura de fusio dos nanocristais de Bi com R = 27.8 A

estd indicado.

de nanocristais de Bi em substratos sélidos [76, 77| e imersos no mesmo vidro aqui estudado
[12]. Essas investigagdes foram realizados fazendo uso de técnicas de microscopia eletronica de
transmissao e de andlise térmica. Em todas as medidas de trabalhos anteriores as temperaturas
de fusao obtidas correspondem a temperatura de fusao média, ja que as diversas amostras tinham
nanocristais de Bi com uma larga distribuicao em tamanhos.

Extrapolando a temperatura de fusao 7,, para valores 1/R — 0 resulta que em 1/R =0, T,,
coincide (dentro do erro experimental) com a temperatura de fusao de cristais de Bi macroscépicos
T,. Desse modo podemos considerar o termo energia de tensao K desprezivel para o sistema
aqui estudado. A diferenca na energia de interface cristal-vidro e liquido-vidro, determinada a
partir do coeficiente angular da reta ajustada aos dados experimentais, T,,, X 1/R, deu como
resultado (0, — 0,) = 115 x 1072 J m~2. Este valor é muito menor do que o obtido em estudos
anteriores para o mesmo sistema (255 x 1072 J m~2) [12] mas est4 em bom acordo com os valores

tabelados.



Capitulo 8 - Estrutura e fusao de nanocristais de Bi no vidro BoO3-NagO 111

600

100 50 33 25 20 17 14
— T T

—— 77—
*  Bi macro. (T =544.4K)| |
A Peppiat et al (1975)

O Allen et al (1986) N
(o)

*

A
550 £\t An

] E%j o ltoigawa et al (1997)
R AEA A A Este trabalho
500 - o T . -
-4 O ~
< 450 -
LE
400 i
350 .
300 n 1 n 1 n 1 n 1 n 1 n 1 o

0.00 0.01 002 003 0.04 005 006 0.07
1/R (A

Figura 8.8: Temperatura de fusao T,, como fungao do inverso do raio do nanocristal 1/R. A linha reta
foi determinada a partir de regressao linear ponderada pelo inverso do erro ao quadrado. Os resultados
estao em bom acordo com a dependéncia linear predita teoricamente por Couchman-Jesser (Ref. [78]).

A dispersao dos valores experimentais de 7T, em relacao ao comportamento linear previsto
pela teoria é muito menor do que a observada em investigacoes anteriores onde outras técnicas

foram utilizadas.

8.5 Conclusoes

Os resultados apresentados demonstraram que o uso simultaneo das técnicas de WAXS e
SAXS, juntamente com a radiacao sincrotron e detetor sensivel a posicao, permite a obtencao de
informagoes precisas sobre a estrutura e sobre a transicao cristal-liquido de nanocristais imersos
em matrizes vitreas. Esse procedimento tornou possivel determinar a temperatura de fusao em
funcao do raio do nanocristal com precisao melhor do que a anteriomente citada na literatura.

A rede cristalina dos nanocristais de Bi imersos na matriz do vidro sédio-borato é romboédrica
como ocorre nos cristais de Bi macroscopicos.

Os parametros de rede a e ¢ da cela unitaria hexagonal (associada a rede romboédrica) sao
ligeiramente menores dos que os valores tabelados para os cristais de Bi macroscépicos, indicando

uma pequena contracao dos parametros de rede nos nanocristais.
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Simulagoes da intensidade difratada por nanocristais de Bi com diferentes valores de raio,
utilizando a equacao de Debye, mostraram que a largura dos picos de Bragg é menor do que a
prevista pela equacao de Scherrer para um nanocristal com o mesmo raio.

