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Resumo

Neste trabalho utilizamos métodos de fisica computacional para descrever o comportamento
estrutural de formacao de cadeias atomicas lineares suspensas (LACs) (i) e de uma estru-
tura organica sobre superficie metélica (i7). Ambos os temas foram desenvolvidos sobre o
ponto de vista de fisica computacional e comparados com resultados experimentais especificos
provenientes da estreita colaboragao em grupos experimentais.

Desenvolvemos uma metodologia para estudo sistemético da formagao de nanofios (1)
metalicos a partir de aglomerados (clusters) compostos por atomos puros (Au, Ag, Cu) e a
partir de ligas bi-metélicas (Au-Ag). A metodologia se baseou nas equagoes de movimento de
Newton (método de dinamica molecular cldssica) utilizando um potencial parametrizado de
origem quantica, denominado potencial de ligagoes fortes com aproximacao de segundos mo-
mentos (TB-SMA). Com a metodologia desenvolvida foi possivel realizar um estudo estatistico
da formacao de cadeias atomicas lineares suspensas, a verificagao de aglomerados até entao
somente vistos em estudos direcionados a clusters, a observacao de defeitos de empilhamento
e a previsao de novas estruturas.

Estudamos aspectos da geometria de uma molécula organica denominada Violeta Lander
(7) (VL) com métodos cléssicos e semi-empiricos no vacuo. A VL é uma das moléculas
da classe das moléculas de Lander. Apods a descricao geométrica, colocamos a VL sobre uma
superficie de Cu[110] para verificar posigdes e conformagdes de estabilidade através de métodos
classicos de mecanica molecular. Para entender o comportamento dindmico da VL sobre
uma superficie de Cu[110] utilizamos um método classico de dindmica molecular utilizando o
potencial Universal Force Field (UFF). A relevancia desta parte do trabalho reside no fato
de investigarmos, pela primeira vez, um caso andlogo ao efeito chave-fechadura nao biolégico
estudado no ambiente experimental e teérico de simulacao.

Ambos os trabalhos nos remetem para o campo da nanociéncia, servindo de base para
futuras aplicagoes em nanotecnologia, tais como contatos elétricos e interagdo de sistemas

organicos sobre superficie metélica.
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Abstract

In this work we use tools of computational physics to describe the structural and formation
behavior of metallic nanowires (i) and an organic structure on metallic surface (). Both
subjects had been developed under computational physics point of view and compared to
specific experimental data from our close collaborations with experimental and theoretical
groups.

In this part of the work we developed a methodology for systematic study of the forma-
tion of metallic nanowires (i) from clusters composed by pure atoms (Au, Ag and Cu) and
from bi-metallic alloys (Au-Ag). The methodology was based on the Newton equations of
motion (traditional method of molecular dynamics) together with a parametrized potential
of quantum origin, named Tight-binding potential with second moment approximations (TB-
SMA). With the developed methodology it was possible to carry out a statistical study of
suspended linear atomic chains formation from clusters and to predict new structures and
defects, stacking faults, among others.

We also studied aspects of the geometry of an organic molecule called Violet Lander (VL)
(7) with classic and semi-empirical methods in vacuum and also deposited over copper [110].
The VL is one of molecules of the Lander molecules class. The great relevance of this part of
the work is because we addressed and explained the first non-biological lock-key effect in the
experimental and theoretical environment.

Both the works have a great nanoscience appeal, being one of its bases. It will have great
importance in future applications of nanotechnology as electric contacts and organic-metallic

interaction based devices.
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Capitulo 1
Introducao

“O comego simbolico da Nanotecnologia € marcado por uma palestra proferida, no final de
1959, no Instituto de Tecnologia da Califérnia, pelo fisico Richard Feynman (Prémio Nobel,
1965), intitulada “Hd muito espago ld embaizo”. Um dos pontos que Feynman quis enfatizar
com este titulo foi. ..o exemplo do DNA. Parece incrivel, a primeira vista, que uma molécula
de mais de metro de comprimento possa caber dentro do nicleo de uma célula, o qual normal-
mente, so podemos enxergar com o auzilio de um microscopio. O fato é que hd muito espaco
ld embaizo do que nossa intuicdo “macroscopica” nos indicaria. Outro ponto levantado por
Feynman, importantissimo para o tema deste artigo, € a possibilidade de projetar e criar
novos materiais, com propriedades fisicas e quimicas previamente determinadas, mediante a
manipulagao direta de dtomos...” [2].

“A nanotecnologia € a fronteira da ciéncia e da engenharia dos materiais. Disto decorre
o sequinte. Em primeiro lugar, materiais estao presentes em todos os setores industriais da
economia moderna. Ou seja, nanotecnologia terd um impacto em todos os setores industriais
contemporaneos. E dificil, neste momento, prever onde este impacto serd maior ou menor,
pois hd que imaginar novas descobertas a serem feitas. ... por se propor a manipular direta-
mente dtomos e moléculas - algo que ainda estamos longe de poder fazer em escala industrial!
a nanotecnologia se coloca como talvez a udltima fronteira de ocupacao da ciéncia e engenharia
de materiais. Dada a magnitude do desafio, isso significa que ela vai estar conosco por um
bom tempo, talvez por décadas, se nao por um século ou mais...” [3].

Muitos progressos tém ocorridos desde o inicio da era da nanotecnologia. O desenvolvi-
mento da eletronica (principalmente dos dispositivos baseados em Silicio) tem uma estreita
relagdo com o desenvolvimento da nanociéncia, possibilitando a construcao de equipamen-
tos cada vez menores e com maior precisao. Em pesquisas de materiais, instrumentos como
Scanning Tunneling Microscope (STM), High Resolution Transmission Electron Microscopy
(HRTEM) e Atomic Force Microscope (AFM) [4] sao essenciais e abriram novas portas para

as investigagoes em nanociéncia experimental.



Na medida em que sao feitos progressos em nanociéncia, novas idéias surgem decorrentes
do processo natural de investigacao cientifica. Uma conseqiiéncia direta é a necessidade de
ferramentas que déem condicoes de manipulacao e de medidas dos objetos nanométricos, como
por exemplo um HRTEM ou um nanomanipulador mais “potente”lﬂ que os atuais. Além de
conseqiiéncia, as manipulacoes e as medidas dos objetos nanométricos tornam-se desafios para
a continuidade da nanociéncia [5].

Para dar suporte e prever tendéncias dos eventos nanométricos, recentes avangos tedricos
na formulacdo e nos cédlculos de energias de materiais tém sido feitos. Assim, acoplados
aos fundamentos da teoria, desenvolvimentos e implementacées de métodos computacionais
e simulagoes, acompanham, ainda a uma certa distancia, o crescimento do lado experimental
6]. A medida em que a parte experimental consegue observar dimensoes cada vez menores,
as informacgoes obtidas da fisica computacional (proporcionados pelo desenvolvimento dos
computadores) se tornam mais relevantes como fator de comparagao.

Um tema importante na nanociéncia sao os mecanismos de formacao de nanocontatos
metdlicos e de cadeias atomicas lineares suspensas (LACs) [6-14]. O interesse nesses nanosis-
temas se deve as observacoes de fenémenos fisicos como condutancia quantizada, filtros de
spins e a novas potenciais aplicacoes em nanocontatos metalicos.

Para compreender melhor os mecanismos de formacao dos nanofios metalicos, muitos
trabalhos tedricos foram realizados utilizando diversos métodos de simulagao [15-18]. No en-
tanto, muitos desses métodos nao incluem alguns aspectos experimentais ou trabalham com
um numero limitado de atomos. Tendo em vista essas dificuldades, desenvolvemos um pro-
grama baseado em dindmica molecular, utilizando potencial tight-binding com aproximagcao
nos segundos momentos para analisar com mais detalhes a formagao de LACs.

Além dos estudos sobre a formacao de LACs, sabemos que a interacdo de orgénicos com
metais tem sido muito estudada nos ultimos anos. Esse tipo de sistema com moléculas fun-
cionais sobre superficies metdlicas é um problema fundamental para as areas de eletronica
molecular, nanodispositivos e reconhecimento molecular. Por isso, estudamos uma molécula
conhecida como Violet Lander sobre superficie de Cu[110] com métodos cldssicos e semi-
empiricos.

No capitulo [2| descreveremos os métodos utilizados, dando énfase & metodologia desen-
volvida de dinamica molecular. No capitulo [3| faremos uma breve introdugao sobre os nanofios
e sobre algumas formas experimentais mais utilizadas para fabricd-los. No capitulo [ apre-
sentaremos o primeiro teste com a metodologia desenvolvida na formagao de LACs de Au. No
capitulo [5] investigamos a formagao de LACs de Cu e de estruturas nao usuais em nanofios.
No capitulo [6, a formagao de LACs em ligas Au-Ag e comportamento do sistema Au-Ag em

funcao da concentragdo de cada espécie. No capitulo [7] estudamos com o método DFT, o

'Referimos como “potente” caracteristicas de acuracidade, precisdo, sensibilidade, etc.



comportamento do alongamento de uma cadeia contendo dtomos de Au e Ag. No capitulo
verificamos o comportamento dos atomos das camadas mais externas do cluster na composicao
das LACs. No capitulo [ calculamos o custo energético para se manter um defeito na extre-
midade de um nanocontato metélico. Finalmente no capitulo [11|estudamos o comportamento
dindmico da molécula VL sobre uma superficie de Cu[110].

Esta tese foi elaborada na filosofia de uma tese de artigos. Com isso, em cada capitulo,

apés uma breve descricao do tema ou subtema, o artigo a ele relacionado é apresentado.



Capitulo 2
Metodologia

Neste capitulo farei uma breve descricao e comentérios sobre os métodos computacionais de
fisica utilizados no desenvolvimento desta tese. Inicialmente farei a exposicao dos métodos
cldssicos (mecanica e dinamica molecular) e por fim os métodos de primeiros principios (ab
initio).

Assim como serd colocado adiante, as descrigoes dos métodos cldssicos serd dado maior
énfase, com isso, a parte quantica serd exposta de forma mais simplificada. Os detalhes da
secao dedicada a parte classica estd em funcao do desenvolvimento de software dedicada as

simulacoes dos nanofios metalicos.

2.1 Mecanica Molecular (MM)

Mecéanica [19] Defini¢ao: Estudo das interagies entre a matéria e as forcas que agem nela.
Estdtica estd amplamente relacionada com a acdo das forcas quando ndo hd nenhuma mu-
danca do momento, enquanto que a dindmica trata dos casos em que ocorrem uma mudanca
do momento. Cinemdtica € o estudo do movimento dos corpos sem referéncia as forcas que
afetam o movimento. Ciéncias classicas estdo relacionadas com 08 corpos macroscopicos no
estado sdlido, enquanto que a mecanica dos fluidos € a ciéncia das interagoes entre forcas e
liquidos.

Baseados na definicdo de mecanica, no ponto de vista da fisica, atribuimos a MM como
um tratamento estatico de otimizacao de posi¢oes de um sistema de particulas, em que cada
particula desse sistema sofre a acao das forcas geradas pelos potenciais de interagoes das outras
particulas. Esse processo de otimizacao das posicoes das particulas é, em poucas palavras,
tentar levar o somatodrio de forcas entre as particulas para o valor zero. Aqui, o sistema de
particulas pode ser uma sistemas molecular e/ou cristalino, em que cada particula representa
um atomo.

Praticamente a MM [20] tem um papel muito importante na busca da geometria molecular



de sistemas com muitos atomos, por sua simplicidade comparada aos métodos quanticos.
Porém, como caracteristica dos métodos classicos, a MM nao apresenta informagoes da parte
eletronica do sistema, como em um método quantico. Uma referéncia do uso da MM sao os
sistemas biol6gicos, como as proteinas [21], atualmente um dos limites na simulagao atomistica
de sistemas organicos, podendo envolver centenas de milhares de dtomos.

A descrigdo mais simples do método de MM é considerar a aproximagao de Bohr & Op-
penheimer. Esta aproximagao leva em conta que o movimento dos niicleos é mais lento que o
movimento dos elétrons, com isso é possivel separar a informagao nuclear e eletronica em duas
partes e resolvé-las separadamente. Dessa aproximagao (da mecanica quantica), observamos
que em MM a energia total do sistema depende exclusivamente da posi¢ao dos adtomos do
sistema e os efeitos eletronicos nao sao computados explicitamente. A energia total entao
¢ dada via potencial nuclear dependente das posicoes mais conhecido pela denominagao de
campo de for¢a (CF).

O campo de forca é uma peca fundamental, se ndo a mais importante, em MM. Para
se ter um sistema bem descrito, isto é, com uma boa de geometria em MM, é necessario
que o CF esteja adequado ao tipo de problema no qual deseja tratar. Normalmente os CF
sao compostos por termos harmonicos para atomos ligados e termos de van der Walls e de
Coulomb para 4tomos nio ligados. Os termos dos dtomos ligados tém a forma de kx?, onde
x pode assumir valores de distancia, angulo e torgao.

Uma vez descrito o CF para o sistema em estudo e assumindo que a energia total do
sistema ¢é conservado, a forga do sistema é obtida via pelo gradiente do CF (a derivada
espacial da expressao do potencial). A aproximacao de que a for¢a pode ser escrita como
menos o gradiente do potencial é utilizada tendo em vista algumas restricoes, em que além
da conservacao da energia total isto s6 é vélido se o nosso sistema de referéncia for um
referencial inercial. No entanto todas as simulacoes baseada nessas aproximacgoes nao deve
ter, por exemplo, um referencial acelerado, para que seja respeitado o principio de conservacao
de energia.

Para exemplificar um CF, na equacao temos um CF que utilizamos para otimizar a
geometria das moléculas de Lander e também em outras simulacoes baseadas em dinamica

molecular.



S 5K (r=rpy)?

K1k (1 — cos(9)) : linear
(Krk/9)(1 — cos(36)) : trigonal planar
+2 203 (K175/16)(1 — cos(166)) : quadratico planar
(K1 /16)(1 — cos(166)) : octaedrico
Epotencial = (21)
K17k (C8 + Clcos(6) + Clcos(26)) : caso geral

+ Z¢ 1/2Vg (1 — cos(ngo)cos(ng))

+ >, Kk (C§ + CYcos(wrikr) + C5cos(2wrik L))
+> . D1y [—2 (z1s/2)° + (iUJJ/fU)H}

(2 rQ1Qs /Ry

A equagao se refere ao CF Universal Force Field (UFF) [22] implementado no pacote
computacional Cerius2 [1]. A descrigao dos termos da equagao ¢é dado por:

> D0 Z¢, Yows Do € 2 p sa0 os termos de ligacdo, angular, torgao, inversao, van

der Waals (vdw) e coulombiano, respectivamente ;

o K1y, Kijk e Krjk1 sao constante de forca de ligagao, angular e torgao/inversao, res-

pectivamente;
e 1 e 1y sao as distancias calculadas e de equilibrio entre dois dtomos ligados I-J;
e 0 e 0y sao os angulos calculados e de equilibrio entre trés atomos I-J-K;
® ¢ e ¢g sao os angulos de torcao calculados e de equilibrio entre quatro atomos I-J-K-L;
e w é o angulo de inversao do atomo I em relacao ao plano formado pelos atomos J-K-L;
e C8, CY e Cf sio os coeficientes de Fourier para o caso angular geral;
o Cf, CY e CY - sao os coeficientes de Fourier do termo de inversao;
e V, e n -sao a altura da barreira de torcao e a periodicidade do potencial de torcao;

e x e xyy - sao as distancias calculadas e de equilibrio entre dois dtomos nao ligados I e
J;

e Dy - é a profundidade do potencial de Lennard-Jones;

e ()7 e € - s80 as cargas parciais do dtomo [ e a constante dielétrica.



Em um sistema molecular dizemos que o sistema estd em equilibrio quando o somatodrio
de todas as forgas que atuam em cada atomo tendem para zero. Para completar o processo
de MM ¢ necessario um método de comparagao entre os passos de otimizacao. Cada passo
de otimizacao esta relacionado com um pequeno movimento do atomo, em geral na diregao
do ponto de equilibrio, devido a acao do potencial. Em um sistema multi-atémico modificar
as posicoes dos atomos e calcular a energia total até encontrar um minimo entre as possiveis
configuragoes pode ser um tanto quanto trabalhoso. Para isso utilizamos outros recursos
que nos auxiliam na busca da geometria como o método do gradiente conjugado [20]. Além
do método do gradiente conjugado, outros métodos matematicos de minimizacao utilizam a
expressao de energia potencial (energia total) como critério de convergéncia, onde, um sistema
com uma boa geometria, apresenta em geral, diferenca de energia entre passos de otimizacao

menor que 10~ kcal /mol A [20].

2.2 Dinamica Molecular (DM)

Da MM molecular utilizamos o conceito de CF para resolver as equacoes de movimento no
tempo, e a resolucao dessas equagbes temporais é entdo chamada de DM. A DM [23-25]
apresenta conceitualmente algumas caracteristicas somadas ao processo dinamico do sistema
molecular e inclui o termo de energia cinética na energia total, o que nao acontece em MM que
pois esta representa a otimizacao de geometria de um sistema molecular a temperatura de zero
Kelvin, ou seja, as velocidades dos dtomos sdo iguais a zero. As principais caracteristicas da
DM sao: resolugao das equagoes de movimento (segunda lei de Newton), no tempo, e ajuste
da temperatura do sistema (no caso do ensemble microcanonico a temperatura é varidvel pois
a energia total é constante e no ensemble canonico a temperatura é constante).

Como ja sabemos se o sistema for conservativo podemos obter a forga do sistema a partir

da energia potencial do sistema como descrito pela equagao

F=-VU (2:2)
F=md= m% = mZ?; (2.3)
= _v;i] (2.4)

le—f =a (2.5)

g =7 (2.6)



Pela segunda lei de Newton (equacao podemos encontrar a aceleragdo (equagao
utilizando e derivada da expressao do potencial, ou como chamamos acima de CF (equagao
. Para se obter as velocidades e posigoes é necessario integrar as equacoes e
A integracao das equagoes de movimento no processo de dindmica molecular é realizada
numericamente ou por expressoes analiticas. Dentre as técnicas de integracao uma das mais

utilizadas é o algoritmo de Verlet [26,27], representado pelo conjunto de equagdes abaixo.

Pt + At) = 7(t) + T(t) At + (1/2)ad(t) At* + (1/6) dtg ) A +0(AtY (2.7)
At — At) = 7(t) — T(t) At + (1/2)a@(t)At® — (1 /6) ( )At3 +0(AtY) (2.8)
Ft + At) = 27(t) — 7(t — At) 4+ a@(t)At> + O(At4) (2.9)

As equagoes e sao as expansoes em série de Taylor até terceira ordem para a
expressao da posigao [26,27] considerando o avango e o retorno temporal, respectivamente.
O método de Verlet é representado pela equacao que é a soma das equacgoes e
e possibilita o processo de reversibilidade no tempo. Esse método de Verlet apresenta um
problema quando necessitamos dos valores da velocidade, pois, como exposto na equagao
essa primeira versao nao apresenta as velocidades. Outro detalhe desta versao das equacgoes
de Verlet, é a necessidade da posigao para o tempo ¢ — At, uma alternativa para iniciar uma
simulacdo com o algoritmo de Verlet ¢é utilizar talvez o método de Beeman’s [28] ou o mais
bésico método de diferencas finitas [23]. Para estimar as velocidades a partir dessa versao do

método de Verlet podemos utilizar a equagoes e para At e At/2, respectivamente.

s = T At)2; :’(t — At)

(2.10)

7(t + At) — 7(t)
At

Melhorias no algoritmo de Verlet foram feitas para se obter as velocidades, como no caso

(t + %At) = (2.11)

do algoritmo leap-frog Verlet, porém a implementacao mais sofisticada dos métodos de Verlet
é o esquema Velocity Verlet [29], em que temos a derivagao das posigoes e velocidades no

tempo t + At a partir do tempo ¢, de acordo com as equacoes [2.12

F(t + At
Tt + At)2
a(t+ At

F(t) + T()A(t) + (1/2)a(t) At?

)
) = u(t) + (1/2)a(t) At (2.12)
)
)

(1/m)AU( Pt + At))
Tt + At/2) + (1/2)a@(t + At)At

5(t + At
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Os algoritmos de Verlet sao os mais rapidos para implementagao numérica, porém como
vimos as expressoes sao obtidas a partir de expansoes de Fourier e os erros associados para
as posicoes e velocidades sdo da ordem de At* e At?, respectivamente, relacionados com os
termos mais altos da expansao nao incluidos nas equagoes.

Apesar da grande velocidade dos métodos de Verlet, o primeiro método apresenta um
dificuldade inicial, pois necessita das posi¢oes no tempo t — At, o que nao esta disponivel se
iniciamos o sistema em um tempo inicial ¢. Um estratégia para contornar essa dificuldade
¢ utilizar um método de integracdo tipo Runge-Kutta [23] para obter as posi¢oes iniciais e
depois utilizar o método de Verlet, uma vez que o método de Runge-Kutta demanda maior
esforco para ser calculado. Como j4 foi dito, o método Velocity Verlet ja corrige este problema.
Outros algoritmos de integracao [23—25] como o Runge-Kutta, preditor-corretor e o de Beeman
também sao utilizados, porém nao serao expostos aqui.

Do processo de integracao sao obtidas as velocidades e posicoes que definem a energia
cinética e o potencial do sistema para um tempo ¢ + At. Em um o ensemble canénico (NVT,
nimero de particulas, volume e temperatura constantes), a temperatura é diretamente rela-
cionada com a energia cinética (ff ) do sistema e normalizada pelo teorema da equiparti¢ao
de energia, de acordo com a equagao O lado esquerdo da equacao [2.13| representa a
energia cinética e o direito a equiparticao de energia, em que a m é a massa, v a velocidade,
N o ntmero de particulas, k; a constante de Boltzman e T a temperatura. A velocidade (eq.
, a massa, o numero de particulas, e a constante de Boltzman sao dados conhecidos do

problema e a temperatura o alvo no qual desejamos alcancar durante a simulacao.

N1 3
zi: imif}? = 5 NkT (2.13)

A implementagao que torna a temperatura constante durante uma simulagao é relatado
como um banho térmico no sistema. A maneira mais simples em que o banho térmico pode
estar presente nas simulagoes é quando sao feitos o escalamento das velocidades de tempos
em tempos durante a evolucao temporal do sistema. Antes do inicio da simulagao pode ser
adquirido o valor da energia cinética através da equagao [2.13] para uma dada temperatura.
Esse valor adquirido inicialmente pode ser o valor base que serd mantido constante durante
toda a simulacao. Na expressao da energia cinética a massa é constante e para mantermos
T constante (na equagao a varidvel a ser trabalhada serd a velocidade (7). Assim
é possivel perceber que as velocidades sempre estao sofrendo alteragoes devido a acao do
potencial e também sempre retornando a um valor base determinado pela temperatura.

No ensemble microcanénico (NVE) a simulagao é mantida com energia constante. Neste
caso a temperatura é varidvel e pode ser escalada periodicamente, no caso de se querer chegar

a temperatura alvo ou para nao ocorrer grandes variacoes.
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2.3 Potencial Tight-binding Baseado na Aproximagao de Se-
gundos Momentos (TB-SMA) e Programa de DM,

2.3.1 Potencial Tight-binding Baseado na Aproximagao de Segundos Mo-
mentos (TB-SMA)

O potencial TB-SMA se baseia na teoria dos momentos [30], e relaciona a topologia do ar-
ranjo atémico com a expansao da densidade de estados local em momentos, a partir de uma
aproximacao tight-binding [31]. Em linhas gerais, a técnica de expansdo em momentos a
partir da densidade de estados na aproximacao tight-binding foi aplicada com sucesso em sis-
temas desordenados, na obtencao da temperatura de fusao e energia de coesao dos metais de
transi¢ao [30]. Uma andlise detalhada da teoria dos momentos da densidade de estados para
banda d na investigacdo do efeito do campo cristalino em distribuigdo de carga eletronica é
feita na Ref. [32]. Uma extensao desse trabalho é feita na Ref. [33] analisando a energia de
coesao e energia de falhas de empilhamento (stacking fault) para varios metais de transi¢ao da
tabela periédica nas redes cristalinas hep (hexagonal closed packed), fce (face-centered cubic)
e bee (body-centered cubic). As propriedades coesivas dos metais de transi¢ao se relacionam
com a banda d da densidade de estados, mais precisamente, com o valor médio da largura
efetiva. As propriedades termodinamicas e estruturais, ao contrdrio, nao sao sensitivas aos
detalhes da densidade de estados eletrénico. A possibilidade dessa expansao da densidade de
estados local em seus momentos é feita desde que os elementos de matriz de um Hamiltoniano
eletronico sejam calculados no caminho determinado pela zona na Brillouin. Entao, cada
momento pode ser interpretado como contribuicao para a densidade de estados eletronicos,
a partir de todos os caminhos fechados de alta simetria na zona de Brillouin. Em particu-
lar o primeiro momento descreve o centro da banda de energia (em geral ajustado em zero
para sistemas puros) e o segundo momento é proporcional a largura média da densidade de
estados. Adicionalmente, os momentos de ordens superiores também sdo obtidos, porém a
partir de técnicas recursivas, nao mais de forma analitica como para o primeiro e segundo
momentos [32,34].

A energia de coesdo total baseada em TB-SMA é dada pela equagao e os parametros
associados a equagao sao dados pela tabela [34,35]. O primeiro termo da equagao m
é uma interacao repulsiva tipo Born-Mayer que assegura a estabilidade entre ligacoes e o

segundo termo ¢ a interacao atrativa.