A temperatura de fusdo dos nanocristais de Bi imersos no vidro sédio-borato é uma funcao
linear e decrescente do inverso do raio como predito por argumentos termodinamicos simples
(Eq. 8.2). A diferenca entre as energias de interface cristal-vidro e liquido-vidro determinada a
partir da Eq. (8.2) foi de 115 x 1073 J m™2. Esse valor é menor do que o publicado na literatura
para o mesmo sistema [12]. Nés atribuimos essa discrepancia aos erros sistemdticos presentes nas
determinacoes anteriores de 7T}, devidos a grande dispersao em tamanho dos nanocristais presentes

nas varias amostras analisadas. Tais erros sistematicos estao ausentes no presente trabalho.
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Conclusoes gerais e sugestoes para
trabalhos futuros

9.1 Conclusoes gerais

A parte principal da tese foram os estudos de formagao e crescimento de nanocristais semicon-
dutores de CdTeS e PbTe e de nanogotas liquidas de Bi no interior de matrizes vitreas, através
de medidas de espalhamento de raios X a baixo angulo (SAXS) realizadas in situ durante o trata-
mento isotérmico do material a diferentes temperaturas. Por meio desses estudos determinamos
as condigoes de tratamento térmico e de composigao (CdTeS) que conduzem a nanoagregados
com um dado tamanho médio e a uma dada dispersao em tamanho. Demonstramos a partir dos
estudos de nanoagregados de Bi em vidro sédio-borato que, quando o regime de coarsening é
alcangado, a obtencao de nanocristais monodispersos em tamanho nao é mais possivel, uma vez
que nessa condicao qualquer pequena dispersao é naturalmente amplificada e o sistema tende a
adotar uma distribui¢do em tamanho descrita pelas fungdes LSW [24] ou log-normal (Cap. 7),
com dispersao relativa de cerca de 20 %. Por outro, lado mostrou-se que a obtencao de dispersoes
pequenas na etapa inicial do tratamento térmico, onde os nanocristais crescem a partir da incor-
poracao dos atomos dopantes dispersos na matriz vitrea, requer baixas taxas de nucleacao.

Os resultados de SAXS referentes ao estudo do compésito formado por nanocristais de PbTe
imersos num vidro silicato indicaram a existéncia, em torno dos nanocristais, de uma zona de di-
fusao esfericamente simétrica onde a concentracao dos atomos dopantes (Pb e Te) é menor do que

a sua concentracao média na matriz. Embora prevista pelos modelos tedricos que descrevem o
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crescimento de precipitados pelo mecanismo classico de difusao desses atomos inicialmente isola-
dos na matriz ([18], pdg. 482), essa camada empobrecida nao foi observada em estudos anteriores
sobre o processo de crescimento de nanocristais de PbTe em outro vidro borosilicato [16] e nem
em outros compositos similares, tais como o compdsito vidro-nanocristais de CdTeS (Cap. 5). O
comportamento distinto aqui observado é atribuido ao fato de que nos nanocompdsitos previa-
mente estudados, onde os nanocristais sao obtidos mediante tratamentos térmicos a mais altas
temperaturas, a difusao atomica é mais rdapida, resultando num decréscimo mais homogéneo da
concentragao dos atomos dopantes dissolvidos na matriz vitrea.

Outra parte importante da tese foi o estudo sistematico da transicao da fase cristalina para
a fase liquida de nanocristais de Bi no vidro sédio-borato, que conduziu a resultados bem mais
precisos que os encontrados na literatura para a dependéncia entre a temperatura de fusao e o
raio dos nanocristais. Por outro lado, mostra-se claramente um efeito de reducao dos parametros
de rede dos nanocristais de Bi induzidos pela tensao superficial que é um fator relevante em
tamanhos nanométricos.

No referente ao desenvolvimento de instrumentagao conclui-se que: (i) a linha de SAXS
mostrou-se eficiente e vem funcionando satisfatoriamente desde 1997 e (ii) a cela de alta tem-
peratura para medidas simultaneas de espalhamento de Raios X a baixo e alto angulo (SAXS e
WAXS) mostrou bom desempenho, permitindo estudos isotérmicos in situ com redugao sensivel
de efeitos transientes nas primeiras etapas do processo.

Além do que foi dito sobre os processos de nucleagao e crescimento de nanoagregados e sobre a
transicao cristal-liquido em nanocristais, resaltaremos também conclusoes sobre os dois métodos
experimentais que foram desenvolvidos nesse trabalho de tese:

(i) O procedimento desenvolvido para determinar o coeficiente de difusdo dos dtomos do
soluto dispersos na matriz (Cap. 7) mostrou-se 1til e eficiente. Esta foi a primeira determinagao
quantitativa de coeficientes de difusao baseada exclusivamente em dados experimentais de SAXS.

(ii) O método desenvolvido para determinar a dependéncia da temperatura de fusdo com o
raio do nanocristal utilizando-se uma tnica amostra (Cap. 8), mostrou-se vidvel e mais preciso
que os procedimentos classicos que utilizam varias amostras diferentes. Em estudos descritos na

literatura, a temperatura de fusao é, em geral, determinada em funcao do tamanho médio dos
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nanocristais presentes em amostras com largas dispersoes em tamanho. Tais métodos se deparam
com os efeitos introduzidos pela dispersao, que podem conduzir a valores incorretos, ou pouco
precisos, para a relagao temperatura de fusao versus tamanho do nanocristal. Esses efeitos estao
ausentes no procedimento desenvolvido na tese.

Em resumo, esta tese representa um estudo abrangente dos mecanismos envolvidos na formagao
e no crescimento de nanoagregados semicondutores e metalicos em matrizes vitreas e uma carac-
terizagao detalhada da estrutura, com precisao maior do que as publicadas na literatura, havendo-
se para chegar a esses objetivos, desenvolvido parte significativa da instrumentacao e dos pro-

cedimentos de andlise necessarios.

9.2 Contribuigoes originais

Abaixo encontram-se listadas as contribuicoes originais da tese que resultaram em publicagoes

em revistas especializadas.

a) The small-angle X-ray scattering beamline of the brazilian synchrotron light laboratory.

J. Appl. Cryst., 30 (1997) 880-883.

G. Kellermann®, F. Vicentin®, E. Tamura®, M. Rocha® H. Tolentino®, A. Barbosa’, A. F.
Craievich® and I. Torriani?

 Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS)/CNPq

bCentro Brasileiro de Pesquisas Fisicas (CBPF), Rio de Janeiro RJ
¢Instituto de Fisica/USP, Sao Paulo SP

dInstituto de Fisica “Gleb Wataghin” /UNICAMP, Campinas SP

b) Nucleation and growth of CdTe;_,S, nanocrystals embedded in a borosilicate glass. Effects
of sulfur content and two-step thermal annealing.

J. Non-Cryst. Solids, 293-295 (2001) 517-526.

G. Kellermann?, A. F. Craievich®, L. C. Barbosa® and O. L. Alves?

 Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS)

bInstituto de Fisica/USP, Sio Paulo SP



Capitulo 9 - Conclusées gerais e sugestoes para trabalhos futuros 116

¢Instituto de Fisica “Gleb Wataghin” /UNICAMP, Campinas SP
ALQES, Instituto de Quimica/UNICAMP, Campinas SP

¢) Structure and melting of Bi nanocrystals embedded in a ByO3-NayO glass.
Phys. Rev. B, 65 (2002) 134204.

G. Kellermann® and A. F. Craievich®

* Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) and

Instituto de Fisica “Gleb Wataghin” /UNICAMP, Campinas SP, Brazil
bInstituto de Fisica/USP, Sio Paulo SP, Brazil

d) Setup for in situ SAXS and WAXS studies of the formation and growth of Bi nanodroplets
and the melting of Bi nanocrystals using synchrotron radiation.

Nucl. Instr. and Meth. in Phys. Res. B, 199 (2003) 112.

G. Kellermann®¢, A. F. Craievich®, R. Neuenschwander® and T. S. Plivelic®

 Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS)

bInstituto de Fisica, USP, Sao Paulo SP

¢Instituto de Fisica “Gleb Wataghin”/UNICAMP, Campinas SP

e) Structure characterization and mechanism of growth of PbTe nanocrystals embedded in a
silicate glass.

Phys. Rev. Lett., 89 (2002) 235503.

A. F. Craievich?, G. Kellermann®, L. C. Barbosa® and O. L. Alves?

 Laboratdrio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS)

bInstituto de Fisica, USP, Sao Paulo SP

¢Instituto de Fisica “Gleb Wataghin”/UNICAMP, Campinas SP

1LQES, Instituto de Quimica/UNICAMP, Campinas SP

f) Isothermal aggregation of Bi atoms embedded in a soda-borate glass. Coarsening of liquid

droplets and atomic difusion.
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Phys. Rev. B, (2003), 67 (2003) 085405.