1/2
B 3 |3 Aape 2esralt8 0 | 52 el 21
i i J

A descricao de cada termo da equacao [2.14] é dado a seguir:
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o 7 o representa a distancia de primeiros vizinhos na rede cristalina perfeita af (a = 8

para metais puros e « # [ para ligas metdlicas);
o r;; =| 7; — 7 | distancia entre os dtomos i e j;
e A, representa a repulsao dtomo-atomos;

® D, descreve a dependéncia repulsiva na distancia interatomica relativa e esta rela-

cionada com a compressibilidade do sistema;
e &, representa a integral de hopping efetiva,;

® ¢o3 descreve a dependéncia da integral de hopping efetiva na distancia interatomica

relativa.

Elemento Parametro A (eV) ¢ (eV) p q

Quimico de rede
Ni 3.523 0.0376  1.070 16.999 1.189
Cu 3.615 0.0855 1.224 10.960 2.278
Rh 3.803 0.0629 1.660 18.450 1.867
Pd 3.887 0.1746  1.718 10.867 3.742
Ag 4.085 0.1028 1.178 10.928 3.139
Ir 3.839 0.1156  2.289 16.980 2.691
Pt 3.924 0.2975 2.695 10.612 4.004
Au 4.079 0.2061 1.790 10.229 4.036
Al 4.050 0.1221 1.316 8.612 2.516
Pb 4.951 0.0980 0.914 9.576 3.648

Au—AgH 4.069 0.0670 1.404 15.630 3.580

“Estes pardmetros néo sido encontrados no artigo dos autores Cleri-Rosato [34] e foram originalmente con-

struidos por Coura-Dantas [36] através de métodos ab initio.

Tabela 2.1: Parametros do potencial TB-SMA da equagao [2.14] somente para estruturas

cristalinas fcc [34].

Mais informagoes sobre os limites do potencial TB-SMA, como freqiiéncia vibracional
calculado com a presente metodologia e experimental, o deslocamento quadratico médio em

fungao da temperatura, entre outros podem ser encontrados na referéncia [37].
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Figura 2.1: Tipico cluster utilizado na simulagdo de nanofios metdlicos. Empilhamento em
Z ao longo das diregoes cristalograficas (a) [100], (b) [110] e (c) [111]. As letras A, B e C

indicam o plano atémico.

2.3.2 Programa de Dinamica Molecular

Com base no potencial TB-SMA e nas equacoes e[2.6]foi construido um programa
para computador na linguagem fortran 77, para simulagoes de dinamica molecular envolvendo
os nanofios metalicos. O programa foi construido para obter uma boa performance, podendo
ser portado para qualquer plataforma de computadores atuais.

Para simular os nanofios metdlicos, a estrutura inicial de partida foram clusters de base
contendo x X y dtomos por camada e z camadas empilhadas. A construcio dos clusters foi
implementada dentro do préprio programa (figura , em que Z é a dire¢do de alongamento.
As estruturas construidas obedecem ao empilhamento (em 2) ao longo das diregoes crista-
logréficas [100], [110] e [111].

Para melhor exemplificar as caracteristicas do programa, usaremos o auxilio dos arquivos
de entrada do programa (inputs), o primeiro deles com os dados do potencial (tabela , e
o outro com os dados de controle da dindmica molecular (tabela e as posigoes atomicas
junto com os rétulos (Au, Ag, etc) gerados dentro do préprio programa.

A tabela apresenta os dados do potencial TB-SMA para simulacdo com clusters
puros ou com ligas. A implementacao indexa cada atomo do cluster com quatro varidveis
relacionadas com rétulo (tipo de dtomo - Au, Ag, etc.) e posicoes X, y e z. Devido a
parametrizagao do potencial [34] podemos trabalhar com sistemas puros e ligas com até dois
tipos de atomos distintos, entao teremos os indices atomicos e do potencial respeitando a
seguinte ordem: se o dtomo ¢ = j entdao o = (8 e os parametros do potencial sdao atribuidos
como aa ou B0, se 0 atomo i # j entdo « # (§ e os parametros do potencial sdo atribuidos
af.

No célculo computacional do potencial, em termos de construcao do cédigo, para um

cluster com dois tipos de dtomos diferentes, os somatdérios do potencial (equagao [2.14)) e forca
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sao resolvidos condicionalmente a partir de uma consulta nos parametros do potencial (tabela
, em funcao dos pares de atomos do tipo aa, af e B3. Para um cluster puro, o calculo
do potencial e da for¢ca nao passam pela rota de consulta do potencial, uma vez que sé temos
pares de atomos do tipo aa.

Na pratica, dependendo da quantidade de atomos, simular os nanofios a partir de um
cluster contendo dois tipos de atomos diferentes pode se tornar mais demorado que a partir
de clusters puros. Se lembrarmos que a = ( é para metais puros e a # 3 é para ligas
metalicas, entao para clusters puros os parametros do potencial ficariam 7§, Aaa; {aa, Paa
€ (oo € para clusters com dois tipos de atomos, por exemplo, o parametro rg pode ter trés
valores (r§®, ry f ou rgﬁ ), semelhante para os outros parametros com excecao o calculo da

distancia atomica (r;;) que é feito a todo momento. Assim, nos calculos das ligas o valor dos

parametros do potencial esta condicionado pelos tipos de atomos de um dado par atoémico.

Simbolo valor Descricao
ag 4.079 (A) Parametro de rede do dtomo «
ag’? 3.736 (A) Pardmetro de rede da entre dtomos a3
al 3.615 (A) Parametro de rede do dtomo 3
Aa 0.2061 (eV) A entre dtomos «
Aap 0.1539 (eV) A entre dtomos a3
Agp 0.0855 (eV) A entre dtomos (3
Pa 10.229* p entre dtomos «
Dap 11.050* p entre dtomos a3
D3 10.960* p entre dtomos 3
Go 4.026* q entre dtomos «
qap 3.048* q entre dtomos a3
qs 2.278* q entre atomos
&a 1.790 (eV) & entre dtomos «
€a 1.561 (eV) & entre dtomos af
Eap 1.224 (eV) & entre atomos 3
massas  3.270%° (Kg) massa do dtomo «

(
massag  1.055% (Kg) massa do dtomo 3

Tabela 2.2: Arquivo com dados de entrada do potencial para programa de dinamica molecular.

A descrigao dos parametros sao os mesmos da equagao (* nimero adimensional)

Na tabela apresentamos os parametros de controle do programa de simulacao de DM.
Os {tens 1 e 2 sao as direcoes cristalograficas dos graos para se construir o cluster. KEsta
implementacao permite que sejam feitas simulagoes dos nanofios metalicos a partir de um
cluster com dois tipos de graos diferentes, por exemplo um na dire¢ao cristalografica [100] e
outro na [111].

O item 3 da tabela ¢ a velocidade de alongamento do cluster. Para implementar o
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Item Valor Descrigao

1 111 Orientagao Cristalografica do grao inferior

2 100 Orientacao Cristalografica do grao superior

3 0.10 (m/s) Velocidade para o alongamento

4 2,00715 (s) Intervalo de tempo (At) para a integracao das equagdes de movimento
5 40000 (passos) numero total de passos da simulacao para o alongamento

6 80000 (passos) ntimero total de passos para o equilibrio apds a rampa de aquecimento
7 20 (passos) numero de passos para a tabela de Verlet

8 2,25 (unidades de ao) raio de corte para quintos vizinhos

9 2,60 (unidades de ag) raio de corte para a tabela de Verlet

10 200 (K) temperatura inicial

11 650 (K) temperatura final

12 10 (K) acréscimo na temperatura para rampa de aquecimento

13 200 (passos) numero de passos para rampa de aquecimento

14 0 0 = sistema puro, 1 = liga

15 25 (%) concentragao do segundo dtomo na liga (S1-zq)

16 100 (passos) intervalo para salvar a trajetdria

17 23 semente aleatdria para gerar as velocidades iniciais

18 47 semente aleatéria para a distribuicdo do segundo atomo, caso da liga
19 1,0007*% (m) deslocamento na coordenada x do grao superior

20 0,0007*% (m) deslocamento na coordenada y do grao superior

Tabela 2.3: Dados de controle do programa de simulagao de dindmica molecular para os

nanofios metalicos.
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alongamento do cluster na simulacao utilizamos de uma informacao experimental, no qual
durante o processo mecanico de alongamento existem camadas de memoria nas extremidades
da regiao onde se forma o nanofio. Essas camadas de memoria sao camadas atomicas que
sofrem poucas alteragoes estruturais devido & acéo da tensao mecanica durante o processo
de alongamento experimental. Para obter maiores informagoes ver a segao Com base
na informacao experimental, as camadas de memoria sao implementadas na simulacao con-
gelando as camadas da extremidade superior e inferior ao longo da direcao z' (direcao de
alongamento). O congelamento das camadas atomicas considera o tipo de empilhamento das
diregoes cristalogréficas, para as diregoes [100] e [110] o empilhamento é do tipo AB entéao sao
congeladas duas camadas atomicas (duas superiores e duas inferiores) e para a dire¢ao [111] o
empilhamento é do tipo ABC entao sao congeladas trés camadas atomicas (trés superiores e
trés inferiores). Os tipos de empilhamento das camadas atomicas podem ser vistas na figuras
2.1, e para as diregoes [100], [110] e [111], respectivamente.

O intervalo de tempo (At) de integracao das equagoes de movimento é representado pelo
item 4 da tabela O At utilizado para as simulacoes dos nanofios metélicos foi de 2,0x 10715
s, lembrando que os clusters sdo compostos somente pelos metais de transigao [34]. Intervalos
dessa ordem para os atomos mais pesados, como os metais, sdo cabiveis visto que a freqiiéncia
de oscilacao dos dtomos da tabela é da ordem de terahertz (THz = 1012H z2) [37], a nossa
escolha é 500 vezes menor que o 1 ciclo de oscilagao. A escolha do intervalo de integragao das
equagoes de Newton, utilizando alguns dos algoritmos de Verlet, deve ser feita tomando algum
cuidado para que o passo entre posicoes nao seja extremamente grande, pois o actimulo de
erro acabaria sendo grande e a simulagao nao traria alguma informacao que estivesse dentro
dos limites das equagdes e sistemas aqui utilizados [23].

Para alongar o cluster préximo ao ponto de ruptura sao necessarios varios passos (item 5
da tabela , porém ¢é dificil estimar um nimero genérico de passos para romper os clusters,
devido ao carater estocéstico introduzido pela variacao de distribuicao de velocidades iniciais.
Depois de algumas simulagoes foi possivel verificar que as estruturas metélicas que utilizamos
dificilmente suportam um alongamento referente a trés vezes ao seu comprimento original
na diregdo do alongamento. O alongamento ocorre na diregao Z, se a altura do cluster em 2
apresentar 20 A, o deslocamento de uma ponta do cluster no valor de 60 A daria o alongamento
referente a trés vezes o tamanho inicial. Desse valor estimamos qual o nimero de passos
necessarios para alongar e romper o cluster. Hipoteticamente, se tivermos uma velocidade de
alongamento de 1,0 m/s e um intervalo de integracio de 1,0 fs, seriam necessérios 6,0 x 10°
passos de simulacéo para o deslocamento total de 60 A.

No item 6 da tabela apos a temperatura final alcancada e antes do alongamento é
realizado a termalizacao do cluster.

O item 7 é a taxa de atualizacao da tabela de vizinhos de Verlet, nesta implementacao
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sao guardadas as informacoes dos tipos de atomos e as posicoes referente aos vizinhos de-
terminados pelo raio de corte de vizinhos de Verlet do item 9. Este artificio foi introduzido
para diminuir o tempo de simulagao. A tabela de vizinhos de Verlet simplesmente guarda os
vizinhos j de um &atomo i, isto evita a busca entre todos os dtomos, da vizinhanca j, para o
calculo do potencial e da forga do atomo 7. Isto é possivel porque a mobilidade dos dtomos e
sua vizinhanga nao se altera dentro de um determinado intervalo de tempo [23].

No potencial e forga, o somatério sobre o indice j (na equagao é realizado para
um raio de corte de até quintos vizinho na rede FCC, dado pelo item 8. Para as estruturas
estudadas o somatdrio realizado até quintos vizinhos é suficiente para uma boa descricao
de estruturas cibicas. Em casos para estruturas HCP (do inglés hezagonal close-packed) é
necessario um somatdério até nonos vizinhos para uma boa descricao, mas nao utilizamos aqui
estruturas tipo HCP [34].

Os itens 10 e 11 sao as temperaturas inicial e final, entre a temperatura inicial e final é onde
ocorre a rampa de aquecimento. O acréscimo na temperatura (tipicos 10 K) para a rampa
de aquecimento é dado pelo item 12 permanecendo em cada patamar de aquecimento dado
pelo item 13 (em geral foi utilizado 200 passos). A rampa de aquecimento foi introduzida
para que a estrutura inicial construida sobre condi¢oes ideais nao apresente algum tipo de
modificagao estrutural devido ao brusco aquecimento, comparando com uma simulagao onde
o aquecimento € realizado sem uma rampa de aquecimento como por exemplo, levar uma
estrutura de 0 K para 300 K através do banho térmico, uma vez que utilizamos um simples
reescalamento de velocidade para manter a temperatura constante.

No item 14 é o ajuste para a simulagdo com dtomos puros ou com liga. Caso seja uma
liga é feita distribuigdo substitutiva e aleatéria do dtomo tipo B no cluster puro por atomos
do tipo A, de acordo com a semente do item 18, respeitando a porcentagem do item 15 no
esquema, (31_ . Inicialmente montamos um cluster puro contendo somente atomos do tipo
A e depois escolhemos uma porcentagem nos quais os atomos do tipo A serao substituidos
por atomos do do tipo B.

O intervalo para se gravar a trajetdria da simulacao e a semente aleatéria das velocidades
iniciais sa@o dados pelos itens 16 e 17.

Os itens 19 e 20 s@o os deslocamentos nas direces & e i do grao superior como exempli-
ficado na figura

2.4 Teoria do Funcional Densidade (DFT) e DMol3

Nas ultimas décadas a aplicacao da Teoria do Funcional Densidade (DFT) tem se tornado
muito popular, devido ao grande avanco da metodologia na descrigao de energia de ligagao,

bandas de energia de um sistema periddico, etc [38]. Paralelamente a popularidade do método
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Figura 2.2: Esquema de configuracao dos clusters para simulagao dos nanofios. Cada grao
representa um cluster, em (a) o grao A (superior) esta sobre o grao B (inferior) sem apresentar

deslocamento, em (b) e (c¢) o grao A estd deslocado do grao B nas diregdes & e /.

DFT, os programas computacionais tornaram-se uma ferramenta de facil acesso (alguns sobre
alicenca GN U—GPLE| [39]) sendo possivel utiliza-los em computadores de dltima geracao. Den-
tro da diversidade de programas de computador desenvolvidos para o método DFT, podemos
citar, dentre os mais conhecidos, os programas: Siesta [40,40], DMol3 [41,42], Openmx [43],
Abinit [44], Vasp [45,46], WIEN2k [47], PWscf (Quantum-ESPRESSO) [48], Gamess [49],
Gaussian vs 3.0 [50], Spartan [51], dentre outros. As diferencas entre esses programas podem
ser distinguidas basicamente em trés pontos relacionados a: (a) implementacdo computa-
cional, estratégia de construcdo do programa, linguagem de programacao (Fortran, C, C++);
(b) fungdes de base, que sao as bases para serem empregadas na resolugdo da equagao difer-
encial mecanico quantico; (c) tipo de potencial (all electron, pseudo-potencial, etc). Outro
item que poderia se tornar o quarto ponto é o tipo de funcional de correlacao e troca, mas
todos esses programas compartilham dos funcionais baseados nas aproximagoes LDA (Local
Density Approzimation) e GGA (Generalized Gradient Approzimation).

Nesta sessao serao expostos algumas caracteristicas do programa DMol3, porém, antes de
entrar na descricao propriamente dita relembraremos de algumas caracteristicas da metodolo-
gia DFT. Popularmente, grande parte dos materiais sobre DFT apontam diretamente para
a resolucao das equagoes de Kohn-Shan [52] (1965). Porém a base da teoria, podemos dizer
que o nucleo do DFT, é dado pelo trabalho de P. Hohenberg e W. Kohn (HK) em 1964 [53],
no estudo de um gas de elétrons nao homogéneo. Neste ponto é necessario mencionar que a

base das aproximagoes sobre densidade eletronica foram primeiramente estudados nos traba-

'Essa é licenca publica geral que, resumidamente, permite que o software seja de dominio publico e suas

futuras versoes também.
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lhos independentes de L. H. Thomas (1927) e E. Fermi (1928), mais tarde referenciados como
aproximacao de Thomas-Fermi. Anos depois P. Dirac (1930) propés a inclusao do termo de
troca (exchange) de um gas de elétrons originando as equagoes de Thomas-Fermi-Dirac [54].
No trabalho original de HK, o resumo e as conclustes apresentam as principais idéias do
formalismo da base do DFT.

(Resumo) “This paper deals with the ground state of an interacting electron gas in an
external potential v(7). It is proved that there exists a universal functional of the density,
F[n(7)], independent of v(7), such that the expression E = [v(F)n(r)dr + F[n(F)| has as its
minimum value the correct ground-state energy associated with v(7). The functional F[n(F)]
is then discussed for two situations: (1) n(7) = ng+n(r), n/ng << 1, and (2) n(7) = ¢(7/r0)
with ¢ arbitrary and rg — oo. In both cases F' can be expressed entirely in terms of the
correlation energy and linear and higher order electronic polarizabilities of a uniform electron
gas. This approach also sheds some light on generalized Thomas-Fermi methods, and their
limitations. Some new extensions of these methods are presented.”

(Conclusoes) “In the preceding sections we have developed a theory of the electronic ground
state which is exact in two limiting cases: The case of a nearly constant density (n(r) =
no + n(7),n/ng << 1) and the case of a slowly varying density. Actual electronic systems do
not belong to either of these two categories. The most promising formulation of the theory
at present appears to be that obtained by partial summation of the gradient expansion (Sec.
II1.}). It has, however, not yet been tested in actual physical problems. But regardless of the
outcome of this test, it is hoped that the considerations of this paper shed some new light on
the problem of the inhomogeneous electron gas and may suggest further developments.”

Em linhas gerais, o trabalho de HK referencia explicitamente a inclusao de um termo
universal do funcional densidade e do desenvolvimento das seguintes formulagoes apresentadas

em [i], [4], [#d] e [iv] [38,53]:

e [i] da maneira invertida, dada a densidade do estado fundamental ny(7) é possivel, em
principio, calcular a correspondente funcao de onda do estado fundamental ¢y (71, 72, . .., 7n),
em que IV é o numero total de elétrons do sistema. Uma vez que g é funcional de ny,
conseqiientemente todos os observaveis dos estado fundamental também sao observaveis

de ng;

e [ii] a energia do estado fundamental é dado por E,o = Ey[ng] = (tne|H|¥n,), onde
H =T +U + V. Da propriedade variacional temos: E,[ng] < Ey[n], no é a densidade

no potencial V e n/ alguma outra densidade;

e [ii7] de um sistema Coulombiano nao relativfsticoﬂescrevemos a energia (Ey,[n] = T[n]+

Uln] + V[n]) em termos de funcionais universais (T'[n] e U[n]) que s@o definidos como

2Para um sistema relativistico séo necessérias as velocidades relativisticas e a resolucéo da equacéo de Dirac.
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valores esperados em termos de 7' e U independente de v(7) e funcionais nao-universais

(V[n]) que tem a forma V[n] = [ d*7n(7¥)v(7) e certamente depende de v(7);

e [iv] a densidade do estado fundamental nao determina unicamente a fun¢ao de onda do
estado fundamental (19) mas também o potencial v(7): v(F) = v[ng](¥). Como con-
seqiiéncia o valor esperado de 1% pode ser escrito como V[no] e o0 hamiltoniano completo

pode ser escrito e entao seus estados excitados.

Dentro do formalismo desenvolvido por HK, W. Kohn e L. J. Shan (KS) escreveram um
conjunto de equagoes para o problema de muitos corpos para serem resolvidos de maneira
auto-consistentes, que incluem efeitos de correlagao (x) e troca (c). A equagao de KS tem a
forma da equacao |2.15

v2
——5 Tus[n](7)| ¥i(r) = eii(7) (2.15)

onde vig[n] é potencial de KS com dependéncia funcional na densidade eletronica n e
definido em termos das fungdes de onda de KS n(7) = Y9 | ¢(¥) |2. O potencial de KS
¢ definido como a soma de um potencial externo (geralmente gerado pelos ntcleos), o termo
de Hartree e o termos de troca e de correlagao (sigla zc utilizada aqui é do inglés exchange-

correlation) dados pela equagao m

Vs [n)(7) = Veat (T) + VHartree[n)(7) 4 Vae[n](7) (2.16)

Para realizar o método da autoconsisténcia é necessaria uma densidade eletronica inicial
ng. O chute de ng é fundamental para a convergéncia do sistema. O esquema de autocon-

sisténcia das equagoes de KS pode ser realizado [55] conforme a seqiiencia a seguir:

1. Densidade eletronica inicial ng;

2. Calcula-se o potencial de KS (equagao ;

3. Calcula-se autovalores e autovetores da equagao [2.15

4. Calcula-se a nova densidade eletrénica via autovetores do item |3} n(7) = Y7 | ¥(7) |?;

5. Verificam-se as densidades inicial e final, no(7) = n(7). Caso as densidade estejam fora
do critério de convergéncia calcula-se o item [2 com a densidade do item [4] Se o critério

de convergéncia for alcancado chega-se ao final da auto-consisténcia.

A resolugado da equagdo de KS pode ser resolvida sem grandes dificuldades para alguns
atomos e moléculas pequenas, porém pode se tornar muito trabalhoso, meses ou semanas de

processamento, para sistemas com mais de 100 atomos. Das equacoes de KS quase todos os

21



termos sao bem conhecidos e tem solugao também conhecida, a Unica excecao é o termo de
troca-correlagao (zc¢) que nao é nem simples e nem conhecido [54]. Nos ultimos 30 anos de
desenvolvimento das aproximacoes do termo de xc talvez tenhamos mais de 100 funcionais zc
disponiveis [55].

Umas das primeiras aproximacoes para o termo zc é conhecida como Local Density Appro-
zimation (LDA). LDA é uma aproximacao simples do termo zc, de carater local com relacao
a densidade eletronica. Ela é baseada no fato que a densidade de carga varia lentamente nas
imediagoes de um atomo ou molécula e com isso o sistema atéomico funciona como um gas de
elétrons uniforme [56]. Dentro da aproximacao LDA, D. M. Ceperley e B. J. Alder realizaram
vérias parametrizacoes e dentre outras podemos citar PZ81 e PW92 [55]. Obviamente es-
tas primeiras aproximacoes possuem certas dificuldades para o tratamentos de sistemas com
variagao da densidade eletronica que estao além da variagao de um sistema com gés de elétrons
homogéneo.

Com a evolucdao dos potenciais zc a aproximacao Generalized Gradient Approrimation
(GGA) também possui uma idéia muito simples que agrega ao funcional z¢ uma dependéncia
no gradiente da densidade eletronica Vn(7), além da dependéncia da prépria densidade
eletronica n(7). Alguns dos funcionais GGA sdo muito utilizados atualmente como o BLYP
e o PBE [38,54]. Outros dois tipos de funcionais mais atuais sao os funcionais hibridos e os
Meta-GGA. Os funcionais hibridos sao compostos por uma parte de um funcional xc¢c DFT
e uma outra parte do termo de troca (z) Hartree-Fock, e o processo dessa mistura é feito
através de dados experimentais moleculares contendo parametros ajustaveis, tornando-se um
problema semi-empirico. Os funcionais Meta-GGA possuem como principal caracteristica a
incorporagao de um termo de densidade da energia cinética (7(7) = (h?/2m)>_, | V() |?).
Com o passar do tempo o método DF'T sofreu uma melhora na descricao do carater eletronico
de bandas e energia, vale dizer que essa melhora vem basicamente do ajuste cada vez mais
refinado do termo de zc, uma descricao mais detalhada também implica em um gasto maior
de recursos computacionais.

O DMol3 [41,42] é um programa de computador implementado dentro do pacote com-
putacional Cerius2/MaterialsStudio [1] baseado no método DFT com o esquema de auto-
consisténcia de KS. Especificamente o DMol3 trata a fungao de onda (¢)) como um pro-
duto antisimetrizado de fungoes de uma particula (determinante de Slater), ¢ = A(m) |
¢1(1)...¢m(m) | com ¢, sendo o orbital molecular (OM). Como os orbitais moleculares sao

ortonormais temos: (¢; | ¢;) = d;; e a densidade de carga dada pela equagao

n() = | () (2.17)

Por conveniéncia o OM é escrito como uma expansao em orbitais atomicos (OA), equagao
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Os orbitais atomicos X, sao as funcoes de bases atomicas e Cj, sao os coeficientes da

expansao dos OMs.

b; = Z CiuXpu (2.18)
I

Agora nesta base de fungoes atomicas os OAs nao sao ortonormais e devido a essa condigao

a equacao de KS é reformulada de acordo com a equagao [2.19

HC = eSC (2.19)

_\72
Hw = (0(7) | 5= = o v+ (D] 3 53)) (2.20)
S = (Xu(™) | X0 (71)) (2.21)

Assim como no método autoconsistente de KS a equacéao depende dos coeficiente Cj,

é resolvida da seguinte forma:

1. E escolhido um conjunto inicial de Cj;

2. Constroi-se o conjunto inicial de OM, ¢; = Zu CinXu;

3. Calcula-se a densidade inicial, n(7) = Y, | ¢:(7) %

4. Com as densidades calcula-se o potencial externo (ve) e potencial zc (vgc);

5. Com H,, calcula-se a equagao m para obter novos coeficientes Cj;

6. A partir dos novos coeficientes, sao construidos novos OM (¢;) e as densidades (n(7)).

7. Neste ponto sao verificadas as densidades dos itens [3] e [fl Se as densidades estiverem
dentro de um critério de convergéncia a autoconsisténcia é alcancada, caso contrario a

densidade do item [f] torna-se entrada para o item

As integrais contidas nas equagoes e sao resolvidas numericamente e cada ele-
mento de matriz é aproximado pela soma finita de acordo com as equacoes e As
somas ocorrem sobre as integracoes numéricas nos pontos 7;, o termo Hcs¢(7;) representa o
integrando da equacao no ponto r; e w(r;) representa o peso associado com cada ponto

na malha de integracdo. A quantidade de pontos na malha de integracido geralmente define
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a qualidade da precisao da integral e o aumento da qualidade da integracao também estd

associado ao aumento no custo computacional.

Hy, = ZX#(@)Heff(ﬁ)Xu(ﬂ)w(ﬁ) (2.22)

7

Spv = ZXu(ﬁ)Xnu(ﬁ)W(ﬁ) (2.23)

i

As funcoes de base x,, sao geradas numericamente, onde para cada OA se tem um funcao
correspondente, ao invés de func¢oes analiticas como os OA escritos em funcdo de gaussianas.
Cada fungao é escrita considerando um gride (ou uma malha tri-dimensional de pontos)
em coordenadas polares esféricas centradas em cada atomo. A parte angular é dada por
um harmonico esférico apropriado Y;,,(0,¢) e a parte radial F'(7) é obtida numericamente
resolvendo as equacoes do DFT numericamente. No programa também é permitido realizar
calculos com funcgoes de bases adicionais, em analogia com as fungoes gaussianas de duplos
zetas (DZ), mais uma funcao de polarizagao designada DNP.

O tratamento dos elétrons do nicleo pode ser feito de duas maneiras, uma incluindo todos
os elétrons explicitamente e outra na forma de pseudo-potencial. A primeira forma, que é o
que diferencia a implementagdo do DMol3, ele possui opgao de tratar todos os elétrons (do
ntcleo e da valéncia) conhecido como tratamento all electron e levando em conta corregoes
relativisticas.

Dentro das especificagoes do programa, os funcionais zc disponiveis sao: para aproximagcao
LDA temos o VWN e PW91 e para aproximacao GGA temos o PBE, RPBE, HCTH e BLYP. E
possivel mimicar efeitos de solvente via implementacao do modelo COSMO e também calculos
de dinamica molecular nos ensembles NVE e NVT. No ensemble NVT ¢ utilizado o termostato

de Nosé.
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Capitulo 3

Introducao - Nanofios (NWs)

Os nanofios (NWs) metdlicos tém sido muito estudados recentemente. Os aspectos estruturais
e eletronicos sao os objetivos principais desses estudos, porém os detalhes da sua formacao
ainda nao estao completamente compreendidos. O interesse nos NWs se deve principalmente
as possiveis aplicagoes tecnoldgicas, como a eletronica molecular e novos fenémenos fisicos
associados principalmente as dimensoes nanométricas. Os trabalhos experimentais e tedricos
tém apresentado resultados de condutancia quantizada, formas estruturais de nanofios line-
ares nao monoatOmicos e, mais recentemente, efeitos de magnetismo. A inspiragdo inicial
para o estudo dos NWs partiu do trabalho de U. Landman [6], do seu “experimento computa-
cional” simulando uma ponta de ouro tocando uma amostra também de ouro. Anos mais tarde,
Takayanagi [10] utilizando um feixe de elétrons conseguiu visualizar NWs de ouro de dimensoes
~0,8-3,0 nm de largura e ~5,0-10,0 nm de comprimento, entretanto nanofios compostos so-
mente por cadeias atémicas suspensas E] apareceram no ano seguinte (1998) observados pelo
mesmo grupo de Takayanagi [9]. Entre outros trabalhos de destaque mais recentes temos:
novas formas estruturais, transporte [9,57] e efeitos de magnetismo [58].

Dentro da nossa proposta de desenvolvimento utilizamos um cédigo de dinamica molecular
(DM) (ver segoes e com base no potencial tight-binding com aproximacao de segun-
dos momentos (segao com um pequeno conjunto de parametros ajustéveis [34]. Esta
metodologia em conjunto com a nossa implementagao permitiu incorporar aspectos impor-
tantes das condigcoes experimentais como: camadas de memoria que faz a mimica das grandes
camadas atOmicas entre os nanofios no experimento, o banho térmico existente também
nas condicOes experimentais e o alongamento em diferentes direcoes cristalograficas. Esta
metodologia possui varias vantagens sobre outras técnicas convencionais e pode ser facil-

mente utilizada para milhares de atomos. Os resultados obtidos apresentaram estar em boa

Por questdes de nomenclatura utilizaremos o nome e sigla NW (no plural NWs) para nanofio (NW do
inglés nanowire) no que se referir aos nanofios de maneira geral, para cadeias compostas por apenas uma fileira

de dtomos utilizaremos a sigla LAC ou no plural LACs (so inglés Linear Atomic Chain)
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concordancia com o resultados experimentais, reproduzindo os efeitos das diferentes direcoes
cristalograficas [100], [110] e [111], morfologia, etc. A metodologia é completamente geral e
poder ser utilizada para varias estruturas fcc metélicas, e também é muito rapida do ponto
de vista computacional. Nas segoes seguintes apresentaremos os resultados das simulagoes
dos NWs visando principalmente a formagao de LACs. Grande parte dos resultados foram
obtidos com o programa de DM desenvolvido, quando possivel faremos uma introducao da
subsecao expondo os objetivos e conclusoes, em seguida a publicacao associada, quando hou-
ver. Para complementar os estudos também realizamos alguns estudos com métodos de
primeiros principios baseados na teoria do funcional densidade (DFT), contidos nas segoes

finais dos resultados dos NWs.

Aspectos qualitativos dos processos experimentais para se obter

os nanofios metalicos

A éarea de nanofios metélicos é relativamente nova e muitos trabalhos experimentais e tedricos
foram produzidos nos ultimos 20 anos. Entre as técnicas experimentais utilizadas para fazer
um nanofio temos o High Resolution Transmission Electron Microscopy (HRTEM) e o Mechan-
ically Controllable Break Junction (MCBJ). O HRTEM possibilita a visualizacdo estrutural
em duas dimensoes (2D) em tempo real e o MCBJ dados de condutancia sem visualizagao
direta dos dados estruturais.

O HRTEM foi utilizado no primeiro experimento de nanofios metéalicos por Kondo e
Takayanagi em 1997 [10], porém nanofios compostos por apenas uma cadeia atomica lin-
ear suspensa s6 foi observada no ano seguinte [9]. Para exemplificar a técnica do HRTEM na
figura esquematizamos a seqiiéncia do processo experimental.

A figura ¢é a ilustragao de um filme de Au. Na HRTEM, focaliza-se o feixe de elétrons
em uma parte do filme metélico de Au (figura ) Apés algum tempo de exposicdo do feixe
de elétrons é feito um buraco no filme, passa-se o feixe ao lado desse buraco (figura [B.1f).
Expondo novamente o feixe na nova posicao, é feito um novo buraco (figura ) Com esse
esquema € criado um “pescogo” indicado por uma seta na figura [3.1d. Esse “pesco¢o” nao
permanece estatico no tempo. Devido & mobilidade da regido mais estreita do filme sobre o
substrato, ocorre o afinamento e no final pode ou nao ser observada a formacgao de nanofios
ou até mesmo cadeias lineares atomicas suspensas.

O experimento de fato ocorre como na figura ﬂ Nas figuras , e as partes

mais escuras indicam o nimero maior de camadas atomicas. Na figura[3.2h podemos observar

2Figura do experimento de nanofio metélico realizado no equipamento de HRTEM do Laboratério de Mi-
croscopia Eletronica (LME) do Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) por Jefferson Bettini e Daniel
Ugarte.
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Figura 3.1: Esquema da formagao de nanofio a partir do experimento de HRTEM.

Figura 3.2: Imagens de HRTEM para o experimento de nanofio.

vérios graos sendo melhor observados na figura [3.2p com ampliagao de 5x. Entre esses graos
sao formados o que referenciamos de “pesco¢o” na figura [3.1d. Na indicagao da figura [3.2k,
com uma ampliacao de 20x (em relacao a figura ) observamos claramente o “pescoco”,
desse ponto em diante o “pescogo” se estreita até rompimento.

Outra técnica que também ¢é utilizada para a formacao de nanofios é a técnica de MCBJ,
em que o principal objetivo dessa técnica é medir dados de condutancia. Um referéncia
completa sobre o MCBJ pode ser encontrada em [59]. Nesse esquema um fio metélico é fixado
em um substrato flexivel de carater isolante elétrico. Para facilitar a ruptura do fio metalico
é feito um corte como na figura (corte tipo v), para fragilizar mas sem romper o fio.
Aplicando uma forga externa (pelo “dedo” mecanico) o substrato sai do estado planar (figura
3.3h) separando o fio metédlico em duas partes (figura [3.3p). Dessa forma o controle entre os
contatos, gerado pelas duas partes dos fios metdlicos, é feito pela deslocamento do “dedo”
mecanico. Com esse experimento é possivel obter dados de condutancia em funcao indireta
da estrutura, uma vez que nao estamos acompanhado a forma estrutural ao mesmo tempo

que se mede a condutancia.
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"Dedo" mecanico

b)

Figura 3.3: Esquema de um equipamento de MCBJ para dados de condutancia.

28



Capitulo 4

Nanofios de Ouro (Au)

Muitos estudos sobre NWs [10] foram realizados nos tltimos 20 anos. NWs é uma designacao
bastante genérica, pois esta atribuigao engloba diversos arranjos atomicos estruturais que po-
dem ir desde um simples arranjo de cadeias atomicas [9,15,60] até estruturas mais complexas
como nanofios de multi-camadas [61,62]. Do lado experimental a técnica de High Resolu-
tion Transmission Electron Microscopy (HRTEM), ao contrario de outras técnicas (Scanning
Tunneling Microscopy (STM) [60] e Mechanically Controllable Break Junction (MCBJ) [59]),
permite a visualizagao em tempo real da formagao dos NWs.

Com a simulagao pode ser realizada uma anélise tri-dimensional da estrutura no tempo.
Para incorporar alguns dos aspectos do experimento sao necessarios métodos que permitam
trabalhar com algumas centenas de dtomos e o potencial deve descrever bem pelo menos o
rompimento entre dtomos. Por se tratar de metais de transicao a escolha de um método ab
1nitio nao é a mais indicada por tratar um nimero limitado de atomos, visto a disponibilidade
computacional atual. Métodos baseados nos métodos de atomo embebido (EAM) tém se
mostrado divergente dos resultados experimentais atuais, como por exemplo a figura[4.1] onde
pode ser observado a formacao de um nanofio com 50 A de comprimento [63,64], 0 que ainda
nao foi observado experimentalmente. Em funcao desses aspectos escolhemos um potencial
tight-binding baseado na aproximagao nos segundos momentos (se¢ao .

Simulagoes de NWs com ~500 atomos e ~100.000 passos em um computador Pentium
4 com 1 GB de meméria ram atual levam ~ 45 minutos para serem feitos, alongando até
o rompimento a uma taxa de 14/ps. Com a ajuda das rotinas na linguagem BASH no
ambiente uniz-like (Linux) [65] foi possivel gerar varias simulagbes com uma estrutura inicial
de dtomos de Au, para verificar a formacao de cadeias atomicas lineares suspensas (LACs).
Para incorporar o aspecto estatistico e algumas condicoes experimentais variamos a taxa de
alongamento da estrutura, temperaturas iniciais e finais e a distribuicao inicial das velocidades
para cada diregao cristalogréfica ([100], [110] e [111]) de alongamento. Entendemos que para

cada conjunto de ajustes das condigoes anteriormente citadas temos uma simulacao de cardter
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Figura 4.1: Formacao de nanofios utilizando um potencial EAM. Pode ser observado nesta
figura que a ultima estrutura em 3300 ps forma um nanofio de dimensoes de comprimento de

50A. Figura extrafda da referéncia [63] com outro exemplo nas referéncia [64].

Unico, pois assim como no ambiente experimental dificilmente as observagoes sao exatamente
iguais umas as outras.

Nos resultados experimentais, foram observados algumas direcGes preferenciais para a
formacao das LACs. Apds as andlises dos dados da simulagao foi observado um comporta-
mento semelhante ao do caso experimental, como mostrado no artigo a seguir em anexo [66],
que relaciona a diregao cristalografica com a formacao de LACs. Da contagem da formagao
das LACs temos: 55/60 [111], 50/60 [100] e 6/40 [110], em que X/Y significa quantidade de
simulagoes onde se formaram as LACs pelo niimero total de simulagoes.

Além da formacao das LACs, das simulacoes é possivel observar os deslocamentos entre
planos durante o alongamento, a formagao de uma piramide de base quadrada (principalmente
na direcao [111]) préximo da ruptura do NW e também estruturas multicolunares dependendo
da razao de aspecto do plano perpendicular a direcao de alongamento. Desse estudo fica in-
dicado qual a possibilidade de formacao de LACs em fungao da direcao cristalogréfica de
alongamento a temperatura ambiente tanto experimental como a partir de simulagoes uti-
lizando o potencial TB-SMA.
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4.1 Conclusoes

Para fazer uma descricdo da formacao dos NWs, em especifico as LACs, é necessaria uma
metodologia capaz de incorporar alguns aspectos experimentais e capaz de tratar centenas de
atomos. Uma caracteristica experimental muito importante sdo as camadas de meméria, que
em nossa implementacao foram incluidas via congelamento de algumas camadas da extremi-
dade do cluster na direcao de alongamento. A falta deste artificio pode mascarar a simulacéo,
como por exemplo, levando sempre a estrutura para um minimo de energia conveniente. No
caso experimental, sempre sao observados largos planos cristalinos nas bordas de onde se forma
o nanofio. Essas camadas quase sempre preservam o plano cristalografico, quando possivel a
observacao, assim é importante levar em consideracao as camadas de meméria para mimicar
os largos planos observados experimentalmente. O nimero total de d&tomos também é impor-
tante para poder analisar a evolugdo do sistema até uma LAC, ou seja, iniciando-se de um
bloco (cluster) de dtomos até o rompimento representado por algumas unidades de dtomos.
Os experimentos dificilmente evoluem inicialmente de uma estrutura com poucos atomos, ~
50, para a formacao do NW, o que observamos é uma estrutura inicial com vérias camadas
atomicas de grande razao de aspecto e conseqiientemente o estreitamento até alguns poucos
atomos. Assim o potencial TB-SMA (secao junto com a metodologia de DM mostrou
ser um combinacao bastante eficiente para tratar a formacdo de NWs metdalicos por tratar
centenas e milhares de atomos além de poder incorporar alguns aspectos experimentais, como
mostrado nas segoes de resultados dos NWs.

Nesta parte do trabalho observamos a formacao dos NWs metéalicos, especificamente as
LACs a partir de cluster de Au (segao l)), para temperatura préximos dos 300 K. A estatistica
observada nas simulacoes segue as mesmas tendéncias obtidas experimentalmente, em que a
maior probabilidade de formacao de LACs em ordem decrescente é na seqiiéncia das diregoes
cristalogréficas [111], [100] e [110]. Além da formacao de LACs, verificamos também que
é possivel obter estruturas multicolunares dependendo da razao de aspecto da estrutura na
qual estamos alongando. Outra caracteristica tipica que pode ser observada facilmente nas
simulacGes sao as formacoes de falha de empilhamento de planos atomicos, defeitos tipo twin.
O twin é um tipo de defeito tipico que aparece no estudo da formagao dos NWs. Devido ao
alongamento da estrutura, o sistema tenta restabelecer a formacao do empilhamento inicial
que poderia ser nas direcoes cristalograficas [111], [100] ou [110]. Como alongamento do
sistema evolui dinamicamente o empilhamento de planos podem, por exemplo, sair do padrao
ABCABCA para o ABCACBA.
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ABSTRACT

Metallic nanowires (NWs) have been intensily investigated in the past years, but details on their formation are still not completely understood.
In this work we report high resolution transmission electron microscopy data and molecular dynamics simulation results for gold NW elongation.
Our results show that different initial crystallographic orientations lead to very differentiated linear atomic suspended chain (LAC) formations
and strongly support that kinetic aspects are the dominant mechanisms determining the LAC morphologies.

A considerable effort has been devoted to understanding theamount of theoretical work on these systems and the
structural and conductance properties of metallic nanowiresimportant knowledge gained from those simulations, some
(NWs) and suspended chains at the nanoscélerhe fundamental aspects on the mechanism of formation and
renewed interest in these nanosized systems is in part duestructural stability of NWs remain unclear, and there is a
to the observation of new phenomema (quantized conduc-need for further studies. Among the limitations of some of
tance, etc.) and to the new potential technological applica- the present methodologies, we can mention high computa-
tions (molecular electronics, etc.). From an experimental tional cost, artificial periodic boundary conditions, unrealistic
point of view, two techniques have been mostly used: pulling velocity, and difficulties to incorporate the experi-
mechanically controllable break junctigi and in situ high- mentally observed fact that different crystallographic direc-
resolution transmission electron microscopy (HRTE/Z 14 tions produce distinct result$® Moreover, no systematic
The former is more appropiate for conductance experimentsanalyses for different crystallographic orientations have been
while the latter allows real time visualization, providing a carried out for these systems that take into account the
better evaluation of the dynamical atomistic aspects of NW statistical aspects of the experimental conditions (temperature
elongation. fluctuations, grain size, boundaries, and morphology, etc.).
To understand the mechanical and electronic behaviors of |n this letter, we report both experimental HRTEM and
metallic nanowires, many theoretical studies have beentheoretical studies on the elongation of gold nanowires and
carried out using different approaches, such as atoriisti€, the mechanism leading to the formation of linear suspended

continuous;??°or mixed model simulations applying empiri-  gold atom chains, using the calculations to address the NW
cal or post-empirical potentidt; 23 and even first-principles  dynamic evolution.

i i 28 i . . . .
quantum mechanics calculatiotfs?® Despite the enormous Experimentally, gold nanowires are generated in situ in a
HRTEM (JEM 3010 URP, 300 kV, 0.17 nm resolution, at
* Correspondig author. E-mail: dantas@fisica.ufjf.br. Te55-32-3229- LME/LNLS Campinas, Brazil) using the method developed
3307. Fax: +55-32-3229-3312. Y :
1 Universidade Federal de Juiz de Fora. by Takayanagi's grouff The microscope electron beam
¥ Universidade Federal do Amazonas. (current density 100 A/c is focused on a self-supported

§ Centro Brasileiro de Pesquisas Fisicas.

I Universidade Estadual de Campinas, polycrystalline gqld thin f|.Im (5 nm th|gk, dep05|.ted on a
U Laborafaio Nacional de Luz Sincrotron. holey carbon grid) to drill holes at different sites until
10.1021/nl049725h CCC: $27.50  © 2004 American Chemical Society 32
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Figure 2. HRTEM images of gold nanowire formation for different
crystallograhic directions.

A whole analysis of linear atomic chain formation in gold
has been previously reported in ref 12.

The structural and dynamic features are quite different
depending on the crystallographic orientation of the NW
elongation direction (Figure 2 and videos-B, Sl). Just
before rupture, gold NWs are crystalline and free of defects;
in particular, they assume only three kinds of atomic
arrangements, where the NW structure adjusts such that one
of the [111]/[100]/[110] gold zone axes lies approximately
parallel to the elongation directicnOne example of each
kind of NW is shown in Figure 2. In addition, using time-
resolved HRTEM, we have observed that [111] and [100]
Figure 1. HRTEM images of [100] gold nanowire time evolution. NWSs form biconical constrictions with ductile behavior,

A linear chain with two atoms is formed in (d), and in (e) the allowing the evolution to one-atom-thick contact (see Figure
number of gqld atoms has increasgd to three (indicated by arrows)2a and 2b). On the other hand, [110] NWs display rod-like
before breaking (f). See text for discussions. morphology (see Figure 2c) and break abruptly when they

are rather thick (34 atoms), alike a brittle material. The

nanometric bridges (or NWs) are formed between neighbor- effect of elongation direction on the morphology, structure,
ing holes. To perform the atomic resolution image acquisi- and conductance has already been thoroughly analyzed in
tion, the electron beam intensity is reduced~80 A/cn? refs 8 and 23.

(see Supporting Information, video 1). Subsequently, the To theoretically address the wire elongation dynamics, it
bridges spontaneously elongate and finally break due tois necessary to have a realistic description of the experi-
relatively slow movements of the apexes. A high sensitivity mentally generated NWs. To do so, systems with thousands
TV camera (Gatan 622SC, 30 frames/s) was used to recordof atoms should be considered, which precludes the use of
NW real-time evolution. ab initio or even semiempirical quantum methods. For this

In Figure 1 we present a sequence of snapshots of thepurpose, we have developed a methodology based on tight-
formation of linear atomic suspended gold chains (LACs). binding molecular dynamics (TB-MB techniques using
NWs elongate spontaneously and become thinner (Figure 1c);second-moment approximation (SMAwith a small set of
in some cases the apexes slide (Figure 1b). Before the NWadjustable parameters. This approach is based on the well-
rupture linear chains can be formed whose lengths are inknown fact that cohesive properties of transition metals and
the 2-4 atoms range (Figures 1d and 1e), these linear chainstheir alloys originate mainly from the largéband density
may last several seconds before breaking (Figure 1d) andof states (DOS). Also, thermodynamic and structural quanti-
then the apexes retract (Figure 1f). The whole dynamical ties have been shown to be insensitive to the DOS défails.
process can be better visualized in the movie of the These magnitudes are dominated by the electronic bandwidth.
experimental realization (Supporting Information, video 2). This TB—SMA molecular dynamics approach has proved
33
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to be very effective on the study of face centered cubic (fcc) three for [111]) are kept geometrically constrained during
and body centered cubic (bcc) structures and afidgs, well simulations to induce a NW/apex epitaxial relation. These
as to analyze the diffusion of clusters and particles on metallayers are free to move only along the NW elongation
surfaces* The cohesive energi. of the system can be direction, but there are no constraints for the remaining

obtained by layers. The temperature of the system is kept constant until
the system achieves total energy equilibration, then we start

_ —p(rlro—1) _ 2,_—~20(rylro—1n 1/ to pull the wire along the NW growth direction. In our
Ee IZ[JZDle {JZDZ € i simulations we have considered temperatures varying from

300 up to 350 K, with typical elongation rates from 1 up to
5 m/s, and initial particle velocities randomly generated for
each temperature value.

In Figure 3, we indicate some representative snapshots
from the molecular dynamics simulations (see video86
Supporting Information) of the initial conditions (Figures 3al,
3b1, and 3cl) passing through intermediate stages (Figures
3a2, 3b2, and 3c2) up to the LACs formation (Figures 3c3,

where the first term is the repulsive contribution, normally
assumed as pairwise and described by a Biayer type
interaction,r;; represents the distance between distinct gold
atoms, andrg is the first-neighbors distance in a perfect
crystalline lattice. The band contribution (second term)
ensures system stability and is an attractive interaction (SMA)

quantum mechanical in origin that incorporates marny-body 3b3, and 3c3). These simulations reveal two different and

summations. The parametels, Do, p, g, andrg can be . ; .
P ems, Da b, g 0 clear tendencies: formation of faceted pyramidal apexes for

obtained using a simplistic algorithm with experimental T
values for cohesive energy, lattice parameters, and indepen—[loo] and [111] NWs (ex. upper apex in Figure 3b3) and

dent elastic constants for pure systems. appearance of elongated structures (rod-like) for [110] (ex.

n thi dv. the phvsical h he NW Figure 3c2). In fact, these behaviors reproduce the NW
n this study, the physical stress that generates the Sstructural evolution experimentally observed by us and

is simulated through structural change dimensions (increasingOhnishi et als where well-faceted defect-free crystalline
the distance between the outmost NW layers, for mstance).apexes and wires are always generated during room tem-

We have considered different elongation rate variations, o avre elongation processes (Figure 2). This is the first time

different temperatures, and initial velocity distributions. The that the dependence of NW morphology on crystal orientation
temperature of the system is kept constant during eaChwas theoretically obtained

simulation using regcallng velocity sgheﬁﬁeWe use a From the simulations, we have obtained that LACs are
Beeman algorithit to integrate the equations of motion, with . . . .
formed for all three crystallograhic orientations, with the

a time step of 2x 1075 s for all simulations. Our .
. . number of gold atoms varying from 1 up to 8. These results
methodology does not use (in contrast with most of the : ; . P13
revious work reported in the literature) periodic boundary are in good agreement with experimental datté: *In our
P simulations 55/60, 50/60 and 6/4/¥ where X is LAC

conditions. This allows a more effective way to contrast . . . .

) . formation event and is total number of simulations) LAC
experimental and theoretical data. The use of~HEBIA

. . .. structures were observed for NWs generated along [111],
potentials makes our code exceptionally fast, requiring SO . . ;
tvpically onlv 12 h in a Pentium IV setun for each [100], and [110] directions, respectively, with the following
ypicaily Y . P simulation conditions: [111] 240 (% 4 x 15) gold atoms,
simulated configuration. .