G. Kellermann'? and A. F. Craievich®

! Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS)

2Instituto de Fisica “Gleb Wataghin”/UNICAMP, Campinas SP
3 Instituto de Fisica/USP, Sao Paulo SP

9.3 Comentarios finais sobre os resultados obtidos e suges-
toes para trabalhos futuros

No que se refere ao compédsito vidro-nanocristais de PbTe aqui estudado, um tema interes-
sante para ser explorado em trabalhos futuros é a correlagao entre a existéncia de uma camada
empobrecida em torno dos nanocristais e as propriedades épticas desse material. Nenhum estudo
nesse sentido foi reportado até o presente.

As curvas de difragao dos nanocristais de Bi em vidro sédio-borato apresentam picos de baixa
intensidade que nao podem ser associados a estrutura do Bi romboédrico, sugerindo a existéncia
de uma fragao minoritaria de nanoparticulas com estrutura cristalina diferente. Evidéncias da
presenca de nanocristais de Bi com estrutura diferente da romboédrica foram observadas também
em estudos preliminares que realizamos utilizando microscopia eletronica de transmissao de alta
resolucao. A comprovagao da existéncia de nanocristais de Bi com estruturas cristalogréaficas
distintas e a verificagao de uma possivel correlagao entre a estrutura e o tamanho do nanocristal
constitui alvo de investigagoes futuras.

O uso do procedimento sugerido na tese para determinar a relagao entre a temperatura de
fusao e o tamanho do nanocristal nao se restringe aos compositos vidro-nanocristais, podendo
ser aplicado também, por exemplo, no estudo da fusao de nanocristais imersos em matrizes
poliméricas ou metalicas. Por outro lado, alguns aspectos devem ser levados em conta ao con-
siderarmos a aplicagao desse procedimento a outros sistemas. Entre eles estao as limitagoes
associadas a técnica de SAXS, necessaria a determinagao da funcao distribuicdo de tamanhos,
que requer amostras onde os nanocriatais estejam isolados e a sua densidade numérica nao seja

muito alta. Conseqlientemente, a utilizacao de feixes de raios X com alta intensidade é imprescin-
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divel ja que a intensidade difratada pela pequena fracao de volume de nanocristais é baixa. Sao
necessarios também arranjos experimentais onde a matriz permaneca auto-sustentavel durante o
processo de fusao dos nanocristais. Nos casos onde a temperatura de fusao da matriz é menor
do que a temperatura de fusao dos nanocristais, por exemplo, uma possibilidade é o uso de celas
especialmente adaptadas para acondicionar o material fundido durante o estudo in situ pelas
técnicas de WAXS e SAXS.

Como vimos no Cap. 8, os tamanhos dos nanocristais de Bi para os quais a temperatura
de fusao pode ser determinada se limitou ao intervalo em tamanho dos nanocristais presentes
na amostra. Além disso, devido ao procedimento intrinsecamente ligado ao método utilizado,
os erros sao relativamente maiores para os tamanhos que se encontram nas extremidades da
curva de distribuicao de volumes. Como sugestao para trabalhos futuros esta a aplicagao do
procedimento desenvolvido na tese em amostras contendo nanocristais com diversos valores de
raio médio e cujas curvas de distribuicao de tamanhos se intersecionem. Dessa forma seria possivel
obter resultados precisos para a dependéncia da temperatura de fusao com o raio para uma larga
faixa de tamanhos. A obtencao de dados experimentais precisos é uma dificuldade atualmente
encontrada para decidir sobre a validade dos diferentes modelos tedricos existentes para explicar
o processo de fusao em nanocristais.

O mesmo procedimento utilizado para estudar a fusao pode ser aplicado ainda para estudar
0 processo inverso, a cristalizacao das nanoparticulas fundidas, de modo a determinar a relagao
entre o tamanho do nanocristal e parametros tais como a temperatura e o periodo envolvidos na

cristalizagao das nanogotas.
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