_ o ) ~ root-mean-square (rms) temperature 309 K, elongation rate

To simulate the statistical aspects of experimental condi- 1 y/s: [100] 256 (4x 4 x 16) gold atoms, rms temperature
tions, we use a random generator for the initial velocity 370 elongation rate 1 m/s; and [110] 400 55 x 16)
distributions. Due to our low-cost computational simulations, gold atoms, rms temperature 308 K, elongation rate 1 m/s.
we can generate many configurations to produce reliable These results show a clear tendency of statistical LAC
statistical data of ge_ometn(_:al and other dynf'imlc.al aSPeCtS'occurrence decreasing from the [111], [100], to [110] axis.
for e_xample, assoma_ted with crystallograp_h|c orientations. oyr TB—SMA simulations are again in very good agreement
In this way, the obtained results can be directly compared yith the experimental datavhere distinct ductile (for [100]
with experimental data. Also, we can apply external torsion anq [111] orientations) and brittle (for [110] orientation)
in a controllable way to mimic internal stress. This makes penaviors have been observed (Figure 2 and videds, 3
the present methodology a very effective tool in the study sj). The brittle behavior of [110] NWs can explain the low
of metallic NWs generated by mechanical elongation. formation rate of LAC along this orientation. Although we
As shown in Figure 2, different crystallographic orienta- have not observed any LAC formation along [110] axis in

tions produce structurally different NWs. To analyze the our HRTEM experiments, this has been reported by Onishi
influence of the apex crystal orientation on the NW stability et al® The quick rupture of rod-like [110] wires may render
and dynamical elongation behavior, we have carried out difficult the detection of LAC formation within the time
molecular dynamics simulations for gold NWs along the resolution of dynamic HRTEM measurements. Additional
[100], [111], and [110] axes. The initial geometric config- experimental evidence for the formation of LACs along [110]
uration of atoms is generated as a regular lattice for eachcan be deduced from electrical transport experiments, where
crystallographic direction. To mimic the influence of the apex the conductance evolution of [110] NWs seldom shows very
crystal orientation on the NW stability and dynamical growth, small shoulders or conductance plateaus at one quantum of
initial and end wire layers (two for [100] and [110], and conductance, indicating the formation of one-atom-thick
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(b)

Figure 3. Representative snapshots from the molecular dynamics
simulations showing the NW time evolution for different crystal-
lographic orientations. See Figure 2 for comparison. The simulation
conditions are: (a) 256 (4 4 x 16) gold atoms, root-mean-square
(rms) temperature 309 K, elongation rate 1 m/s; (b) 24& @ x

15) gold atoms, rms temperature 310 K, elongation rate 1.5 m/s;
and (c) 400 (5x 5 x 16) gold atoms, rms temperature 311 K,
elongation rate 1 m/s.

contact or probably LACs with rather short lifetime (see
Figure 3 in Rodrigues et &).

Several atomistic aspects of the NW formation can be
derived from a thorough analysis of the simulations. For
example, there is a large stabilizatior45 meV/atom) in
an initial perfect fcc arrangement when compared with an
imperfect arrangement, in agreement with HRTEM observa-

Figure 4. Representative snapshots sequence showing the time
evolution of parallel columnar NW and LAC formation along the
[110] orientation. The initial configuration is similar to those shown
in Figure 3c1 and contains 1800 atoms (see video 10, Supporting
Information). The simulation conditions are: 1800 (X012 x

15) gold atoms, root-mean-square temperature 320 K, elongation
rate 2 m/s.

addressed before in the literature, and it can explain part of
the fluctuations in the experimental data, where it is not
always possible to control the relative crystallographic
orientation of NW apexes. Another result is the confirmation
of the importance of the slipping plartéé(see video 9, SI)

to relieve the tensile stress and decrease the structural
disorder. The balance between these two factors controls the
formation of LACs. Finally, just before breaking, typical
mean forces acting on gold atoms forming the LACs are in
the range of 0.51.5 nN, in excellent agreement with
experimental evidenc®.

Another interesting result from the simulations is that when
we increase the aspect ratio of the structures we observed
new dynamical features, such as the appearance of parallel
columnar NWs (Figure 4). These structures present distinct
behavior for the LAC evolution in terms of breaking regions
and number of atoms (see video 10, Sl). These results are
the first theoretical observations of a process proposed by
Marque and Gar@®®, where nanowires could be formed as
a result of multiple filaments or threads stretching. Although
in our HRTEM experiments this behavior is unlikely to occur
due to the NW fabrication procedures (thinning a bridge
between two growing holes), it is a real possibility in
mechanically controllable break junction experiments. The
presence of such structures could explain the statistical
fluctuations that are ever present in conductance data reported
in the literature and deserve further investigation.

The low computational cost of our methodology has
allowed the simulations of a large number (hundreds) of
possible configurations at different initial conditions. With
this information it was possible to elucidate the relationship

tions8232° The results pointed out that the formation of between the stochastic nature of the experimental data and
stacking faults in the nanometric constriction has a critical the theoretically derived structural features. The exceptional
importance to render LAC formation less difficult. The agreement we obtained with the experimental data reproduc-
observed critical importance of layer stacking has never beening the importance of the different crystallographic directions,
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(7) Sachez-Portal, D.; Artacho, E.; Junquera, J.; Ordeje.; Garaa,
A.; Soler, J. M.Phys. Re. Lett. 1999 83, 3884.
(8) Rodrigues, V.; Fuhrer, T.; Ugarte, Bhys. Re. Lett.200Q 85, 4124.

NW morphology, forces, stochastic fluctuations, etc., strongly
points out that the kinetic aspects during NW elongation are
the most important. Our simulations have showed that (9) muller, C. J.; van Ruitenbeek, J. M.; de Jongh, L.Rhysica
temperature values and elongation rates strongly affect the (Amsterdam1992 191G, 485.

; (10) Kondo, Y.; Takayanagi, KPhys. Re. Lett. 1997 79, 3455.
morphology and chance of NW formation. The temperature (11) Kizuka, T.Phys. Re. Lett, 1998 81, 4448,

range and elongation rate we used were estimated to be (12) Rodrigues, V.; Ugarte, (Rhys. Re. B 2001, 63, 073405.
consistent with the available experimental data. However, (13) Kizuka, T.; Umehaa, S.; Fujisawa, Jan. J. Appl. Phys2001, 240,
to have a better evaluation of the importance of these aspects, . -/

. . . . (14) Koizumi, H.; Oshima, Y.; Kondo, Y.; Takayanagi, Kltramicros-
more detailed and comparative studies for different metals copy2001, 88, 17.

are necessary. Work along these lines are in progress. Further(15) Todorov, T. N.; Sutton, A. FPhys. Re. Lett. 1993 70, 2138.

evidence of the robustness of the present methodology is (16) 557‘“3’21;2” M. R.; Brandbyge M.; Jacobsen,Rhys. Re. B 1998

revealed by the fact that predicted structures for NWs along (17) da Silva, E. Z.; da Silva, A. J. R.; Fazzio, Rhys. Re. Lett. 2001,
the [111] axis have been applied to understand the correlation 87, 256102.

; ; (18) Kang, J. W.; Hwang, H. Nanotechnol2002 13, 503.
EgavgiipaséznaghS;Lngure and the experlmentally observed (19) stafford, C. A.; Baeriswyl, D.; Bii, J. Phys. Re. Lett. 1997, 79,

2863.
The methodology is completely general and can be used (20) Yannouleas, C.; Landman, U. Phys. Chem. B997, 101, 5780.

; A ; (21) Lang, N. D.Phys. Re. Lett. 1997, 79, 1357.
for any metallic fcc structu_re, it haq produced reliable results (22) Wan, C. C.. Mozos, Jodaiiz; Taraschi, G.: Wang, J.: Go. Hppl.
and can be a very effective tool in the study of MNs and

NS a Phys. Lett.1997 71, 419.
clusters. Work for Ag, Pt, Pd, Cu, Al, Pb, and Ni is in  (23) Rego, L. G. C; Rocha, A. R.; Rodrigues, V.; Ugarte ADys. Re
progress.

B 2003 67, 045412.
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Capitulo 5

Nanofios de Cobre (Cu)

5.1 Primeira Evidéncia de Nanofios de Cu

Nos estudos da formacao de NWs, temos uma grande variedade de artigos sobre NWs formados
a partir de atomos de Au, Ag, Cu, Al, Ni, Pd e Pt, porém um dos mais estudados até o
presente momento sdo os NWs de Au. Especificamente, os trabalhos de que referenciam NWs
com dtomos de Cu, foi relatado que para Cu nao ocorre a formacao de LAC [15,67]. Nossas
simulacoes e os resultados experimentais de HRTEM apresentaram que é possivel a formagao
de LAC para Cu.

O caminho utilizado para a investigacao de LACs de Cu segue a mesma linha utilizada
para o caso do estudo do Au (segao . Utilizamos intervalos de temperatura entre 30 e
350 K e velocidade de alongamento entre 0,1 e 10,0 m/s, além da distribui¢ao aleatéria de
velocidades para cada simulagao. Observamos que os intervalos da temperatura e velocidades
de alongamento sdo maiores que para o caso do Au. Para obtermos um bom nidmero de
simulagoes para esses conjunto de parametros, realizamos um total de 600 simulagoes, sendo
200 para cada diregao cristalografica [100], [110] e [111]. Clusters entre 450 e 900 atomos
foram considerados, variando apenas a largura da base do cluster e com 10 ou 12 camadas na
direcao do alongamento. No caso da dire¢ao de alongamento [111] mantemos o empilhamento
natural tipo ABC, entdo 12 camadas representam quatro conjuntos do empilhamento ABC e
para o caso das diregdes [100] e [110] o empilhamento tipo AB.

Os nimeros para a formagao de LACs para dtomos de Cu foram: 130/200 [111], 110/200
[110] e 2/200 [100], em que o formato X/Y ¢é representado por X o nimero simulac¢oes onde
formou-se a LAC e Y é o nimero de simulacoes. Dessa forma podemos observar a formagao
de LACs para atomos de Cu e também como o Au é dependente da diregao cristalogréafica no
qual é feito o alongamento.

Além da formacao de LACs para atomos de Cu, observamos também um comportamento

estrutural de arranjo atomico dependente da velocidade de alongamento para temperaturas

37



~ 300 K. Essa dependéncia pode ser divida em trés comportamentos: (i) (velocidade ~ 0,1
m/s) para essa velocidade o sistema consegue relaxar e distribuir as forgas internas a medida
em que o cluster é tencionado, assim observamos uma boa reorganizacao estrutural com um
bom facetamento das pontas, porém sem a formagao de LACs. (ii) (velocidade ~ 1,0 m/s)
proximos desta velocidade a tensao interna devido ao alongamento nao possui tempo suficiente
para ser distribuido e alguns defeitos como a falha de empilhamento (twin) comegam a surgir
e também a formacao das LACs é favorecida’. (iii) (velocidade ~ 10,0 m/s) préximos desta
velocidade nao é observado o facetamento das pontas (como no caso para velocidade de ~ 1,0
m/s) nem a formacao das LACs, para as velocidades altas o observado é predominancia de
defeitos resultando em estruturas diferentes dos observados experimentalmente.

O numero de dtomos obtidos nas LACs de Cu sdo relativamente menores as LACs de
Au. Os comportamentos em funcao da velocidade de alongamento nao foram observados
experimentalmente e uma estatistica com um conjuntos de casos também nao foi realizado,
devido a dificuldade de realizacdo do experimento de NWs com atomos de Cu. Dos eventos
experimentais realizados foi possivel observar a formagao de LACs, como apresentado no artigo
anexo [68]. Com esse conjunto de resultados acreditamos que a metodologia empregada é bem
sélida e indica certas tendéncias para a formacao de LACs bem como sua dependéncia em
funcao da direcao cristalografica. Outra conclusao a partir das simulagoes é que a formagao

de LACs com &tomos de Cu é obtida, mais, facilmente para temperaturas acima de 200 K.
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Transmission electron microscopy and molecular dynamics study of the formation of
suspended copper linear atomic chains
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We report high-resolution transmission electron microscopy and molecular dynamics simulation results of
mechanically stretching nanowires leading to linear atomic suspended chain (LAC) formation. In contrast with
some previous experimental and theoretical works in the literature that stated that the formation of LAC’s for
copper should be unlikely our results showed the existence of LAC’s for the [111], [110], and [100] crystal-
lographic directions, being thus the sequence of most probable occurrence. Our results clearly indicate that
temperture and pulling velocity, associated with internal stress, are fundamental aspects to determine LAC

formation.

DOI: 10.1103/PhysRevB.74.193401

In the last years an enormous amount of theoretical and
experimental effort has been devoted to the study of nano-
structures. Advances in experimental high-spatial-resolution
techniques or microscopies [high-resolution transmission
electron microscopy (HRTEM), scanning tunneling micros-
copy (STM), and atomic force microscopy (AFM)] have re-
vealed new phenomena at the nanoscale.

Among nanostructures, metallic nanowires (NW’s) are of
great interest due to the observation of very interesting
physical phenomena (spin filters, quantized conductance,
etc.) and their possible technological application in nanode-
vices (molecular electronics, nanocontacts, etc.).””!> These
structures have displayed quantized conductance of n 2¢*/h
(Gy), where n is an integer number, e is the electron charge,
and £ is Planck’s constant.! The ultimate NW’s are one atom
thick, when suspended linear atomic chains (LAC’s) are
formed.

Most studies of LAC structures have been focused on Au,
but in principle LAC’s may also be possible to exist for
many other fcc metals (Pt, Ag, Pd, etc.), although we must
emphasize that this issue is still rather controversial.!6-2°

From an experimental point of view, two techniques have
been mostly used: mechanically controllable break
junctions'>2!22 MCBJ’s and in situ HRTEM.>>?325 The
former is more appropriate for conductance experiments
while the latter allows real-time visualization, providing a
better evaluation of the dynamical atomistic aspects of NW
elongation. MCBJ experiments at low temperatures have
been carried out'” for copper and the formation of LAC’s
was not observed. Ab intio simulations, at zero Kelvin, also
did not observe LAC’s.'® Both experiments and simulations
concluded that the existence of LAC’s at low temperatures is
very unlikely to occur.

In this work we report HRTEM results of the study of
mechanical stretching of copper NW’s for different crystal-
lographic directions ([111], [110], [100]). In contrast with
MCBIJ results!” we observed LAC formation for all the ori-
entations investigated. These results are the first atomic-
resolved direct visualization observation of the existence of

1098-0121/2006/74(19)/193401(4)
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copper LAC’s. Molecular dynamics simulations were also
used to address and contrast the experimental results. By
varying temperature and intensity of stretching (pulling ve-
locity) we can mimic the two different experimental regimes.
Our results clearly indicated that temperature and pulling
velocity, associated with internal stress, play a fundamental
role in determining the required conditions to the LAC exis-
tence.

Metallic NW’s were produced in situ in the HRTEM
(JEM-3010 URP 300 kV, 0.17 nm point resolution) using
the methodology proposed by Kondo and Takayanagi.?® Ini-
tially, holes are opened at several points in a self-supported
metal film by focusing the microscope electron beam
(~120 A/cm?) [Fig. 1(a)]. When two holes become very
close, nanometric constrictions (bridges) are formed between
them [Fig. 1(b)]. Then, the microscope beam current density
is reduced to ~10-30 A/cm? for image acquisition'® and
the nanowires evolve spontaneously, elongate [Fig. 1(c)], and
finally break, sometimes with the formation of LAC’s (Fig.
2). In this range of beam current density the temperature is
estimated to be within 300—400 K. These processes are reg-
istered using a high-sensitive TV camera (Gatan 622SC,
30 frames/s) and a standard video recorder.

The polycrystalline Cu thin films (10-30 nm in thick-
ness) were prepared by thermal evaporation of metal in a
standard vacuum evaporator (1077 mbar). A quartz crystal
monitor was used to set the evaporation rate of the metal
source and, subsequently, to measure the equivalent thick-
ness of the film. To prevent oxidation the films were sand-
wiched between two (~3-nm-thick) amorphous carbon lay-
ers. Inside the microscope, the carbon layers are removed by
electron irradiation.'®

In Fig. 2, we present a typical HRTEM snapshot showing
a LAC composed by two atoms (see also movie 01).>” Due to
the copper relative low atomic number and smaller lattice
parameter, the HRTEM image contrast is rather weak; then,
the observation of a high-contrast atomic resolution image is
much more difficult to obtain than for other metals such as
Au and Pt.'8

©2006 The American Physical Society
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FIG. 1. Snapshots from HRTEM experiments showing different
stages of the copper nanowire structural evolution. See text for
discussions.

The behavior ilustrated in Fig. 2—LAC between two
grains with distinct crystallographic orientation—is not an
isolated case and also appears in other systems like Au, Ag,
and Pt. This figure also shows the high quality of our experi-
mental setup in face of the intrinsic difficulties associated
with HRTEM experiments on Cu. Althought we do not have
enough experimental data to build sound statistics, for the
available experimental data it seems that the general trends
indicate that LAC’s are generated with decreasing occur-
rence for [111], [110], and [100] crystallographic orienta-
tions. Also, we can observe the sharp faceting of both apexes

PHYSICAL REVIEW B 74, 193401 (2006)

FIG. 2. Snapshot from HRTEM showing LAC with two hanging
atoms and between two grains with different crystallographic ori-
entations along the elongation direction, [110] on the left and [100]
on the right side. Notice that the atomic planes of the right apex
show the expected dy)p=0.18 nm lattice fringe spacing. Similar re-
sults were obtained for other crystallographic directions.

even at a temperature modulated by the electron beam,
around 300 K.

In order to address the dynamical aspects of copper LAC
formation we have also carried out molecular dynamics
simulations using a methodology we have recently devel-
oped and that has been proved to be very effective to study
different aspects of metal NW elongation and rupture.?3-3!
Our methodology is based on tight-binding molecular dy-
namics (TB-MD) techniques®® using second-moment
approximation®? (SMA) with a small set of adjustable param-
eters. Details of the methodology were published
elsewhere.! The physical stretching that generates the NWs
is simulated through structural modification of the wire size
(increasing the distance between the outmost layers, for in-
stance). We have considered different elongation rate varia-
tions, temperatures, and initial velocity distributions.

The initial NW configurations consisted of NW’s oriented
along [111] (hereafter noted [111] NW’s), [110], and [100]
crystallographic directions with the number of particles vary-
ing between 450 and 900 copper atoms (typically 5-9 atoms
in square basis length and with 10-12 layers along the elon-
gation direction). In order to mimic the bulk structure influ-
ence upon NW behavior, we have used buffer atom layers as
contacts depending on the crystallographic orientations, two
for [110] and [100] and three for [111], in order to preserve
the AB (ABC) stacking layer patterns. These buffer layers are
frozen and constrained to move only along the stretching
directions, while the remaining atoms are free to move into
any direction. We have used a temperature range of
30-350 K, pulling velocities between 0.1 and 10 m/s, time
steps of 2.0 fs, and atomic interactions up to fifth neighbors.
A total of 600 MD simulations were performed (200 for each
one of the three analyzed crystallographic directions), total-
izing about 6 months of CPU time and analysis (Beowulf
AMD PC cluster type).

In Fig. 3 (see also movie 02),”” we present some examples
of snapshots from MD simulations for different crystallo-
graphic directions, pulling velocity at 1.5 m/s, and tempera-
ture 300 K (to mimic HRTEM conditions). This figure pre-
sents snaphots from the final stages of NW stretching when
LAC’s can occur. The forces acting on the LAC atoms just
before rupture are about ~1.5 nN, the same values of forces
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FIG. 3. (Color online) Snapshots from MD simulations of Cu
NW elongation along (a) [100], (b) [110], and (c) [111] crystallo-
graphic directions, pulling velocity at 1.0 m/s, and temperature
300 K (see text for discussions).

experimentally observed for gold NW’s.>* Consistent with
the HRTEM experimental data, we have observed LAC
structures for all the crystallographic directions investigated.

The number of atoms in the LAC is dependent, as ex-
pected, on the pulling velocity, temperature, and initial ve-
locity distributions. In the regime of temperatures around
300 K, as a general trend we have observed three distinct
behaviors modulated by the adopted pulling velocity values:
(a) (~0.1 m/s), the system has enough time to relax and
distribute the internal stress. Good structural order and face-
ting of the apexes is obtained but no LACs is observed. (b)

PHYSICAL REVIEW B 74, 193401 (2006)

TABLE I. Statistics of LAC formation along different crystallo-
graphic orientations. In parentheses we indicated the number of
LAC occurrences per total number of MD simulations, for the re-
spective direction. MD simulations at 300 K and pulling velocities
in the range 0.1-10.0 m/s.

Crystal direction [111]
Statistics (%) 65 (130/200)

[110]
55 (110/200)

[100]
1 (2/200)

(~1.0 m/s), now the internal stress is not perfectly distrib-
uted, defects start to appear (like twins) and the LAC forma-
tion is favored. (c) (~10.0 m/s), at these values LAC’s are
no longer observed and has a poor apex faceting, indicating
that the system internal stress is not well distributed and a
large number of defects occur.

When MD simulations are carried out at low temperatures
(~30 K), independently of the pulling velocity and crystal-
lographic orientation, we did not observe any LAC structure.
It seems that at this temperature regime it is not easy to
distribute the system internal stress even at medium and high
pulling velocity and the formation of defects is favored. At
the low-pulling-velocity regime the system behavior is simi-
lar to the high-temperature (~300 K) case. This is consistent
with previous works'®!” and a validation that our theoretical
methodology is robust. Our MD simulation results strongly
suggest that LAC formation is feasible only temperatures
above 200 K.

Table I summarizes the statistics of LAC formation de-
rived from the MD simulations at 300 K and 0.1-10.0 m/s
pulling velocities. Although the formation of suspended
chains was observed for all directions, it occurs predomi-
nantly for [111] and [110] NW’s [Figs. 2(a) and 2(b)]. Al-
though Cu, Au, and Ag share many common structural fea-
tures, the NW’s exhibit clearly differentiated patterns
regarding LAC occurrence.'® Experimentally and theoreti-
cally, it has been observed that Au chains are generated with
decreasing occurrence rate for [111], [100], and [110]
axes,™? while Ag shows a completely different pattern
([100], [110], and [111], in decreasing order'®). Our simula-
tions indicate that Cu LAC’s show behavior which is distinct
from Au and Ag ([111], [110], and [100], in decreasing or-
der).

In summary, in this work we report results from HRTEM
experiments and molecular dynamics simulations for the me-
chanically stretching copper nanowires. In contrast with pre-
vious MCBJ experiments at low temperatures'’ and ab initio
calculations,'® we have experimentally and theoretically ob-
served LAC formation for all crystallographic orientations
investigated.

This work was supported by Brazilian agencies LNLS,
CNPq, FAPESP, FAPEMIG, IMMP/MCT, IN/MCT, and
CAPES. The authors acknowledge the invaluable help of the
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5.2 Motivos Pentagonais em NanoFios de Cu

Da descricao feita até o momento podemos observar o desenvolvimento da parte estrutural
dos NWs tanto experimental como na parte tedrica de simulagdo das LACs. A eletronica
dos NWs é importante pois os NWs sao fortes candidatos como componentes basicos para a
nanoeletronica. Uma das principais caracteristicas eletronicas dos NWs de dimensoes atomicas
é que elas exibem a propriedade de condutincia quantizada a temperatura ambiente. O
processo experimental, mais usual, que permite obter dados de condutancia é o equipamento
de quebra de jungao controlado mecanicamente (MCBJ, secao 3) [59]. O MCBJ une e separa
duas partes de um material condutor mecanicamente, medindo simultaneamente os dados
de condutancia. O perfil de condutancia sao, geralmente, platdés de quanta de condutancia
(1Go=2¢%/h, e é a carga do elétron e h é a constante de Planck) para LACs de Au e Ag.

Para estruturas de LACs associamos ao valor de condutancia de 1 Gg, em geral. Explo-
rando um pouco mais sobre os perfis de condutancia, é sabido que a assinatura eletronica
para NWs de Au é dada por platos de 1 Gg e 1,8 Gy e para Ag a assinatura de 1 Gy e 2,4 Gy.

As assinaturas de 1,8 Gg para Au e 2,4 Gy para Ag também podem ser representas por
arranjos atomicos, que é obtida via construgao geométrica de Wulff seguido do calculo tedrico
de condutancia. No entanto essas assinaturas correspondem (1,8 Go do Au) [69] a uma
estrutura de 2/2 na direcao de alongamento [100] e (2,4 G do Ag) [70] a uma estrutura 2/1
na direcao de alongamento [110], em que 2/1 significa o empilhamento de “planos” atomicos
contento 2 e 1 dtomos alternadamente, o mesmo acontece para 2/2 com empilhamento de
planos contendo sempre 2 dtomos por “plano”.

Para o Cu a assinatura de condutancia é dada pelos platos 1 Gy, 2,4 Gg e 4,5 GgE], em que
a correspondéncia entre os platos e a estrutura é dada similarmente pela estrutura de 1 Gg do
Au e Ag e pela estrutura 2,4 Gg da Ag. Aqui a assinatura de 1 Gg indica a presenca de cadeias
atomicas (LACs). A assinatura de 4,5 Gy do Cu passa a ser a nova incégnita para completar
a relagcao estrutura com o platé de condutancia. Novamente recorrendo ao conhecimento dos
cristalografos mais a construcao de geometria de Wulff chegamos a conclusao que a estrutura
mais provavel para a assinatura de 4,5 Go é do tipo 5/4 na direcao de alongamento [100], e
confirmada via célculos tedricos que uma estrutura tipo 5/4 possui uma assinatura de 4,5 G
de condutancia.

Dos perfis caracteristicos de condutancia do Cu, na figura 2 do préximo artigo em anexo
[66], temos uma curva A que representa a seqiiéncia de platos 4,5 e 1,0 Gg e outra curva B
com 4,5, 2,4 e 1,0 Gg. Essas curvas sao conseqiiéncias da evolugao dos NWs durante o processo

de alongamento da estrutura. A curva A néo apresenta alguma estrutura nao conhecida pois

LA assinatura da condutéancia do Cu pode ser vista pelos picos do histograma na figura 2 do artigo anexo

na péagina subseqiiente.
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durante a evolucao de quebra do nanofio ela passa de uma estrutura tipo 5/4 ao longo da
direcao [100] e evoluiria para a LACs, a LAC poderia ser obtida a partir de qualquer direc¢ao
de alongamento. A curva B possui uma seqiiéncia que sairia de uma estrutura 5/4 da diregao
[100] e depois passaria para uma estrutura 2/1 que é caracteristico da dire¢ao [110], o que é
conflitante com os dados de estrutura-condutancia, pois em principio a estrutura 5/4 nao é
observada no alongamento na direcao [110].

Com esses dados observamos que a estrutura correspondente a assinatura de 4,5 Gg na
curva B nao pode ser a estrutura 5/4 e com isso nao pode ser derivada geometricamente
de um cristal fcc perfeito [66]. No entanto estruturas com cinco dtomos em um plano sao
muito provaveis para atomos de Cu. Essas estruturas com cinco atomos formam estruturas
tri-dimensionais como os decaedros e os icosaedros, ambos possuindo assinatura de 4,5 Gg
calculados teoricamente. Nas simulagoes de DM os icosaedros sao facilmente encontrados
seguidas das estruturas 2/1 na diregdo de alongamento [110], onde o icosaedro possui a es-
trutura tipo 5/1 o que passa a ser mais coerente com a curva B de condutéancia e os dados
que relacionam estruturas com a condutancia. Os dados da simulagao corroboram os calculos
de condutancia e também elucidam que a estrutura tipo 5/1 s@o constantemente observadas

durante a evolucao dos NWs.
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We present a study of the structural and quantum conductance properties of atomic-size copper
nanowires generated by mechanical stretching. The atomistic evolution was derived from time-resolved
electron microscopy observations and molecular dynamics simulations. We have analyzed the quantum
transport behavior by means of conductance measurements and theoretical calculations. The results
suggest the formation of an unusual and highly stable pentagonal Cu nanowire with a diameter of

~0.45 nm and ~4.5 conductance quanta.
DOI: 10.1103/PhysRevLett.93.126103

Metal nanowires (NW’s) exhibit quantum conductance
properties even at room temperature [1]. This fact renders
them a fundamental issue, because the development of
nanoelectronic devices will require atomic-size contacts,
or nanometric conductors for wiring. When a system
attains nanometric size, the high surface/volume ratio
induces unusual atomic structures that give rise to novel
physical behaviors. Weird NW structures have been theo-
retically predicted [2], and recently helical or tubular
gold NW’s have been reported [3,4]; however, their quan-
tum transport properties have not yet been measured.

NW’s can be generated by putting in contact two metal
surfaces, which are subsequently pulled apart. During the
stretching, the conductance displays flat plateaus and
abrupt jumps of approximately a conductance quantum
Gy = 2¢/h (e is the electron charge, h is Planck’s con-
stant [1]). Recently, these studies have lead to the discov-
ery of suspended linear chains of atoms (LAC’s) [5,6],
whose conductance is equal to 1G for monovalent metals
such as Au [5—8] or Ag [9]. Surprisingly, although copper
is a usual interconnect metal, Cu NW’s have not yet been
studied in detail [10].

The elongation of metal contacts is a rather simple
experimental procedure. However, this experiment yields
a large variety of quantum conductance curve profiles
(QCC, conductance versus a parameter describing the
elongation), because each curve corresponds to the struc-
tural evolution of a different NW. To overcome this diffi-
culty, most studies analyze average behaviors: First, each
QCC is plotted as a histogram of conductance occur-
rences. Subsequently, a global histogram (GH) is con-
structed by the linear addition of the histograms. The
existence of GH peaks close to integer multiples of G, has
been considered the proof of quantized conductance in
NW’s [1].

In this work, we have experimentally and theoretically
studied the structural and conductance behavior of Cu
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NW’s. Our study provides clear indication for the forma-
tion of pentagonal Cu NW’s with a conductance of

Experiments based on time-resolved high resolution
transmission electron microscopy (HRTEM, JEM-3010
URP 300 kV, 0.17 nm point resolution) have been used to
study the atomic arrangement. NW’s were generated in
situ using the procedure proposed in [11], where holes are
opened at several points of a self-supported metal film by
focusing the microscope electron beam ( ~ 120 A/cm?).
When two holes are very close, nanometric bridges are
formed between them, then the beam current is reduced to
its conventional value (10-30 A/cm?) for image acquis-
ition [12]. A polycrystalline Cu film ( ~ 30 nm thick) was
sandwiched between two ( ~ 3 nm thick) amorphous car-
bon layers. The three-layer configuration allows the Cu
film to be transferred into the HRTEM without oxide
formation [13]. Inside the microscope, the carbon layers
are removed by electron irradiation [12]. The NW elon-
gation process was recorded using a high sensitivity TV
camera (Gatan 622SC).

The electrical properties of Cu NW’s were investi-
gated, in a series of independent experiments, using a
mechanically controllable break junction method operat-
ing in ultrahigh vacuum (pressure < 107!° mbar) [7]. In
this method, a Cu wire (diameter ~0.075 mm, 99.999%
pure) is broken in situ; NW’s are generated by putting in
contact and subsequently retracting these surfaces. A
homemade voltage source and a current-voltage converter
coupled to an eight-bit digital oscilloscope (Tektronic
TDS540C) were used to record the conductance [7].

The analysis of many HRTEM observations of Cu
NW’s reveals that the wire structure adopts merely three
configurations, where the elongation direction follows the
[100], [110], and [111] crystal axes of the Cu face centered
cubic (fcc) structure. Figure 1 shows some snapshots of
the final elongation steps along these axes. The formation

126103-1



VOLUME 93, NUMBER 12

PHYSICAL REVIEW LETTERS

week ending
17 SEPTEMBER 2004

of rodlike wires was observed for NW’s along [100] and
[110] directions [Figs. 1(a) and 1(c), respectively]. In
contrast, NW’s along [111] [henceforth noted as [111]
NW’s, Fig. 1(b) and 1(d)] exhibit a bipyramidal shape.
All NW’s evolve to generate short atomic chains before
rupture [Figs. 1(b) and 1(d) and 1(f)].

Figure 2 shows the measured conductance behavior of
Cu NW’s. The GH shows major peaks at 1, 2.4, and 4.5G,,
the latter one being the strongest. Though the GH analysis
represents a powerful tool, it is essential to also analyze
individual QCC’s, which provide a wealth of physical
information [7-9,12]. In fact, the quality of this kind of
experiments can only be evaluated from QCC'’s. For ex-
ample, plateaus must be mostly horizontal, jumps must be
vertical, and the final rupture must be abrupt without
minor substeps (0.1-0.2G,)) close to zero conductance
[as shown in Fig. 2 (inset)]. Deviations from the precedent
requirements could indicate the existence of contamina-
tion during the NW conductance experiment. The Cu GH
is quite different from other noble metals; Au GH is
dominated by the 1G, peak with a minor contribution
at 1.8Gy [1,7,12], while Ag GH shows major peaks at 1G,
and 2.4G, [9]. As the QCC profile is a signature of the
NW structural evolution [1,7,8], the GH peaks pinpoint
the most stable atomic structures [1,7,9,12]. In these
terms, the Cu GH follows the Ag behavior for the 1.0
and 2.4G, regions, but the strong 4.5G, peak reveals a
new highly stable structure for Cu NW'’s.

The three-dimensional atomic arrangement of the
NW’s can be inferred from HRTEM images by means
of the geometrical Wulff construction [14]. This method
yields the crystal shape by predicting the relative size of
the lower-energy facets of the crystal. Recently, it has
been successfully applied to describe the morphology of
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FIG. 1. HRTEM atomic resolved images showing the for-
mation of Cu NW’s along different crystallographic directions:
(a),(b) [100]; (c),(d) [110]; (e),(f) [111]. Note that suspended
atom chains are formed just before rupture for all three direc-
tions (b),(d),(f).
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Au and Ag NW’s [7-9,12], taking as basis the predicted
morphology of the corresponding nanoparticles (see top
of Fig. 3, marked A and B for Au and Ag, respectively).
As for Cu, HRTEM images have recently shown that the
morphology of ~5 nm diameter Cu nanoparticles is a
truncated cuboctahedron with dominant [100] facets
[15,16]; then, qualitatively, a Cu nanoparticle must have
a morphology closer to particle marked C in Fig. 3.
Considering this nanoparticle along the [100] direction,
we can infer that a [100] rodlike NW would show a
square cross section bounded by four (100) planes
[Fig. 3(a)]. Likewise, a [110] rodlike NW would show a
hexagonal cross section bounded by two large (100) facets
and four smaller (111) facets [Fig. 3(b)]. On the other
hand, [111] NW’s should present a bipyramidal shape
with each pyramid bounded by three large (100) facets
and, less probably, three small (111) facets (see particle
marked as C in Fig. 3). In Fig. 3, the notation n/m, over
each proposed N'W structure, means that the NW would
be generated by the alternate stacking of atomic planes
with n» and m atoms along the elongation direction
(atomic planes are marked with different tones in the
figure). This simple model shows an excellent agreement
with the NW morphologies presented in Fig. 1.

In order to correlate the deduced wire structures
(Fig. 3) with the electrical properties, we have calculated
the conductance using an approach based on the extended
Hiickel theory [8,17]. This model has already been suc-
cessfully used to calculate the conductance of Au and Ag
NW’s [8,9]. The calculations have taken into account the
s, p, and d orbitals of Cu atoms in the NW, as well as
overlap and energy matrix elements extending beyond the
first-neighbor atoms. Table I summarizes predictions for
different NW’s derived from a perfect fcc structure.

As expected, LAC’s display conductance close to 1G
for all apex crystal orientations ([100], [110], and [111]).
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FIG. 2.  Ultrahigh vacuum-mechanically controllable break
junction conductance measurements of Cu NW’s at room
temperature. Global histogram exhibiting the statistical con-
ductance behavior of a sequence. (Inset) Typical electrical
transport curves showing conductance plateaus of NW gener-
ations. Note that the major GH peaks are located at ~1, 2.4,
and 4.5G,.
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FIG. 3.  (A)—(C) Geometrical shapes of cuboctahedral nano-
particles increasing the relevance of [100] facets (or lowering
the facet surface energy) in relation to [111] facets. Scheme of
the possible atomic arrangements for Cu NW’s: (a) and
(b) cross section of NW’s formed along [100] and [110] axes,
respectively, (see text for explanations).
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In analogy to previous studies on Ag wires [9], the 2.4G,,
GH peak can be associated with the [110] rodlike Cu wire
with a 2/1 structure. Finally, the 4.5G, GH peak can only
be accounted for the 5/4 [100] rods. Several proposed
structures would display conductances (e.g., 1.8 or 3.8G)
that do not appear as statistically meaningful in the Cu
GH. These atomic arrangements must be considered as
low stability ones [8,9] and will be excluded in further
analysis.

The precedent correlation between GH peaks and pro-
posed structures represents a preliminary picture, and it
is essential to analyze individual QCC profiles, which
provide precise information on individual NW structural
evolution [1,8]. For example, two kinds of QCC’s [marked
A and B in Fig. 2 (inset)] have plateaus at ~4.5G,. Curve
A evolves from 4.5 to 1G,, which can be explained by a
5/4 [100] rod converting into a LAC structure. Curve B
shows three plateaus at ~4.5, ~2.4, and ~1G,. In this
case, the interpretation is not straightforward, because a
jump from 4.5 to 2.4G, would imply a change of NW
elongation direction (i.e., 5/4 [100] into a 2/1 [110] NW).

To refine the structural analysis, we can use the crite-
rion proposed by Rodrigues et al [7] to predict Au QCC
occurrence rates. This approach takes into account the
multiplicity of the crystal axis associated to the elonga-
tion direction (three for [100], four for [111], and six for
[110]; a total of 13 possibilities). As both Cu and Au
display an fcc structure, their analysis [7] can be directly
applied to our Cu wire results. In this sense, [100] wires
[A-like curves, Fig. 2 (inset)] would represent a 3/13
fraction (23%) of the total number of measured QCC'’s,
while [110] NW’s [B-like curves, Fig. 2 (inset)] would
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represent a 6/13 fraction (46%). Avisual counting of QCC
profiles (450 curves in total) yields that A-like curves
represent 28%, while B-like curves represent 46% of the
analyzed curves. This confirms the assignment of A-like
and B-like curves as the evolution of [100] and [110]
NW’s, respectively, but raises an intriguing question on
the origin of a 4.5G, plateau for [110] rodlike NW’s. In
fact, the 4.5G, GH peak is the major difference between
the Cu and Ag or Au NW’s [1,7,9], and it can not be
explained by structures derived from a geometrically
perfect fcc crystal.

For noble metal nanoparticles, it is well known that the
surface energy minimization may induce the formation of
multiple-twinned particles (e.g., decahedra, icosahedra)
[14] containing twins and five-fold axes. In fact, icosa-
hedral or decahedral structures have already been re-
ported as the preferred ones for small Cu particles
[15,16,18]. Furthermore, Cu NW’s with pentagonal cross
section and axis along [110] direction have already been
chemically synthesized [16]. Sen et al [19] have used
first-principles calculations to study two pentagonal Cu
NW’s along the [110] direction (decahedral or icosahe-
dral motifs) and concluded that these wires should be
stable and metallic. The smallest pentagonal NW’s are
formed by the alternate stacking of a pentagonal atomic
plane containing five atoms and a second plane including
one atom on the central axis (5/1d); icosahedral NW’s
(5/1i ) are built in similar way, but the pentagons are
rotated 77/10 with respect to each other [19].

We have estimated the conductance of the relaxed
pentagonal atomic arrangements [19] and both 5/1d and
5/1i NW’s exhibit conductance ~4.5G,. To couple the
wires to the electron reservoirs, we have used decahedral
apexes with ideal geometrical structure. Since Cu atoms
in neighboring pentagonal planes are approximately at
the nearest neighbor distance (0.256 nm), the presence of
a central Cu atom between pentagonal planes is not
enough to render the nanowire conductance close to
1G,. We have also calculated 2/1 [110] NW’s derived
by the thinning of a pentagonal wire considering atomic
arrangements that were either unrelaxed or relaxed fol-

TABLE I. Calculated quantum conductance for NW’s derived
from a geometrically perfect fcc structure (see text for explan-
ations).

Elongation Axis Structure Conductance [Gy]
[100] 5/4 4.5
2/2 1.8
[111] 10/6/8 6.2
[110] 4/3 5.5
4/1 3.8
2/1 2.4
1/1 1.8
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FIG. 4 (color online). = Atomic arrangement during the last
stages of stretching of a Cu NW along a [110] direction
obtained by means of molecular dynamics simulations. At
the right side, the numbers indicate the quantity of atoms
located in different atomic planes along the elongation axis.
Note that the formation of a pentagonal structure is clearly
indicated by the 1/5/1/5/1 sequence. Also the evolution of
this structure into a 2/1 NW is revealed by the snapshot.

lowing the approach proposed by Sen et al. [19]. All these
2/1[110] wires display a conductance very close to 2.4G,,.
These results indicate that the [110] Cu N'W conductance
evolution (4.5, 2.4, 1G,) can be fully explained by con-
sidering pentagonal 5/1 Cu NW’s along the [110] axis.

Unfortunately, we have not been able to reveal the
formation of pentagonal NW’s by HRTEM, because the
lower atomic number of Cu and its small lattice parame-
ter have rendered quite challenging the atomic resolution
observation of Cu NW’s. To get more insight into the
structural evolution, we have used tight-binding molecu-
lar dynamics simulations using second-moment approxi-
mation [20-22]. Figure 4 shows a snapshot of a Cu NW
being elongated along the [110] axis [23]. The inset shows
a closer view of the atomic arrangement, where the for-
mation of pentagonal wires with a 5/1i structure can be
easily identified. Also, we must note that the narrowest
NW sector shows an 2/1-type atomic arrangement being
formed from a 5/1-type structure. These structural pat-
terns have been frequently observed in [110] Cu NW’s but
not for NW’s along [100] and [111] directions. These
results show an excellent agreement with our conductance
and structural analysis.

In summary, we have obtained experimental and theo-
retical indications that Cu nanowires generated by me-
chanical stretching should show structural relaxation
forming pentagonal [110] Cu NW’s with a quantum con-
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ductance of ~4.5G,,. Finally, considering that Ag [110]
NW structural behavior is very similar to Cu and also that
Ag GH shows a minor peak at 4.5G [9], it is possible that
5/1 pentagonal Ag NW’s could also be generated by
stretching.

This work was supported by LNLS, CNPq, FAPESP,
IMMP/MCT, and CAPES/PRODOC.
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5.3 Conclusoes

A formulagao do nosso problema consistiu em verificar a formagao de NWs, especificamente a
formagao de LACs. Em principio, para Cu nao foi observada a formagao LACs, como mostrado
por [15,67]. Podemos observar que as simulagoes desenvolvidas por [15,67] foram realizadas
as temperaturas proximas a do Hélio liquido (~ 5 K). Como mostramos através das nossas
simulagoes a formagao de LACs para essa temperatura é dificil, pois as formagoes de defeitos,
que viabilizam a formagao de LACs, sao diminuidas. Uma explicacdo seria que a energia
de superficie, devido ao facetamento da estrutura, é maior que a energia necessaria para
retirar um dtomo da superficie e colocar em uma estrutura de cadeia (LACs). Assim vemos
porque [15,67] ndo observaram a formacao de LACs em suas simulagdes. Com um pouco mais
de sorte, nossas simulacoes também foram realizadas a temperatura ambiente possibilitando
a observacao de LACs a partir de clusters de Cu, que corrobora a realizacao experimental de
HRTEM que também é feita em temperatura ambiente. Assim como para o Au apresentamos
as possibilidades para formacao de LACs em funcao das direcoes cristalogréaficas e propusemos
uma temperatura de corte para se obter as LACs de Cu.

Do ponto de vista experimental o Cu apresenta uma dificuldade maior do que o Au para
o enderecamento das LACs, em conseqiiéncia dessas dificuldades muitas simulagoes foram
realizadas para diversas temperaturas, tamanhos de cluster e velocidades de alongamento.
Desse grande nimero de simulacoes, ndo somente observamos as LACs como também preve-
mos a formacao de outras estruturas nao usuais como clusters que sao aglomerados formados
por um pequeno numero de dtomos, ja previstos dos calculos estruturais e eletronicos de
nanoclusters [71-73]. Essas estruturas nao usuais sao formadas espontaneamente durante
o processo de alongamento na simulagdo de NWs, principalmente a formacao de icosaedros
(1/5/1/5/1 atomos por planos), nao sendo casos isolados. Relembrando que cada assinatura de
condutancia apresenta um conjunto de estruturas associadas em fun¢ao da dire¢ao de alonga-
mento. O Cu apresenta uma parte da assinatura muito significativa em 4,5 Gg que mediante

as condigoes de geometria correspondem & estruturas tipo 5/1, previstas na simulagao.
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Capitulo 6

Nanofios a partir de uma Liga

Binaria Metalica

Os estudos do alongamento de juncgoes metéalicas permite a fabricacao de nanoestruturas
unidimensionais tais como as LACs. Dados estruturais do alongamento e ruptura de NWs para
sistemas puros tém sido analisados em detalhes utilizando técnicas experimentais de HRTEM
(High Resolution Transmission Electron Microscopy) e o MCBJ (Mechannically Controllable
Break Junction) e também por simulagdo. Embora os sistemas metdlicos puros sejam pouco
praticados em produtos finais de tecnologia, se fazem necessarios no ambiente de pesquisa
de base, em Fisica e Engenharia, pelo motivo de aperfeicoar o seu comportamento sobre as
mais diversas condigoes. Dando um passo além dos sistemas puros, com o objetivo de tentar
descrever sistemas mais realisticos, realizamos um estudo de NWs a partir de uma liga binaria
formados por Au e Ag.

De uma proposta inicialmente tedrica, o desenvolvimento das simulacoes seguiu o mesmo
caminho dos estudos realizados com os atomos de Au e Cu (segoes e[5.2). Em se tratando
de ligas bi-metélicas uma varidavel adicional é necessdria para descrever as porgoes entre Au
e Ag, do tipo Auygo_»Ag, em que x é concentracao de Ag. As concentracoes de Ag variaram
entre 0%, 20%, 40%, 60%, 80% e 100%. Para x com valores de 0% e 100% obtemos os
resultados para Au e Ag puros, respectivamente. Relembrando que para NWs Au observamos
a maior a formacao de LACs na diregdo [111] e na diregao [110] a menor possibilidade de
formagao de LACs, também a formagcao de pontas bem facetadas para a dire¢ao [111]. Para
melhor compararmos os resultados entre os sistemas puros e das liga observemos a tabela
em que resumimos dados das observacoes tedricas e experimentais.

Os tarugos sao NWs compostos por algumas camadas atomicas, em geral, os NWs de
Au[110] possuem 3-6 de razao de aspecto e os NWs de Ag[110] com 5-12 de razao de aspecto,

a razao de aspecto pode ser obtida dividindo o comprimento pela largura do tarugo, em que
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Espécie Direcao Caracteristicas

Cristalografica
Au [110] forma tarugos com baixa razao de aspecto; quebra abrupta
Ag [110] forma tarugos com alta razao de aspecto; LACs
Au [111] forma pontas facetadas; LACs
Ag [111] forma pontas facetadas; nao forma LAC
AugpAgy [111] forma pontas facetadas; LACs
AusgAgsg [110] forma tarugos com baixa razao de aspecto; LAC

Tabela 6.1: Pricipais caracteristicas do comportamento de Au, Ag, e AuAg para a formagao
de LACs.

o comprimento estd sempre na dire¢ao do alongamento. A partir da tabela[6.1] observamos as
poucas diferencgas entre os NWs de sistemas puros. Outra pequena diferenga é o parametro
de rede entre as espécies de Au e Ag, o que permitiu realizar os estudos da liga composta por
AuAg.

A grande surpresa foi a liga Au-Ag apresentar um comportamento similar ao do sistema
de Au puro, mesmo para baixas concentracoes de Au. O comportamento de Au na liga pode
ser visto no sistema AugygAgso[111], nesta direcdo a Ag pura nao forma LACs. Também no
sistema AuggAgsp[110], o sistema de Ag puro forma tarugos com grandes razoes de aspecto o
que nao acontece na liga. Para que o comportamento da liga seja parecido com os dos NWs de
Ag pura, as concentracoes de Ag na liga precisam ser altas, provavelmente acima de 80%. O
aparecimento do comportamento de Ag na liga é visto para a diregao [110] com concentragao
de 80%, ou seja, em AuggAgsp[110] é observado a ocorréncia de LACs (no sistema de Au puro
a direcao cristalografica [110] é a menos provéavel de se observar a formagao de LAC).

Para verificar porque a liga se parece com o comportamento do Au, mapeamos a quanti-
dade de Au na liga durante as simulagoes. Inesperadamente durante os estagios finais no local
onde ocorre a quebra dos NWs ou a formacao de LACs a concentragdo nominal de Au aumenta
no tempo, a concentracao nominal é dada pela quantidade de Au dividida pela porcao do total
entre Au e Ag. O que corrobora os dados obtidos experimentalmente, se o comportamento
da liga se parece mais com o comportamento de Au é porque o Au estd presente em maior
quantidade dentro da liga AuAg nos estagios finais da regiao onde de forma o NW.

Outro resultado interessante deste trabalho com as ligas fica por conta da interpretagao ex-
perimental para identificar a composicao das cadeias mistas a partir das imagens de HRTEM.
Como sabemos as imagens de HRTEM sao obtidas pelo contraste de preto e branco (P&B),
entao como saber quais atomos compoem a LAC? Essa resposta é obtida a partir das andlises

das curvas de intensidade do contraste P&B das imagens das LACs/HRTEM. Como pre-
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Figura 6.1: Atomos de Au encapsulados por atomos de Ag, simulacao de dindmica molecular

com AuggAgsp.

visto teoricamente, a formagdo de LACs no caso experimental compostos por atomos mistos
também acontece, nos levando a primeira ocorréncia experimental de cadeias formadas por
liga.

Do trabalho experimental de [61,62] foi observada a formagao de NWs de Au monocamada
e multicamadas (que lembra um nanotubo de carbono de pequeno didmetro, single-wall multi-
wall). Muito semelhante a essas estruturas observamos a partir das simulagoes uma formacao
de NWs composta por uma cadeia de atomos de Au encapsuladas por atomos de Ag para
baixas concentragoes de Au, figura [6.1]

Neste trabalho tivemos fortes evidéncias experimentais e tedricas da formacao de LACs
a partir de uma liga Au-Ag. Também podemos obter estruturas semelhantes a da figura [6.1
espontaneamente pela simulacdo de NWs, ainda nao comprovadas experimentalmente, que
teria uma grande aplicacao em spintronica e outros tipos de dispositivos baseados em core-
shell, contudo um maior estudo para a melhor compreensao e dominio para se obter facilmente

estruturas, é necessario.

6.1 Conclusoes

Os NWs metalicos a partir de sistemas puros podem ser descritos se tivermos as ferramentas
corretas do ponto de vista de fisica computacional. Uma rota experimental estd estabelecida

para se obter e analisar os NWs a partir de imagens pelos experimentos de microscopia de
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transmissao ou por dados eletronicos pelo experimentos tipo MCBJ. Experimentos a partir de
ligas binarias, ternarias, quaterndrias, etc, foram poucos estudados tanto a partir de HRTEM
como MCBJ devido as grandes dificuldades intrinsecas da prépria liga, composicao da liga,
impurezas, segregacao, entre outras. Do ponto de vista dos NWs materiais como Au e Ag
possuem pequenas diferengas estruturais (paradmetros de rede com pequena diferenga) e algu-
mas diferencgas eletronicas como a assinatura de condutancia (1,0 e 1,8 Gy para Au e 1,0 e
2,4 Go para Ag). Primeiramente a partir de nossas simulagdes observamos que a liga AuAg
forma as LACs para diversas concentragoes de Au e Ag na liga AuAg. O processo de inves-
tigacdo caminha pelos mesmos caminhos das investigacoes realizadas com Au e Cu, incluindo
para liga a varidvel de concentragoes entre as duas especies. A surpresa experimental foi que
mesmo para baixas concentragoes de Au o comportamento dos NWs muito se parecia com
o comportamento de Au puro. Com observagoes adicionais nas simulagoes verificamos que
nos estagios finais para formacao dos NWs a concentragao nominal final de Au é maior que a
concentracao nominal inicial, considerando a regiao do cluster onde se forma o NWs. Neste
trabalho previmos e corroboramos a formacao de LACs e também possiveis novas estruturas

formadas por Au encapsuladas por dtomos de Ag.
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Research into nanostructured materials frequently relates to
pure substances. This contrasts with industrial applications,
where chemical doping or alloying is often used to enhance the
electrical or mechanical properties of materials'. However, the
controlled preparation of doped nanomaterials has been much
more difficult than expected because the increased surface-
area-to-volume ratio can, for instance, lead to the expulsion of
impurities (self-purification)?. For nanostructured alloys, the
influence of growth methods and the atomic structure on self-
purification is still open to investigation®®. Here, we explore,
experimentally and with molecular dynamics simulations, to
what extent alloying persists in the limit that a binary metal is
mechanically stretched to a linear chain of atoms. Our results
reveal a gradual evolution of the arrangement of the different
atomic elements in the narrowest region of the chain, where
impurities may be expelled to the surface or enclosed
during elongation.

Below a certain size, small systems cannot sustain extended
defects, such as dislocations or stacking faults!, with the result
that they can be produced with almost perfect atomic structure’.
Understanding this size threshold is essential to fit potential
application requirements. In this sense, the study of atomic-sized
metal nanowires (NWs) generated by stretching®® may provide a
wealth of information on the mechanical properties of alloy
nanosystems’ 12, Furthermore, metal NWs show quantized
conductance, even at room temperature, and this will certainly
influence the practical implementation of molecular electronics,
because nanometric metal contacts cannot be considered ideal
conducting leads. Quantum conductance depends strongly on the
preferred atomic structure in the NW¢, which in nanosystems is
mainly controlled by the surface energy®. It is therefore natural to
attempt to tailor the wire morphology, and its ballistic
conductance, using alloying to manipulate the surface energies.

The elongation of metal junctions allows the fabrication of the
ultimate self-supported one-dimensional system, the suspended
linear atomic chain (LAC)!*!. This is an ideal system for studying
low-dimensional physics, such as electronic transport>® and
nanomagnetism'>"7. However, until now it has not been established
unambiguously whether it is possible to produce a LAC containing
different atomic species, although indirect evidence has recently
been obtained for oxygen atoms inserted into metallic LACs'®.
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Figure 1 Atom-resolved HRTEM snapshots of rod-like [110] Au,_,Ag, NWs.
a-d, x = 0.2, 0.4, 0.6 and 0.8, respectively. The atomic positions appear as
dark spots. The images show that the low aspect ratio of the rods, characteristic
of Au nanowires, is preserved even for low Au concentrations.

The atomistic aspects of the elongation and rupture of pure
metal NWs, such as Au and Ag, have been analysed in detail
using real-time high-resolution transmission electron microscopy
(dynamic HRTEM)>. With this technique, remarkable helical gold
NW structures have been reported', although we have not
observed them in the present study. Au and Ag are both
face-centred cubic (f.c.c.) metals with similar lattice parameters.
Nanowires of these metals also share some structural features:
(1) the wires are defect free, and (2) they adopt only three
structural configurations, with the elongation direction along the
[100], [110] and [111] crystal axes. Notwithstanding, clear
differences in the electrical and mechanical behaviour of Au and
Ag nanowires exist due to subtle differences in their surface
energies>?. First, Au NWs that extend along the [110] axis
(hereafter denoted [110] NWs) show a short, rod-like
morphology (3—6 aspect ratio), but Ag NWs are longer (5-12

54 aspect ratio). Secondly, Au [110] NWs break abruptly when they
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Figure 2 Atom-resolved HRTEM snapshots of suspended atomic chains. The
atomic chains are generated from different alloy compositions Au, _,Ag,. a-d,
x = 0.2, 0.4, 0.6 and 0.8, respectively. The chain in a is stretched along the
[100] crystallographic direction, in b along the [111] direction, and in ¢ and d
along the [110] direction.

are 3—4 atoms thick, but Ag [110] wires gradually thin, finally to
form LACs. Also, although both Au and Ag [111] NWs can form
very short constrictions (<1 nm) connecting two pyramidal leads
(bipyramidal shape), Au [111] NWs evolve to form atomic chains
and Ag [111] NWs break abruptly without LAC formation?%2.
We should stress that experimental studies of Ag NWs at liquid
helium temperatures have revealed different structural behaviours.
For example, Ag LACs are seldom formed at these low
temperatures®2. Considering the quite different behaviour of Au
and Ag NWs along the [110] and [111] directions, an alloy of the
two metals represents a natural choice to analyse how alloy
composition affects structural evolution during elongation.

Figure 1 shows typical images of rod-like [110] NWs generated
from Au, _,Ag, alloys, with different Ag content (x varies from 0.2
to 0.8). The rod-like morphology (low aspect ratio), typical of pure
Au wires, can be observed even for a rather low Au content of 20%
(Fig. 1d). In addition, the brittle behaviour of Au [110] wires is
observed in spite of a high Ag content (see Supplementary
Information, Video 01, which shows a Aug,Ag,, NW, Fig. 1b).

Figure 2 shows some examples of LACs formed by the
elongation of alloy nanojunctions with the same range of
compositions as in Fig. 1. We note that LACs can be formed from
AugyAg,, [111] NWs (Fig. 2b), although pure Ag [111] NWs
break abruptly without LAC formation. The rod-like Au,,Agg,
wire (Fig. 1d) shows the typical low aspect ratio of Au NWs, but
the rupture is not brittle; in fact, this [110] NW evolves to form a
LAC (shown in Fig. 2d), as observed for pure Ag [110] NWs (see
Supplementary Information, Video 02).

We could expect that alloy NWs would exhibit a gradual
evolution of mixed Au and Ag behaviour as predicted by a simple
rule of mixtures'. However, what we have observed is that a high
Ag content (~80%) is necessary to trigger typical Ag NW
features. The observed dominant gold structural behaviour is
consistent with conclusions derived from quantum conductance
measurements of alloy NWs”?,

Molecular dynamic simulations have been carried out to track
all atoms during all stretching stages. In order to address
structural and compositional changes over time we have divided

<«— Region1 —
Region 2 -
Region 3 e—©

Y 00

Au (%)

L° | | | | | |
0 100 200 300 400 500 600 700 800

Time step (ps)

0.55

Figure 3 Molecular dynamic simulations of Au concentration as a function
of time in a Au, ¢Ag, , wire as it is stretched. Inset: The initial configuration
and the three segments of the alloyed NW studied in the simulation. Light (dark)
indicates gold (silver) atoms. The gold concentration in the central region
(Region 3) increases in the final elongation steps. The vertical line at the 729 ps
time step indicates the moment of NW rupture.

Fig. 3. The regions are measured from the NW centre. The buffer
layers outside of these regions are frozen in the simulations and
their presence is intended to mimic the influence of different
crystal orientations on the nanowire stretching. Three buffer
layers are used for [111] oriented wires and two are used for [110]
and [100] oriented wires (see the frozen layers in the inset in
Fig. 3). The central region, Region 3, corresponds to the
narrowest region of the nanowire as it is stretched. Here, a clear
tendency for Au nominal enrichment is observed during the last
stretching stages (Figure 3). In fact, the gold concentration at the
neck tends to increase even when gold is present as a small
percentage. Gold’s lower surface energy and lower diffusion
barrier should account for this enrichment. This phenomenon
may also explain the dominant gold-like behaviour observed
experimentally for the mechanical or quantum conductance
behaviour of Au—Ag wires””.

Our experiments were performed at room temperature and
the simulations at finite temperatures (300—400 K). In these
conditions, thermal energy enables atomic reorganization, leading
to compositional changes at the narrowest region. This type of
self-organization could be exploited to produce cylindrical core—
shell nanowires. For example, a rather low-energy inert surface,
such as Au, could be used to protect a more reactive core, such as
Ag or a magnetic NW or LAC for a spintronic device. However,
when the Au concentration is small (<20%), molecular dynamic
simulations have also shown the spontaneous formation of the
opposite structural configuration. In fact, if the NW is mainly
composed of Ag, the core—shell structure might be inverted, with
an inner Au wire enclosed by a Ag layer due to the tendency
of Ag—Au atoms to segregate during the elongation (see
Supplementary Information, pdf presentation). This unexpected
configuration raises an important issue about the kind of atomic
arrangement that may be observed in nanostructures.

The images in Fig. 2 represent the first experimental evidence
that LACs can be generated when a metallic alloy is stretched.
The interatomic distances between suspended atoms are found to

the Au—Ag NW into three regions, labelled Regions 1, 2 and 3 in 5fpe 3.0-3.4 A (+0.2 A), which are typical values to have been
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Figure 4 Comparison between experimental and simulated HRTEM images of a mixed linear atomic chain. a,b, Simulated HRTEM of a mixed atomic chain
formed by three suspended atoms (Ag—Ag—Au) hanging between two Ag tips with different orientations. ¢, Comparison between experimental (formed from
Au,oAdg,) and simulated intensity profiles across the metal alloy LAC shown in Fig. 2d (see text for discussions). d,e, HRTEM images obtained from two independent
experiments (Exp. 1 and Exp. 2) where suspended chains displayed atoms with different intensities. f, Comparison of intensity profiles (two images from Exp. 1 (d)

and three from Exp. 2 (e)).

reported in HRTEM experiments. However, on the basis of
previous results on Au NW enrichment, we should expect that
such a small structure should be pure. Surprisingly, atomically
resolved micrographs of LACs show that they are frequently
formed as three hanging atoms with a darker atom at one end
(see Fig. 2d, Au,,Agg, alloy). This suggests that the chain may be
formed by a mixture of Ag and Au atoms, with the higher atomic
number element, Au, generating the darker contrast in the image.
A comparison between the experimental HRTEM and simulated
LAC intensity profiles is shown in Fig. 4; the darker atom appears
as a deeper valley located on the right end of the LAC (Fig. 4c).
The intensity profiles have been renormalized using the intensity
of the central atom (attributed to be Ag) in the three-atom-long
suspended chain. Note that although the intensity maxima at the
empty region between the first suspended atom and the tip
(marked with an arrow in Fig. 4c) depend on tip orientation
([111], [100], [110]), the intensity minima associated with the
suspended Ag and Au atom positions show little change when the
tip orientation is changed.

An atomic resolution video recorded real-time experiments
(see Supplementary Information, videos), where the frames show
statistical intensity variations, sample drift, and on-line focus
corrections. During data analysis we selected the frames showing
high-quality images to analyse the intensity profiles. In order to
show that the intensity analysis is a reliable method to distinguish
suspended Ag and Au, we present in Fig. 4d—f two independent
experiments where suspended chains displayed atoms of
different intensity.

In Fig. 4f, we compare the derived intensity profiles; the curves
have been renormalized using the central atom intensity, and
laterally centred at the deepest intensity minima (indicated by the
vertical line). We can observe that the intensity minima associated

negligible changes, but the regions between chain and tip change
from image to image (indicated by the arrow, Fig. 4f).

Finally, we compare in Fig. 4f experimental intensities with
simulations for three different test cases in order to explain the
deeper intensity minima at the right. The test cases comprise (a)
a Ag atom, (b) a Au atom (simulated image in Fig. 4a) and (c)
two Ag atoms along the observation direction at the right end
(this may also generate deeper minima in the image). Only the
second configuration, a Au atom, is in agreement with the
experimental contrast profile. These data confirm the robustness
of our approach to distinguish Au and Ag atoms, and that short
one-atom-thick atom chains can be formed from a mixture of
Au and Ag atoms. In fact, the molecular dynamics simulations
have also shown the formation of suspended chains with mixed
atoms (see Supplementary Information, Video 03), providing an
independent validation of the possible existence of alloyed
one-atom-thick wires.

In summary, we have explored the atomic aspects associated
with metal alloy nanowire thinning during mechanical stretching.
We obtained experimental and theoretical evidence for the
formation of mixed atomic suspended chains. In principle, the
stretching may spontaneously generate core—shell structures of
one kind of atom encapsulating the other, which could be
exploited to design spintronic devices in systems containing
magnetic elements, although detailed experimental and
theoretical work would still be necessary to understand and
predict the properties of such bimetallic systems at the nanoscale.

METHODS

HRTEM IMAGING AND DATA TREATMENT
Metal NWs were produced in situ in the HRTEM (JEM-3010 URP 300 kV,

with the suspended atom positions (attributed to Ag and Au) show;6 0.17-nm point resolution). Initially, holes were opened at several points in a
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self-supported metal film by focusing the microscope electron beam
(~120 A cm~?), and nanometric bridges formed between neighbouring
holes?. These constrictions evolve spontaneously, elongating and finally
breaking, sometimes with the appearance of suspended atom chains. These
processes were recorded using a high-sensitivity TV camera (Gatan 6225C,
30 frames per second) and a standard video recorder®.

The Au-Ag alloy metal films (10—30 nm in thickness) were prepared by
thermal co-evaporation in a standard vacuum evaporator (107 mbar). The
intense electron beam irradiation used to produce holes inside the HRTEM
changed the nominal composition because Au and Ag have different thermal

diffusion rates. The alloy compositions reported here were derived from energy

dispersive X-ray analysis after electron irradiation.

For atomic-sized NWs, provided that the images were taken at Scherzer
defocus?, the expected contrast of the atomic columns was taken to be
proportional, in a first approximation, to the projected atomic potential (or to
the number of atoms along the observation direction). At this defocus, atomic
columns appeared as dark spots and darker disks indicated thicker atom
columns or higher-atomic-number atoms. The interpretation of the image
contrast profiles followed data processing as described in the work of Bettini
et al?!. Simulated image intensities were calculated using JEMS software?® and
the atomic positions were derived from the suggested NW structures. Different
experimental parameters such as drift, noise, vibrations and so on, were
considered in order to obtain a better description of the actual
experimental situation.

MOLECULAR DYNAMIC SIMULATIONS

Tight-binding molecular dynamics methodology using second-moment
approximation (TB-SMA)?*?7 was used. This methodology has recently proved
to be very effective for the study of metal atomic-sized NWs**?°. We carried
out simulations in the temperature range 300—400 K, with the number of
atoms varying between 400 and 600, depending on the crystallographic
orientation, and the pulling velocity varying between 0.1 and 1.5 m s~ L. In the
HRTEM experiments the NWs evolve in a spontaneous and uncontrollable
way, with the pulling velocity in the range of A s~ 1. In the molecular dynamics
simulations we used larger values to speed up the process and to compensate
for the electron kinetic bombardments present in the experiments.

Received 4 July 2006; revised 23 October 2006; accepted 1 November 2006;
published 19 November 2006.
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Capitulo 7

Estudo de Cadeias Atomicas Mistas
de Au e Ag pelo Método DFT

7.1 Otimizacao das LACs com o Método DFT [1]

Com o avanc¢o do desenvolvimento da liga Au-Ag e sabendo dos dados de simulagdo que
nela observamos o enriquecimento de Au, realizamos um estudo detalhado para alguns casos
de cadeias lineares contendo atomos de Au e Ag com um método mais sofisticado e bem
conhecido, o DFT (Density Functional Theory) Este estudo tem como objetivo entender
o processo de rompimento da liga metdlica, mais especificamente nos processos finais do
alongamento da cadeia linear. Devido ao alto custo do método nao foi possivel realizar simu-
lacoes para os clusters com as dimensoes dos estudados anteriormente com a DM utilizando o
potencial TB-SMA, entao nos restringimos ao estudo das cadeias lineares com até 5 dtomos.

Todos os resultados a seguir foram obtidos através do programa DMol3 [41,42], que é um
modulo do programa Cerius2 rodando sobre a plataforma da Silicon Graphics - Octane 2
de 64 bits. O DMol3 é um programa baseado na teoria DFT, e para o calculo utilizamos os

seguintes parametros:

e Otimizagdo de geometria, utilizando o funcional de correlacao-troca LDA com aprox-

imacao nao-local PW(C
e Precisio para minimizacio de energia 1.0 x 10~°Ha e deslocamento méximo de 0.005 A;

e Tratamento eletronico tipo All Electron que incluem elétrons de carocgo e efeitos rela-

tivisticos, por se tratar de metais com elétrons d;

e Conjunto de fungoes de base DNP - Double Numerical plus Polarization. Maiores de-

talhes na secao |2.4

o8
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Figura 7.1: Representacao da cadeia linear de dtomos de Au (amarelo) e Ag (cinza) no processo
de alongamento e otimizacao. (a) representa a estrutura inicial completamente relaxada. (b)
é a estrutura otimizada com os dois atomos das extremidades congelados e alongados de uma
distancia de ~0.5 A superior ao sistema inicial. (c) é o sistema com alongamento superior a
0.9 A em relacéo ao sistema inicial e apresenta o rompimento entre os dois dtomos de Ag com
distancia de 3.181 A.

Primeiramente otimizamos as posicoes da estrutura inicial deixando todos os 5 dtomos
na posicao de equilibrio. Nesse calculo o algoritmo de otimizacao realiza diversos passos
movimentando as posicoes atomicas até que haja um equilibrio de forcas entre os atomos,
nesta parte nao é envolvido nenhuma evolugao temporal e temperatura. Apds essa relaxagao
deslocamos um dos dtomos das extremidades de 0.1 A, aumentando o tamanho total da cadeia.
Antes de relaxar a estrutura alongada fixamos os dtomos das extremidades. Repetimos este
processo de alongamento e otimizagao até o rompimento da cadeia. Na figura[7.1japresentamos
alguns passos intermedidrios para a cadeia Ag-Ag-Ag-Au-Ag. A figura (a) é o sistema
inicial com suas distancias atomicas ja otimizadas. A figura (b) representa o sistema
com a estrutura tencionada otimizada com comprimento total ~0.5 A maior que o sistema
inicial, e a figura (c) com ~0.94 A maior que a estrutura inicial. A (c) é a estrutura
apds o rompimento da cadeia entre dois dtomos de Ag (localizado pela distancia de ~3,18
A). O rompimento ocorre com uma distancia de ~3,10 A como pode ser observado pelos
comportamentos entre as ligacoes na figura

O processo de alongamento e otimizacao também foi realizado para cadeias contendo 2, 3
e 4 atomos, para cadeias puras e com atomos de Au e Ag. Dessas simulages observamos que
os comprimentos das ligagdes (na seqiiéncia das figuras a apresentam um comporta-
mento do rompimento semelhante entre eles. Utilizando como base a figura dividimos o

processo de alongamento das ligacdes em trés partes.

1. Na primeira parte, todos os comprimentos de ligagbes aumentam, isto significa que todas

99



42 ®)
40
3.8
36
34]
3.2
30
28] Ay
) -3~

261 %’@%E"Lﬁ SR

Distancias Entre Atomos

Hlboay

2'4 I 1 1 1 1 ) I I I
10.0 10.2 10.4 10.6 10.8 11.0 11.2 114 11.6 11.8
Distancia Total (Ang)

Figura 7.2: Distancia entre dtomos da cadeia linear tipo Agi-Age-Ags-Auyg-Ags. O rompi-

mento ocorre entre os dtomos Ago-Ags e a distancia méxima antes da quebra é ~ 3, 1A.

as ligagoes estao aumentando conforme é feito o alongamento da cadeia. Observamos
que o aumento das distancias nas cadeias simétricas, em relacdao a parte central da
cadeia, sdo também simétricos (para as cadeias: Au-Au-Au (fig. [7.8), Au-Ag-Au (fig.
, Ag-Au-Ag (fig. , Ag-Ag-Ag (fig. , Au-Au-Au-Au (fig. , Au-Ag-
Ag-Au (fig. e Ag-Ag-Ag-Ag-Ag (fig. [7.18). E nao simétricos para as cadeias que
ndo possuem simetria (como as cadeias: Au-Au-Ag (fig. [7.9), Ag-Ag-Au (fig. [7.12),
Au-Au-Ag-Au (fig. e[7.2));

2. A segunda parte é pouco visual, porém é possivel de se observar que apés o aumento
de todas as ligagOes, os préprios comprimentos de ligagoes entram em um processo
de “transicao”. KEste processo mostra que algumas ligagoes depois de aumentar um
determinado tamanho passam a ficar constantes e outras ligagoes continuam a aumentar,
porém mais lentamente. Nesta parte do processo muito provavelmente o comprimento

de ligacao que estiver aumentando serd o local de ruptura da cadeia;

3. Na terceira parte identificamos o comprimento maximo de ligacao entre dois atomos,
e depois, a ruptura da cadeia. Um indicativo que a cadeia se rompeu é observando
o comprimento das ligacées apds o processo da segunda parte. Quando observamos a
diminui¢do no comprimento de ligacao entre alguns dtomos e o aumento somente em
um comprimento de ligacao, isto indica que a ligacao que aumentou se desfez e as que

diminuiram indicam o retorno dos atomos para a posicao de equilibrio.

Para obtermos mais detalhes sobre o ponto de ruptura da cadeia na figura temos a energia

do sistema em funcao do comprimento total da cadeia e na figura [7.4] a derivada da figura
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Figura  7.3:  Energia em fungao da Figura 7.4: Derivada primeira da figura

distancia total referente as figuras [7.2]
I8

[7.3] sendo que a derivada é o que possibilita ver o ponto de quebra de ligagdo devido &
inversao no comportamento da curva. Para a cadeia Ag-Ag-Ag-Au-Ag o rompimento ocorre
entre o segundo e o terceiro dtomo de Ag (figura contando da esquerda para a direita)
e o comprimento de ligacio méximo é de ~3,10 A dada pela figura Os gréficos das
distancias, energias e derivadas das energias para as cadeias com 2, 3 e 4 4tomos podem ser
vistos no apéndice B. O comprimento maximo da ligagdo (ou distancia de quebra) de cada
cadeia estudada esté resumida na tabela [T.1]

Observando o comportamento das ligagoes devido ao alongamento, o ponto de ruptura da
cadeia depende da vizinhanca entre os atomos. Entre elas, é observado que o rompimento de
cadeias puras de Au se rompem com um comprimento de ligagdo menor (em torno de ~ 0,30
A de diferenca) que para cadeias de Ag, o que indica uma ligacio mais forte entre Au-Au que
uma ligacdo Ag-Ag. E entre essas duas configuracoes temos uma ligacdo intermedidria entre
Au-Ag. Isso explicaria a porqué: a liga Au-Ag-Ag se rompe em Ag-Ag; a liga Au-Au-Ag se
rompe em Au-Ag; a liga Au-Au-Ag-Au se rompe em Au-Ag; a liga Au-Ag-Ag-Au se rompe
em Ag-Ag; e para as ligas com 5 dtomos o rompimento sempre acontece entre ligacoes Ag-Ag.
A tnica excegao é a liga Ag-Au-Ag-Ag que se rompe em Au-Ag e pela proposicao deveria
quebrar em Ag-Ag, aqui neste caso especifico seria necessdrio mais estudos para verificar
a quebra em Au-Ag e ndo em Ag-Ag. Neste regime de cadeia é possivel observar que as
estruturas com maior nimeros de atomos de Ag tendem a ficar mais eldsticas, podendo se

obter um comprimento total da cadeia maior que as estruturas predominantemente com atomo

de Au.
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Figura Cadeia Dist. Quebra A Quebra

Fig. 7.8 Aui-Aus-Aus 2.890 Aus-Aug
Fig. [7.9 Aui-Aus-Ags 3.000 Auo-Ags
Fig. [7.10 Aui-Ago-Aug 3.020 Agso-Aus
Fig. |7.11 Agi-Aus-Ags 3.020 Aug-Ags
Fig. [7.12 Agi-Ags-Aug 2.940 Agi-Ags
Fig. [7.13 Agi-Ago-Ags 3.160 Ago-Ags
Fig. |7.14 Au-Aus-Aus-Auy 2.830 Aus-Aug
Fig. |7.15 Aui-Aus-Ags-Auy 2.970 Auo-Ags
Fig. |7.16 Auq-Ago-Ags-Auy 3.010 Ago-Ags
Fig. |7.17 Agi-Aus-Ags-Agy 3.020 Auo-Ags
Fig. [7.2] Agi-Ago-Ags-Auy-Ags 3.080 Ago-Ags
Fig. [7.18] Agi-Ago-Ags-Agy-Ags 3.120 Aus-Ags

Tabela 7.1: A primeira coluna indica a figura (do apéndice B) correspondente a simulagao
da segunda coluna. A terceira e quarta colunas representam a distdncia de quebra e entre
quais atomos que ocorreu a quebra, respectivamente. Os sub-indices nos rétulos dos atomos

representam a posicao do atomo na cadeia.
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Figura 7.5: Seqiiéncia da simulagdo de DM quéntica. A estrutura é composta pela ordem
Au-Ag-Ag-Au-Ag.

7.2 Dinamica Molecular Quantica de uma Cadeia Mista de Au

e Ag

Na secao anterior realizamos um estudo com cadeias atomicas lineares utilizando o
processo de otimizagao de geometria baseado no método DFT [1], basicamente o alongamento
da cadeia seguido de uma otimizacdao de geometria. Para complementar o estudo anterior
realizamos um estudo de DM quantico baseado em DF'T para simular o alongamento de uma
cadeia mista composta por Aue Ag. Como o método é mais sofisticado, o custo computacional
passa a ser mais elevado, entao para este estudo realizamos apenas uma simulacao com cinco
atomos de Au e Ag na cadeia.

Para dinamica molecular utilizamos um passo de integracao das equagoes de movimento
de 2,0 fs, 500 passos para cada deslocamento de 0,1 A o que nos leva a uma velocidade de
alongamento de 0,1 A/ps (10 m/s). Utilizamos o ensemble microcanénico (NVE) com base
na temperatura inicial de 300 K.

Tlustramos a simulagao na seqiiéncia das figuras [7.5p-i. A figura [7.5}a é a estrutura inicial
de partida com a geometria otimizada e a figura[7.5} é a estrutura alongada j& rompida entre
os dois atomos de Ag. Nesta simulacao os dtomos das extremidades sao congelados (posigoes
fixas) e s@o deslocados no decorrer da simulagao para provocar o alongamento da estrutura.

Comparando as figuras e observamos que durante o alongamento ao redor dos

5000 passos todos os comprimentos de ligagoes aumentaram com relacao ao sistema inicial.
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Figura 7.6: Comprimento de ligacao com relagao aos passos da DM entre os atomos da cadeia.

A correspondéncia do tempo ¢é de 2 ps para cada 1000 passos.

Neste ponto o comprimento linear total estd 1,0 A maior que a estrutura inicial (fig.
a). Acima dos 5000 passos observamos que o comprimento de ligagdo entre os dtomos Ag-
Ag comega a aumentar significativamente e o comprimento de ligagdo entre outros pares de
atomos diminuem. Esse aumento entre o par de dtomos de Ag-Ag ocorre até a ruptura (a
curva estd indicada por um simbolo quadrado na figura , o comportamento de apenas o
comprimento de ligagdo de um par de dtomos aumentar e os outros comprimentos diminuirem
¢ um indicio que o rompimento acontecerd no comprimento que estd aumentando, como ja
comentado anteriormente.

Como observado no caso estatico o rompimento da ligagao passa por um processo de
“transicao” que pode ser observado de maneira mais evidente agora neste estudo dinamico,
o processo compreende entre os passo 5000 (~ 3,00 A) e 6832 (~ 3,90 A) entre os atomos
Ag-Ag da figura O rompimento de fato acontece ao redor do passo 6832 (figuras i).
Essa regiao de rompimento pode ser melhor entendida observando as figuras e[77p.
A figura mostra todos os comprimentos de ligacoes entre os atomos, o comprimento de
ligacdo que se destaca é referente aos dois atomos de Ag onde ocorre o rompimento. Na
figura apresentamos somente o comprimento de ligacdo entre os dtomos onde ocorre o
rompimento e o ajuste polinomial. Na figura[7.7b apresentamos a derivada primeira do ajuste
polinomial da figura[7.7h. A curva da figura[7.7p permite obter o ponto de ruptura com mais

clareza que a curva do ajuste polinomial do comprimento de ligacdo. O ponto de quebra da

64



(a) (b)

oo

0.012

—_ Comp. Ligagio
=< 74 Ajuste Polin. 0.010 -

Ig b

T 5 0.008 -

=

= ©

- T D.006 o

= 54 £

g 2 0.004

@

E 4

= 0.002 - ._
£ 3 ¢ :
o 0.000

I j : : ; T T T
g 2000 4000 5000 8000 0 2000 4000 6000 BODO
Passos Paszsos

Figura 7.7: (a) Comprimento de ligagao em funcdo do tempo e ajuste polinomial entre os
atomos Ag-Ag referente a figura indicada por um simbolo quadrado. (b) Derivada do

ajuste polinomial, onde a quebra entre os dtomos de Ag-Ag é indicado pela seta.

cadeia estd indicado por uma seta na figura e corresponde ao passo 6832 (~ 13,7 ps) e
comprimento de ligacdo de ~ 3,90 A.

Do estudo estético realizado anteriormente o processo de rompimento é compativel com
resultado obtido com o método de dinamica molecular de maneira geral, porém o comprimento

de quebra difere entre as duas metodologias. No método estdtico a relagao entre energia de

ligagdo entre dimeros segue as relagoes ﬁ;‘:ﬁi = 0,65 e ﬁg:ﬁi = 0,30. A interagao entre
atomos de Au-Au sao mais fortes que as interacoes entre Au-Ag e Ag-Ag. Do resultado estatico
também podemos observar que trimeros, tetrameros e pentameros contendo atomos de Au e
Ag obedecem & hierarquia de quebra para o caso estatico para dimeros. Nesta hierarquia, nas
ligas de Au e Ag o local de quebra acontece entre dimeros na ordem Ag-Ag, Au-Ag e Au-Au.
O dltimo caso s6 aconteceria se tivéssemos uma cadeia pura de Au.

Do estudo dinamico observamos que a estrutura passa por um processo de ruptura, ou um
processo de transicao entre dois atomos ligados para dois dtomos nao ligados quimicamente.
Esse processo de ruptura pode ser visto nas figuras e entre os passos 5000 e 6832.

Ao compararmos os processos de ruptura nos casos estdtico e dindmico vemos entdo que a

temperatura influencia no rompimento entre dois dtomos ligados sobre tensao mecanica.

7.3 Conclusoes

Com a liga AuAg investigamos o processo de rompimento de cadeias formadas por atomos de
Au e Ag. Dos célculos estaticos observamos que uma cadeia composta por dtomos de Aue Ag
tendem a se romper quando alongadas pela ordem, primeiro entre ligacoes de Ag-Ag, depois

entre ligagOes entre Au-Ag e por ultimo entre ligacoes entre Au-Au. Outra observagao é que
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as cadeias tendem a ficar com o comportamento mais eldstico quando temos mais atomos
de Ag, ou seja, a cadeia passa a se romper com o0 comprimento total maior & medida que
trocamos os atomos de Au por dtomos de Ag. Observamos o rompimento de dois dtomos de
Ag a partir do calculo de DM quéntica realizada com cinco atomos de uma cadeia contendo
Au-Ag-Ag-Au-Ag.

Outro aspecto interessante que pode ser observado com destaque na simulacao de DM é o
comportamento da ligagao onde ocorre o rompimento. A ligacdo nao se rompe repentinamente,
apds o esticamento maximo (entre entre os d&tomos que irdo se separar), ela passa por uma

espécie de transicdo de rompimento para depois o rompimento efetivo.

7.4 Apéndice - Capitulo [7]

Essas figuras representam o comportamento de fios compostos por atomos de Au e Ag com
diferentes ntimeros de atomos. Nestes graficos apresentamos a distancia entre dtomos em
funcdo da distancia total da cadeia linear, energia wvs distancia total entre atomos e suas

respectivas primeira derivada referente a segao [7.1
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Capitulo 8

De onde vem os atomos que formam

as cadeias atomicas suspensas?

Da grande variedade de informacao sobre a formagao de NWs, aspectos como temperatura e
velocidade de alongamento sao importantes e até mesmo decisivos para a informagao estru-
tural. De um ponto de vista alternativo analisamos sobre um aspecto qualitativo quais sao
os atomos que compoe os NWs nos estdgios finais antes da ruptura, ou mais especificamente,
de onde vém os atomos dos NWs. Para responder a essa questao nao poderemos recorrer as
técnicas experimentais e permaneceremos somente com os dados de DM.

Das simulagoes realizadas somente com clusters puros de Au identificamos e selecionamos
os atomos das duas camadas atomicas mais externas. Durante o alongamento do cluster
foi possivel observar o comportamento dos atomos das camadas mais externas e também
das camadas internas até o ponto de ruptura. Depois de uma série de observagoes sobre as
simulacGes constatamos que a participacao dos atomos da superficie nos estagios finais de
ruptura pode chegar até a 90% da composi¢ao nominal, dentro dos pardmetros nas quais
foram feitas as observacbes. A composicao nominal aqui é dada pelo niimero de dtomos das
camadas mais externas dividido pelo total de atomos entre das camadas internas e externas.

Este resultado se torna bastante interessante do ponto de vista dos contaminantes em
LACs. Porém, nao s6 o assunto dos contaminantes mas como a investigacao mais detalhada
dos atomos que compoem os NWs necessitam de estudos mais detalhados e sistematicos.
A publicagao associada ao estudo dos atomos que compoem os NWs se encontra a seguir,
e a caracteristica mais proeminente é a descricao da metodologia na qual utilizamos para

desenvolver as simulagoes de NWs.
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ABSTRACT Metallic nanowires (NWs) have been the object of
intense theoretical and experimental investigations in the last
years. In this work we present and review a new methodol-
ogy we developed to study NW formation from mechanical
stretching. This methodology is based on tight-binding molecu-
lar dynamics techniques using second-moment approximations.
This methodology had been proven to be very effective in the
study of NWs, reliably reproducing the main experimentally
observed structural features. We have also investigated the prob-
lem of determining from what regions the atoms composing the
linear atomic chains come. Our results show that ~ 90% of these
atoms come from outmost external layers.

PACS 66.30.Pa; 68.65.-k; 68.03.Hj

Introduction

In the last years a considerable effort has been de-
voted to understand the electronic and transport properties,
as well as structural dynamics aspects, of metallic nanowires
(NWs) and linear atomic suspended chains (LACs) [1-8].
The interest in these systems can be explained in part due
to the observation of new phenomena at nanoscale (spin fil-
ters, quantized conductance [9, 10], etc.), and also to the new
potential technological applications (molecular electronics,
nanobiotechnology, nanocontacts, etc.).

Many theoretical studies have been carried out to in-
vestigate the electronic and structural behavior of metallic
nanowires using different approaches: atomistic [2, 11-13],
continuous [ 14, 15], or mixed model simulations applying em-
pirical potentials [16—18], or even first-principles quantum-
mechanical calculations [19-22]. Despite the amount of the-
oretical work carried out on these systems and the consequent
and important gained knowledge, some fundamental aspects
of the mechanism of formation and structural stability of NWs
and LACs remain unclear, and there is a need for further
studies. Among the limitations of some present theoretical
methodologies, we can mention high computational cost,
unrealistic pulling velocity, artificial periodic boundary con-
ditions, and difficulties in incorporating the experimentally

B0 Fax: +55-32-3229-33-12, E-mail: dantas @fisica.ufjt.br
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observed fact that different crystallographic orientations pro-
duce distinct results [8, 23]. Moreover, no systematic analysis
for different crystallographic orientations has been carried out
for these systems that takes into account the statistical aspects
of the experimental conditions (sample-temperature fluctua-
tions, grain size, boundaries, morphology, etc.).

In this work, we report theoretical studies of the elongation
of gold NWs; mechanisms leading to the formation of LACs;
the importance of contamination on experimental observa-
tions; and using the calculations to address the NW dynamic
evolution.

Methodology

In order to theoretically address the complex prob-
lem of NW formation, a realistic description that could incor-
porate the main experimental features, such as the different
crystallographic orientations, is needed. In principle, struc-
tures with hundreds or thousands of atoms are necessary,
which impose limitations on the methodologies to be used.
The use of sophisticated ab initio methods is not possible but
feasible with the use of simpler methods. Especially when we
are mainly concerned with aspects such as structural features,
the use of quantum methods is not mandatory and there are
several non-quantum methods available that can handle very
large systems.

2.1 Parameter space

In that sense we have developed a new computer
code to address NW formation. It is based on tight-binding
molecular dynamics (TB-MD) [24] techniques using second-
moment approximations (SMA) [25] with a small set of ad-
justable parameters. This approximation is based on the well-
known fact that cohesive properties of transition metals and
their alloys are mainly dominated by the large d-band density
of states (DOS). Besides that, structural quantities and metal
thermodynamics are insensitive to the DOS details [26]; these
magnitudes are dominated by the electronic bandwidth, as-
sociated with the second moment, and by the DOS average
value, associated with the first moment. In this methodology
the electronic structure arrangement near each atom is associ-
ated with the lattice topology. Thus, it is natural to describe the
DOS in terms of moments, since moments are derived from
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calculating products of matrix elements of the electron Hamil-
tonian along Brillouin-zone directions.
The cohesive energy E. of the system can be obtained by

Bem 3| 3 el )
i J
12

— | 3 e el (M
J

where:

ry A represents the first-neighbor distance in a perfect crys-
talline B lattice (¢« = B for pure metals and « # g for
alloys);

rij =| r; —r; | is the distance between atoms i and j;

Aqp represents the atom—atom repulsion;

Dap describes this repulsion dependence on the relative
interatomic distance and is related to the system compress-
ibility;

B, g represents an effective hopping integral;

qup describes the dependence of the effective hopping in-
tegral on the relative interatomic distance.

The first contribution in Eq. (1) is associated with Born—
Mayer repulsion type interaction; the second term (band con-
tribution) ensures the system stability and is an attractive
interaction with quantum-mechanical origin and many-body
summations.

The parameters Ayg, Bopg, Pap, and gqp can be obtained
through a symplectic algorithm using experimental values for
cohesive energy, lattice parameters (used to obtain rgﬂ ), and
independent elastic constants for pure and alloy systems. The
summation over j in Eq. (1) is crucial and depends on the
kind of structure we are interested in; in general [24] up to
fifth neighbors is enough to obtain a good description of cubic
structures.

The symplectic algorithm makes use of the force equilib-
rium condition:

F=) Fj=—) ViE.=0,

i#] i#]

@)

and the elastic constants at equilibrium are given by a theor-
etical development similar to that used in Ref. [27]. Indeed,
we have a four-dimensional space in which to vary the pa-
rameters Ayg, Byg, Pag, and gqg, in the sense that the equi-
librium condition and the three independent elastic constants
Ci1, Ci2, and Cyq (Voigt notation for cubic crystals) are sat-
isfied. This algorithm searches for a better set of parameters
until the rms (root mean square) errors between the theoretical
and experimental values for cohesive energy, lattice parame-
ter, and elastic constants are less than 103 for each one of
these properties.

As a test case we compared the parameters obtained
with the use of this symplectic algorithm and those used in
Refs. [24, 28] for bulk gold (Au). The experimental values for
these parameters and the experimental conditions where they
were obtained were taken from Refs. [29, 30].

The parameter sets are very similar with errors within
0.1meV for Ayp and Byg, and 1072 for pep and gup. Our
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parameters are Aay—ay = 0.2061eV, Bay—ay = 1.790€V,
Pau—Au = 10.229, and gay—ay = 4.036 with lattice parameter
a=4.0786A.

In those situations where experimental information of co-
hesive energy, independent elastic constants, or even lattice
parameters are not known, for instance in unusual metal-
lic alloys, a first-principles quantum-mechanical calculation
(density functional theory (DFT) or other approach) can be
used to fulfill the needs.

2.2 Dynamics simulations

Once the cohesive energy (Eq. (1) and parame-
ters) for Au is available, we can perform molecular dynam-
ics simulations on all sorts of problems ranging from bulk
systems (three-dimensional (3D) periodicity), surfaces (two-
dimensional (2D) periodicity), slabs, clusters and — our main
interest — NWs. As usual in molecular dynamics simulations,
the linear momentum of the system must be conserved for
all kinds of problems studied, and in the case of clusters spe-
cial attention should be paid since our potential interaction
includes many-body contributions (in the attractive term), so
the angular momentum also should be conserved. The reason
is that with this kind of many-body interaction and no period-
icity a spurious torque can arise.

The temperature of the system is kept constant during each
simulation using a rescaling velocity scheme [31]. The range
of temperature that is possible to simulate can vary from 0 K)
up to the melting point of the simulated structure, which de-
pends on the number of particles in the system. Therefore, for
each simulated system we have to determine this limiting tem-
perature value. We have used pair correlation functions and
heat-capacity values to monitor the phase transition from solid
to liquid states. We used Beeman'’s algorithm [31] to integrate
the equations of motion, with a time step of 2 x 10~!3 s for all
simulations. As we are interested in addressing the NW dy-
namical evolution, our methodology does not use (in contrast
with most of the previous work reported in the literature) pe-
riodic boundary conditions. This allows a more effective way
to contrast theoretical and the available experimental data.
The use of TB-SMA potentials makes our code exception-
ally fast, requiring typically only 1-2h in a good Pentium
IV for systems containing 500 atoms. The physical stress that
generates the NWs is simulated through structural change di-
mensions (increasing the distance between the outmost NW
layers, for instance); we have considered different elongation-
rate variations.

To simulate the statistical aspects of experimental con-
ditions, we used a random generator for the initial velocity
distributions. Due to our low-cost computational simulations,
we can generate many configurations to produce reliable sta-
tistical results of geometrical and other dynamical aspects, for
example associated with crystallographic orientations, differ-
ent apex crystallography, etc. In this way, the obtained results
can be directly compared with the experimental data. Also,
we can apply external torsion in a controllable way to mimic
internal stress. This makes the present methodology a very
effective tool in the study of metallic NWs generated by me-
chanical elongation.
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FIGURE 1 NW/apex epitaxial initial configurations. Two ([100] and
[110]) or three ([111]) frontier layers are kept frozen during the simulations
as buffer layers. The typical number of gold atoms in these systems is 1800

The atomistic initial geometric configurations are gener-
ated as a regular lattice for each crystallographic direction. In
order to mimic the influence of the apex crystal orientation
on the NW stability and dynamical growth, the frontier (ini-
tial and end wires) layers (two for [100] and [110], and three
for [111]) are kept geometrically constrained during the sim-
ulations, which is sufficient for the NWs/apexes to preserve
their epitaxial orientations (Fig. 1). These layers are free to
move only along the NW elongation direction, but there are
no other constraints for the remaining layers. The tempera-
ture of the system is kept constant until the system attains total
energy equilibration; then we start to pull the wire along the
NW growth direction. In our simulations we have considered
temperatures varying from 300 up to 400 K, with typical elon-
gation rates from 1 up to 5 m/s, and initial particle velocities
randomly generated for each temperature value. All the atoms
in the system contribute to the cohesive and kinetic energy.

During the molecular dynamics simulations detailed phys-
ical information can be obtained:

— for each gold atom we can monitor its motion (diffusion)
and mean forces acting on it;

— on the apex: its morphological time evolution;

— on the whole system: its temperature, cohesive and kinetic
energy, pair correlation function, energy fluctuation, heat
capacity, etc.

3 Theory and experiment interplay

As mentioned before, from the experimental point
of view, two techniques have been mostly used to produce
nanowires: (a) in situ high resolution transmission electron
microscopy (HRTEM) using methods developed by Taka-
yanagi’s [5,32,33] and other groups [8, 34, 35]; (b) mech-
anically controllable break junctions [3,8,36]. The former
allows real-time visualization, providing a better evaluation of
the dynamical atomistic aspects of NW elongation, while the
latter in more appropriate for conductance experiments.

Molecular dynamics simulations can be used as an im-
portant tool to address some fundamental issues that are not
directly accessible to experimental techniques.

For instance, in the break-junction experiments it is not
possible to directly determine the specific morphological con-
figurations associated with a specific conductance value while
the NW is being formed. On the other hand, HRTEM experi-
ments allow real-time visualization, but again the visualized
structures cannot be directly associated with specific con-

ductance peaks. Also, due to intrinsic two-dimensional (2D)
aspects of the HRTEM acquired images, sometimes it is dif-
ficult to have a clear idea of the three-dimensional aspects
from 2D images. In this sense molecular dynamics simula-
tions can provide helpful information to the experimentalists,
not only accessing time-scale phenomena inaccessible from
the experiments, but also helping to test 3D models built from
2D data information.

In Sect. 4 we will discuss some of these points and present
results from molecular dynamics simulations. One important
issue here is whether parameters obtained from the bulk gold
system can reproduce experimental behavior at the nanoscale.
The answer to this question is associated with our comprehen-
sion that the main contribution to the dynamic morphologies
of metal nanowires, in the temperature range studied, comes
from the kinetics of the system. Thus, the parameters from the
bulk can be used for NW studies.

The reliability of our method was tested for di-, tri-, and
tetramer energy profiles versus the interatomic distances. As
we can see from Fig. 2, the qualitative features of the curves
are very similar to the ones from DFT calculations [21].
The predicted equilibrium distances (2.46 A for the tetramer)
compare well with DFT results (2.44-2.49 A) [21] and ex-
perimental data (2.47 A) [37].

Also, the repulsive part of the interaction energy for
the dimer is softer in SMA than in DFT. When many-body
summations take place the repulsive part of the interac-
tion energy (in the trimer and tetramer) becomes harder.
Therefore, the explicit electronic contribution, for the dimer,
should block shorter Au—Au distances and increase a lit-
tle its equilibrium distance by 5-7%. On the other hand, the
tension imposed on the NWs should favor longer Au—Au dis-
tances [5,6,8,33,34], but in some situations this range of
interatomic distances can only be explained by carbon (C)
contamination [21].

Considering systems containing typically 500 atoms,
computer simulation time depends on the pulling velocity, but
a typical run takes ~ 160 ps to equilibrate the system at a spe-
cific temperature of 300—400 K. After thermalization we start

3 4
Bond distance, d {Angstrom)

FIGURE 2 Au—Au SMA energy as a function of the interatomic distance
for dimer (black solid line), trimer (black dashed line with black filled dia-
mond symbols), and tetramer (open black circle symbols)
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to pull the system along [100], [110], or [111] crystal direc-
tions with velocity in the range 1-5 m/s, which corresponds
to a simulation of 240—40 ps, respectively. Therefore, the total
simulation time is in the range 200—400 ps and we can follow
the structural system behavior on a time scale that the HRTEM
experiments could not observe since the images are acquired
at 30 frames per second (fps).

4 Results and discussion

We have successfully used this methodology to
study some structural features of the gold NW formation [38].
We have used the same methodologies for other fcc metals as
Cu [39] and work for Pt, Al, Ag, Ni, and Pb is in progress.

Here we would like to address the important question:
from which region do the atoms that compose the final stages
of the suspended atom chains (LACs) come? This is a problem
difficult to address from HRTEM experiments but properly
feasible from molecular dynamics simulations.

We present in Fig. 3 snapshots from a computer simula-
tion for a nanowire with 1680 (10 x 8 x 21) Au atoms; the
stretching velocity was 3 m/s along the [110] direction (ver-
tical direction), the system temperature was 350 K, and the
total simulation time was 240 ps. We used different colors
to ‘mark’ surface and bulk gold atoms. Grey balls represent
surface atoms and yellow bulk ones. We then follow their
time evolution as the NW is stretched until a LAC is formed.
From Fig. 3 it is clear that mainly surface atoms compose the

FIGURE 3 Snapshots of a computer simulation along the [110] direction
with 1680 (10 x 8 x 21) Au atoms, dark grey balls represent surface atoms
and yellow balls represent bulk atoms. We can see that mainly surface atoms
form the LAC

linear atomic chains (LACs). A better visual analysis can be
made from the video (complementary material — movie 1).

Our statistical analysis for this behavior showed that typ-
ically 90% of the atoms composing the LACs come from the
outmost external layers. This seems to be a general feature for
other metals such as Cu and Ag [40].

This is an interesting result and can perhaps help to ex-
plain the important role played by carbon contaminants, as
recently proposed [21,41]. If in fact carbon atoms are present
as contaminants in the LACs, it is more likely that they could
be incorporated arising from the surface rather than from the
bulk. Our results showing that this configuration is the most
probable one adds support for this interpretation.

Another peculiar feature observed from the simulations
is associated with the aspect ratio of the nanowire. In Fig. 4
we present snapshots from a simulation for a nanowire with
1800 (12 x 10 x 15) Au atoms; the pulling velocity was 3 m/s
along the [111] direction (vertical direction), the system tem-
perature was set to 350 K, and the total simulation time was
240 ps. From these snapshots we can see LACs formed from
columnar formations with small clustering (on the left-hand
column) just before junction breaking. Looking at the video
(complementary material — movie 2) of this simulation, the
left-hand column breaks first and the LAC evolves until break-
ing with five atoms in it.

These multicolumnar structures have not been observed
in HRTEM experiments; they are unlikely to occur due to
the aspect ratio of the crystal grains. These kinds of struc-
tures are more likely to occur in break-junction experiments.
In fact, they have been predicted to occur by Correia and
co-workers [42] and our results are consistent with their pre-
dictions and could help to explain some fluctuations in the
conductance data. More investigations along these lines are
needed.

¢ d

FIGURE 4 Snapshots of a computer simulation along the [111] direction
with 1800 (12 x 10 x 15) Au atoms. Dark grey balls represent surface atoms
and yellow bulk ones. We can see that mainly surface atoms form the LACs.
In this case we see columnar ((c¢) and (d) snapshots) formation, an aspect-
ratio issue that cannot appear in Fig. 3
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Na mesma linha do estudo anterior, estudamos a origem dos atomos que compoem os NWs
de maneira mais detalhada e sistematica incluindo clusters puros com dtomos de Ag e Cu e
de maior tamanho.

Para incorporar os aspectos estatisticos realizamos ~900 simulagoes com as seguintes

configuracoes:

e Diferentes distribuigoes de velocidades iniciais. Neste processo utilizamos um gerador

de niimeros aleatdrios para poder variar as velocidades iniciais.

e Diferentes temperaturas iniciais e finais. As temperaturas iniciais foram variadas entre
100 e 300K e as temperaturas finais entre 300 e 400K. Em todas simulagoes realizamos
uma etapa de rampa de aquecimento e outra de termalizacao antes de iniciarmos a

tensao mecanica no cluster.

e Velocidade de alongamento do cluster. Para relembrar, em nossas simulagoes utilizamos
as camadas superiores e inferiores congeladas, com relacao a direcao de alongamento.
Este artificio é um modo de criar uma memoria (buffer) da diregao cristalografica em

questao. Aqui utilizamos velocidades de alongamento entre 1,0 e 3,5 m/s.

e Dois tipos de tamanhos de cluster. Os tamanhos utilizados foram de ~500 e ~1000

4tomos.

Para ilustrar melhor o esquema do estudo realizado, na figura[8.I] podemos observar como
as regioes foram divididas e como foi definido a escolha entre as camadas externas e internas. A
regiao 1 é composta por todos os atomos do cluster, a regiao 2 é composta por 2/3 dos atomos
do cluster (aqui sdo descontados 1/6 da parte inferior e 1/6 da parte superior do cluster),
a regiao 3 é composta por 1/3 do total de atomos do cluster (aqui sao descontados 1/3 da
parte inferior e 1/3 da parte superior do cluster). Na regiao 1 poderiamos ter descontado as
camadas que sao congeladas, no entanto nao se faz necessario pois estamos interessados na
regiao 3 que é a posicao onde possivelmente se forma o NW.

As regioes 2 e 3 estao sempre localizadas no centro do cluster, de tal forma que a regiao
3 englobara a regiao onde possivelmente teremos a formagao das cadeias lineares atdmicas

suspensas (LACs).

VNAS = 2 enterno (8.1)

Z Qegterno T Qinterno

O valor nominal dos dtomos das camadas mais externas é calculado de acordo com a
equacao Gegterno SA0 08 dtomos das camadas mais externas (dtomos de cor escura da
figura [8.1]) € ainterno s80 0s dtomos das camadas mais internas (dtomos de cor clara da figura

. Essa contagem ¢é realizada considerando os dtomos de uma e de duas camadas atomicas.
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—>Region 1

>Region 2
(2/3 of atoms)

> Region 3
(1/3 of atoms)

Figura 8.1: Regides de contagem dos dtomos. Os dtomos mais escuros (claros) pertencem as

camadas mais externas (internas).

Na figura[8.2temos o caso para as simulagoes com dtomos de Au com ~500 dtomos nas diregoes
cristalograficas [100], [110] e [111]. As figuras [8.2}1 e [8.2}2 sdo os valores nominais para os
atomos das superficie inicial antes do alongamento (simbolos quadrados) e final (simbolos
circulares mais dispersos) no ponto de ruptura para a dire¢ao [100]. Na figura 3 0s pontos
1 e 3 na abscissa sao os valores nominais inicias para uma e duas camadas e os pontos 2 e 4

sao os valores finais para uma e duas camadas (simbolos na forma de circulos mais dispersos
nas figuras 1 e 2). A notagao é a mesma para os conjuntos das figuras 4, 5 e
B.2t6) e (8.2}7,[8.2}8 e [8.2}9), para as diregdes [110] e [111], respectivamente.

As figuras [8:2}3, B.2}6 e [B.219 sao as mais representativas, pois contém o valor médio e
o desvio padrao médio de cada sistema analisado no caso do Au com ~500 atomos. Para
viabilizar os resultados obtidos para os outros sistemas colocaremos os resultados na forma
de tabela.

Pelos dados da tabela [8.1] podemos observar algumas tendéncias em que a participacao
dos atomos da superficie é mais intensa em uma direcao cristalografica que nas outras, em
funcao do aumento no valor nominal dos atomos da superficie nos estigios finais da formagao
do nanofio. Para o Au esse aumento percentual de d&tomos da superficie para a direcao [110] é
proximo dos 20% do total de 4tomos na regiao 3, para os clusters com ~500 e ~1000 &dtomos.
Para a Ag esse aumento s6 é visto para as simulagdes com ~1000 atomos. Para o Cu, a
participagao dos dtomos das superficie também é vista para a diregao [110], porém com um
aumento percentual de menor intensidade comparados com o Au e a Ag.

Na tabela resumimos a participagao dos atomos da superficie em funcao das maiores
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Figura 8.2: Contagem dos atomos da superficie para Au com ~500 atomos nas diregoes
cristalograficas [100], [110] e [111].
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Au(500)[100]

Au(500)[110]

Au(500)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,47£0,00 0,804+0,00 0,33£0,00 0,59£0,00 0,524+0,00 0,74%0,00

final 0,4840,03 0,83+0,03 0,51£0,03 0,77£0,02 0,524+0,04 0,73%+0,03
Ag(500)[100] Ag(500)[110] Ag(500)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,36£0,00 0,64+0,00 0,37£0,00 0,50£0,00 0,444+0,00 0,67+0,00

final  0,36+£0,02 0,62+0,03 0,514+0,03 0,64+0,03 0,41+0,02 0,73+£0,03
Cu(500)[100] Cu(500)[110] Cu(500)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,56£0,00 0,894+0,00 0,39+£0,00 0,70£0,00 0,624+0,00 0,66+0,00

final 0,57+0,02 0,88+0,01 0,41+0,03 0,74+0,02 0,644+0,02 0,68+0,01
Au(1000)[100] Au(1000)[110] Au(1000)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,31£0,00 0,56+0,00 0,24+0,00 0,43£0,00 0,37£0,00 0,55%0,00

final  0,2940,02 0,49+0,02 0,42+0,00 0,684+0,03 0,254+0,02 0,36+0,02
Ag(1000)[100] Ag(1000)[110] Ag(1000)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,31£0,00 0,56+0,00 0,24+0,00 0,43£0,00 0,374+0,00 0,55%0,00

final 0,294+0,02 0,47+0,02 0,42+0,02 0,68£0,03 0,254+0,02 0,36%0,00
Cu(1000)[100] Cu(1000)[110] Cu(1000)[111]

1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas 1 camada 2 camadas

inicial 0,30£0,00 0,55+0,00 0,24+0,00 0,44+£0,00 0,37£0,00 0,56%0,00

final  0,264+0,01 0,50+0,02 0,27+0,02 0,50+£0,03 0,264+0,02 0,41+0,02

Tabela 8.1: VNAS referente a regiao 3 dos a&tomos da superficie para as direcoes cristalograficas
[100], [110] e [111] clusters monoatomico de Au, Ag e Cu. O grafico referente ao sistema Au

com ~500 atomos estd representado na figura Os demais graficos referentes aos dados

das tabelas estao no apéndice C, representados pelas figuras
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Au(500) Au(1000) Ag(500) Ag(1000)  Cu(500)  Cu(1000)

1 [110] [110] [110] [110] [110] [110]
20 [100] [100] [100] [100]  [100]/[111]  [100]
30 [111] [111] [111] [111]  [100]/[111]  [111]

Tabela 8.2: Direcao cristalografica em que os dtomos da superficie mais participam dos

estagios finais antes da ruptura na simulagao do nanofio.

participacoes comparadas entre os valores nominais iniciais e finais no ponto de ruptura,
referente aos dados da tabela Com essas dados podemos concluir que a diregao [110] é
a que tem o maior numero de atomos provenientes das camadas mais externas para todos os
atomos analisados. A tnica excecao ficou no sistema com Cu (500 4tomos) em que as diregoes
[100] e [111] teve um empate considerando os erros associados.

Desse estudo tivemos varios indicios que a participagao dos atomos da superficie depende
da direcao cristalografica no qual é feito o alongamento. Uma das justificativas para tal
acontecimento é baseada na construgdo geométrica de Wulff [74], muito utilizada em crista-
lografia na identificagdo e classificacao das direcoes cristalograficas. Utilizando o conceito
da construcao de Wulff sabemos que os sistemas construidos na dire¢ao [110] sao compos-
tos por planos [111] paralelamente & direcao de alongamento da [110]. Como ja é conhecido
planos [111] sdo os mais compactos e possuem menor energia que os planos [100] e [110]. A
estabilidade dos planos [111] com relacao aos outros estudados faz com que seja mais dificil
desfazé-los. Isso significa que é mais facil desmanchar planos [100] e [110] que planos [111].

Baseados na descri¢ao acima quando alongamos um cluster ao longo da diregao [110] o
que ocorre inicialmente é o deslizamento entre todos os planos [111]. Os planos [111] na parte
interna cluster sao os planos que mais sofrem com o alongamento por estarem envoltos por
varias outras camadas e sob a acao de forcas dessas outras camadas, isso contribui para que
os planos mais externos preservem sua estrutura. Enquanto ocorre o alongamento os planos
mais externos do cluster estao apenas sofrendo um deslocamento devido ao estreitamento da
estrutura, isto leva a estrutura final ter uma quantidade maior de dtomos provenientes das
camadas mais externas devido a preservagao das camadas [111] mais externas.

A diregao [100] é composta por planos [010] que possuem a mesma geometria da [100].
Neste caso podemos afirmar isso porque estamos tratando um sistema ctbico simples com
parametros de rede “a = b = ¢, entdo temos [100] = [100] = [010] = [010] = [001] = [001].
Assim nao temos nenhuma parte privilegiada do cluster e de acordo com dados obtidos a
concentracao inicial dos dtomos das camadas mais externas e das camadas mais internas é

praticamente igual a concentragao final. Assim se soubermos da razao de aspecto do sistema
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ou a area superficial de um sistema alongado na diregao [100] seria possivel determinar a
concentracgao final, em termos percentuais, de dtomos da superficie nos estdgios finais antes
da ruptura.

Na direc@o de alongamento [111], devido a sua estabilidade, é mais ficil retirar um atomo
da borda dos planos [111] que do interior do cluster. Nos processos finais de alongamento ao
longo da direcao [111] a concentragao dos dtomos das camadas mais externas deve ser menor
que a concentragao inicial por ser mais dificil desmanchar os planos [111], a evidéncia da
menor participacao dos atomos das camadas mais externas nos processos finais de alongamento
proximo da ruptura pode ser visto pela contagem na tabela e resumidamente na tabela
3.2l

Desse estudo podemos observar que na diregao cristalografica [110], os &tomos que compoem
os estagios finais na regiao onde se forma o NWs sdo praticamente de origem das camadas
mais externas e para dire¢ao [111] a origem sao dos dtomos das camadas mais internas. Qua-
litativamente algum atomo que esteja na superficie, seja uma impureza ou nao, poderia fazer
parte dos estdgios finais de ruptura para o alongamento na diregao [110]. De forma geral esses
resultados indicam alguma possibilidade de que alguma impureza, se ela existir, faca parte

dos NWs principalmente se a orientagao de alongamento for a [110].

8.1 Conclusoes

Para responder a questao de onde vém os dtomos que formam os NWs, realizamos um estudo
sistematico de mapeamento dos atomos que participam dos estagios finais antes da ruptura
do sistema, identificando os dtomos das camadas mais externas e das mais internas do clus-
ter. A principal conclusao deste estudo nos mostra que, independente do tipo da espécie de
composicao do cluster, dentro das espécies estudadas aqui somente para clusters puros de
Au, Ag e Cu, existe uma dire¢ao preferencial ([110]) em que os dtomos das camadas mais
externas tém participacao em concentragoes maiores que as das camadas mais internas. Este
resultado apresenta ser bastante sélido baseado na prépria formagao do empacotamento [110]
ser formados por planos [111] (mais dificeis de desmanchar que os planos [110]) e também

pelo suporte de todos os outros resultados obtidos com relacdao a nossa metodologia.

8.2 Apéndice - Capitulo

Os graficos desta secao referem-se aos dados de composicao dos atomos que compoem as

estruturas dos NWs.
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Figura 8.3: Contagem dos dtomos da superficie para Ag com ~1000 atomos nas diregoes
cristalograficas (1-3) [100], (4-6) [110] e (7-9) [111].
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Figura 8.4: Contagem dos atomos da superficie para Cu com ~500 atomos nas diregoes
cristalograficas (1-3) [100], (4-6) [110] e (7-9) [111].
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Figura 8.5: Contagem dos dtomos da superficie para Au com ~1000 dtomos nas diregoes
cristalograficas (1-3) [100], (4-6) [110] e (7-9) [111].
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Figura 8.6: Contagem dos atomos da superficie para Ag com ~1000 atomos nas diregoes
cristalograficas (1-3) [100], (4-6) [110] e (7-9) [111].
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Capitulo 9

Pontas Metalicas Livres de Defeitos

Esta parte do trabalho foi desenvolvida em funcao de um problema experimental. Em con-
junto com os resultados de simulacao tivemos uma indicacao muito importante com respeito
aos nanocontatos metélicos (nanotips). Para situar a motivacao da simulacao ilustraremos
primeiro o problema experimental.

Na ﬁguratemos uma seqiiéncia de imagens do experimento de HRTEM (high resolution
transmission electron microscopy) com atomos de Pt (cordialmente cedida pelos Profs. D.
Ugarte e V. Rodrigues). Nas figuras ,b podemos observar estagios que antecedem a
formacao do NW, o estreitamento da estrutura com algumas poucas camadas atomicas. Na
figura vemos a evolugao da estrutura com apenas um atomo unindo as partes superior e
inferior, na parte inferior podemos observar a formagao perfeita de um triangulo (uma vez que
temos somente a imagem bi-dimensional). Na parte superior também ¢é formado um triangulo
porém a resolucao do microscépio nao nos permite ter uma resolucao atomica. Nas figuras
[0.1d,e temos a formagao de um nanofio com apenas um atomos suspenso e logo em seguida o
rompimento do nanofio, figura [9.1f.

Nas figuras [9.Ip-d ao observarmos atentamente os planos indicados pela seta podemos
verificar que houve uma mudancga no empilhamento dos planos. O que nos permite fazer
essa observacao é a mudanca no angulo formado na lateral da figura abaixo e acima do
ponto indicado pela seta. Essa mudanca no empilhamento é normalmente conhecido como
um defeito do tipo twin (o twin é caracterizado como um defeito onde se observa um plano
de espelhamento por exemplo em um empilhamento de planos ABCBA, o plano C é o plano
de espelhamento entre AB e BA). Uma pergunta muito interessante que poderia ser feita é
porque esse defeito nao ficou em outro lugar, porque nao estaria na ponta ao invés da quinta
camada. A referéncia da quinta camada é feita da seguinte forma: como base a figura (9.1,
consideramos o triangulo formado na parte inferior da figura; o dtomo localizado na ponta
superior desse triangulo (no meio da figura) é considerado a primeira camada e ao deslocarmos

para baixo teremos a segunda, terceira, ..., como ilustrado na figura [9.2
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Figura 9.1: a-f) Imagens da seqiiéncia do experimento de HRTEM com &tomos de Pt.

A construgao dessas estruturas para realizarmos a simulacao foi baseada na informacao
obtida através dos dados experimentais. Para se construir tais estruturas além de nos basear-
mos na imagem experimental utilizamos também na construcao geométrica de Wulff [74].
Apesar de se partir da imagem 2D para se construir uma estrutura 3D, muito provavelmente
uma outra estrutura que se encaixaria nas condi¢oes do experimento nao teria comensurabili-
dade como as figuras —e. E importante lembrar que qualquer tipo de mudanga no nimero
de planos atomicos com relagao a profundidade da imagem experimental alteraria o contraste
obtido do equipamento de HRTEM, por isso acreditamos que as estruturas da figura [9.2| sao
6timos candidatos para descrever a situacao experimental da figura [9.1kc.

As estruturas construidas para a simulacao apresentam numeros de atomos equivalentes a:
fig. 0-2h,b = 99 dtomos, fig. [0.2k,d = 105 dtomos e fig. = 102 4tomos. Para analisar essas
estruturas utilizamos um método baseado na teoria do funcional da densidade (DFT) [40].
Para o calculo utilizamos a aproximagao de troca-correlacigo LDA (CA - Ceperley-Alder),
fungoes de base tipo double — { com polarizagao de spin e aproximagoes relativisticas por Pt
apresentar elétrons na banda d. O pseudo-potencial foi construido de acordo com o esquema
de Troullier-Martins.

No calculo realizado foi permitida a movimentacao das posigoes dos nucleos dentro de um
limite de 0,01 A, o motivo por néo considerar maior deslocamento baseia-se no fato de que

queremos que as estruturas permanecam nas formas tetraédricas iniciais. Seria bem provavel
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Figura 9.2: a-e) pontas construidas com defeitos da segunda a sexta camada atémica contando

do topo para a base mais larga da estrutura.

que ao permitirmos um maior deslocamentos para os nucleos as estruturas evoluiriam para
uma forma em direcao a de uma esfera, que, sem divida, seria uma estrutura de menor energia
(a energia da esfera). Dessa forma permitimos que as estruturas relaxassem ao ponto em que
a energia fosse minima dentro do minimo local, no qual a estrutura tetraédrica se encontra.

Outra questao que poderia ser feita com relacdo ao método de célculo utilizado seria
porque a opcao pelo funcional de correlagao e troca LDA, pois poderia ser utilizado o GGA.
Nos céalculos realizados, como podera ser vistos nos resultados, trabalhamos apenas com as
diferencas de energias entre as estruturas. Essas diferencas de energias no qual estamos nos
referindo é a energia relativa de formacao: EFRF = FEestrutura — INFq, onde Fegtrutura € 2
energia da configuracao calculada, N é o nimero de atomos da estrutura e E, é a energia do
atomo isolado. O método GGA nao traria nenhum beneficio adicional em termos energéticos
para essas estruturas, mesmo que as energias totais finais diminuissem as diferencas deveriam
permanecer na mesma ordem que as obtidas com o funcional 1da. Outro motivo pela opgao
pelo método LDA ¢é pela vantagem do custo computacional, onde o GGA por apresentar mais
termos teria maior custo computacional. Mesmo assim incluimos o calculo com o funcional
GGA, somente para a Pt, para ilustrar que a ordem das energias nao muda com o funcional
adotado.

Na tabela[9.1] temos os valores de energia relativa de formagao para os tips da figura[9.2] A
estrutura de Pt com o defeito na quarta camada apresentou ser de menor energia, e foi a nossa
referéncia em energia para as outras estruturas. Com isso podemos ver que para movimentar
o defeito para as camadas superiores o sistema necessitaria de uma grande quantidade de
energia (46,57 e 47,02 eV para primeira e segunda camada, respectivamente) e a perda de 6
atomos. Para movimentar o defeito para as camadas inferiores o custo energético também
é consideravel porém menor que os defeitos nas camadas superiores (1,35 e 26,53 eV para

quinta e sexta camada, respectivamente).
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Posigao Numero Pt Pt Ag Au

do Twin (n) de &tomos  (eV) (eV) (eV) (eV)
(GGA) (LDA) (LDA) (LDA)

2¢ 99 40.69 46.67  32.06  34.49
3¢ 99 40.94 47.02 3220  34.59
4¢ 105 0.00 0.00 0.00 0.00
5 105 0.84 1.35 0.51 0.36
6 102 28.89 26.53 1790  18.99

Tabela 9.1: Energia relativa de formagcao para diferentes posi¢oes do Twin para as pontas de
Pt, Age Au.

Para verificar se esta andlise energética era caracteristica somente da ponta de Pt reali-
zamos as mesmas simulagoes para as pontas de Ag e Au seguindo as mesmas estruturas da
figura|9.2|com os parametros apropriados de cada elemento, pardmetro de rede e comprimento
de ligacao. O valores sao apresentados na tabela

Com esses valores percebemos que manter defeitos nas primeiras camadas atomicas tem
um alto custo energético e associado a este custo temos a instabilidade, o que nos leva a
concordancia de que sistemas com esse tipo de ponta metdlica esteja livre de defeitos nas
primeiras camadas atomicas. Da tabela a informacao dos resultados da Pt podem ser
observados também para as estruturas de Ag e Au, o que reforca ainda mais de que manter

defeitos nas primeiras camadas atomicas tem um alto custo energético.

9.1 Conclusoes

Baseado em evidéncia experimental uma ponta metélica com algumas dezenas de atomos pode
ser construida livre de defeitos ou com defeitos longe das extremidades. Nos experimentos
de HRTEM muitas vezes sao obtidas imagens com resolugao atomica e dessas imagens estru-
turas com pontas facetadas bem definidas. Essas pontas sao freqiientemente observadas dos
experimentos de NWs realizados com atomos de Au porém mais facilmente em experimentos
de Pt. Durante os experimentos os defeitos tipo twin nao se sustentam na extremidade do
ponta e acabam migrando para planos mais afastados da extremidade. Com céalculos baseados
em DFT verificamos que € invidvel energeticamente um defeito na extremidade das pontas e
mais vidvel em planos mais afastados da ponta. A descricdo em termos energéticos também
mostrou-se favoravel para estruturas de Pt, Au e Cu. Assim podemos saber que defeitos nas
extremidades de pontas metélicas nao possuem preferéncia energética tendo fortes indicios de

pontas livres de defeitos.
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We report high resolution transmission electron microscopy and ab initio calculation results for defect
formation in sharp pyramidal Pt nanocontacts. Our results show that there is a size limit to the existence of
twins (extended structural defects). These defects are always present but blocked away from the tip axes.
They may act as scattering planes, influencing the electron conductance for Pt nanocontacts at room
temperature and Ag/Au nanocontacts at low temperature (<150 K).

DOI: 10.1103/PhysRevLett.99.255501

The structural and mechanical properties of nanometric
wires represent a fundamental issue for the understanding
of different phenomena such as friction, fracture, adhesion,
etc. [1]. There is renewed interest in such systems moti-
vated by the growing demand on nanotechnology minia-
turization, new functionalities, and less power consuming
systems. Components such as diodes [2], switches [3], and
electronic mixers [4] have been built with simple mole-
cules as active units [S5]. In spite of these technological
advances, important aspects on device integration (e.g.,
how to connect them in a stable and reproducible way)
are still open issues [6,7]. In order to build functional
nanodevices, electrical contacts of nanometric dimensions
are needed. The contact atomic arrangement will probably
determine the electronic structure and, as a consequence,
the coupling between leads and the active part (for ex-
ample, molecules) of the device [7-9]. In this context, it is
necessary to understand the influence of lead properties in
the device characteristics and also the role played by
structural defects since they can compromise the de-
vice functionality and reliability [10]. Unfortunately, their
fabrication and characterization are rarely possible; con-
sequently, control and reproducibility are still very diffi-
cult, even for the simplest cases, such as the hydrogen
molecule [11].

Most experimental studies of nanometric metal contacts
have been based on mechanical elongation of metal nano-
wires. Nanocontacts (NCs) have been used with different
meanings in the literature; in this Letter NC is used to
describe the whole electrical lead, for example, the 7 plane
atomically sharp tip from Fig. 1(c). These NCs can connect
the active part of the device, as an atom or a molecule. In
order to get a deeper understanding of the NC electrical
properties, its mechanical and atomic structure should be
better investigated. For atomic size NCs generated by
mechanical stretching, we can expect that the deformation
must exhibit stages where structural defects are formed to
accommodate the elongation strain. It has already been
reported that mechanical elongation exhibits distinct elas-
tic strain stages, followed by sharply defined yielding,
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originating from structural reorganization [1,12,13]. In
this way, we cannot properly address the deformation of
nanosystems using continuum-based theories; a micro-
scopic analysis taking into account the atomic structure
is necessary. The plastic deformation is associated with
collective slips of entire atomic planes or order-disorder
transitions [13,14]. It has been suggested that at very small
scales (10 nm) dislocations should be completely sup-
pressed because the involved stress is comparable to the
intrinsic lattice strength. In analogy, a self-purification
effect has been recently reported for semiconductor parti-
cles: defect formation energy increases as the nanocrystal
size decreases, rendering difficult the doping of smaller
systems [15,16].

In this sense some fundamental questions must be ad-
dressed. Is small perfect? Can we generate defect-free
metallic NCs? Is there a size limit for defect generation?
In the case of pyramidal electrical leads, size limit would
represent a minimum distance from the defect to the atomi-
cally sharp apex. In this Letter we present results from
dynamic high resolution transmission electron microscopy
(HRTEM) experiments of the atomic arrangement of Pt
NCs under mechanical deformation at room temperature.

a) 05 p) 10 s[¢) 14 5™
e

[111]

-
e

FIG. 1. Sequence of images showing the elongation and rup-
ture of a Pt NC under tensile stress with a minor shear compo-
nent (observation axis [110]). Arrows in (b)—(d) indicate the twin
position.

© 2007 The American Physical Society
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We have observed that there is a minimal distance to the
atomically sharp tip where extended structural defects
(twins) can exist; in fact, defects are always present but
blocked a few atomic planes away from the sharp Pt tip. In
order to quantitatively estimate the size limit where defect-
free contacts can exist, we have estimated the energetics
associated with the twin generation through ab initio cal-
culations using the SIESTA code [17].

The atomic size metal NCs were generated in sifu in a
HRTEM (JEM 3010 URP, 300 kV, 0.17 nm point resolu-
tion, operating at LME/LNLS, Campinas, Brazil). In this
methodology, the microscope electron beam is focused to
generate holes in a self-supported thin metal film until neck
is formed between them [18]. The NCs (1-2 nm in diame-
ter) spontaneously become thinner due to displacements of
the apexes, reach the size of a few atoms and finally break.
During this process, we have no control on the direction or
speed of the elongation. Real time structural evolutions
were recorded using a high sensitivity TV camera (Gatan
622SC, 30 frame/s).

For the theoretical analysis we have used ab initio den-
sity functional theory (DFT) in the framework of the local
density approximation (LDA) [17,19]. In order to warrant
high precision results, we have used double-zeta basis set
plus polarization functions (relativistic calculations) and
norm-conserving pseudopotentials built on Troullier-
Martins scheme [20]. We have also carried out generalized
gradient approximation (GGA) calculations developed by
Perdew, Burke, and Ernzerhof [21]. We first tested the
parameters used on the SIESTA code for Pt perfect crystal-
line bulk structures, relaxing both cell lattice vectors and
atomic positions. The obtained values are in good agree-
ment with the experimental ones [3.924 A and 3.875
(3.983) A, for the experimental [22] and SIESTA LDA
(GGA) values, respectively]. Once the pseudopotential
reliability for Pt structures was established, we proceeded
to analyze the energetics and relative stability of the struc-
tures with defects (twins). As the structures are not in their
global energy minima, in order to preserve the pyramidal
shape, the geometrical optimizations have to be carried out
using constraints, in our case setting up an upper limit to
atom displacements (0.01 A) and forces (0.08 eV/A).

The analyses of HRTEM images, from more than 40
experimental runs, always display Pt NCs where the first
layers (counting from the tip) can be considered defect-free
crystalline Pt nanoconstrictions. When aligned with the
HRTEM beam, the atomic resolved micrographs allow us
to observe that defects are always away from the tip. As an
illustrative example, Fig. 1 shows a nanostructure where
the lower apex is well aligned with the HRTEM beam, thus
providing atomic and time resolved images of a pyramidal
tip contact. Its axis is along the [111] crystalline direction,
and it ends with only one atom. In the lower apex, the
horizontal lattice periodicity is 0.24 = 0.01 nm [Pt (111)
spacing is 0.227 nm], and the angular relations confirm that
the pyramid is defined by a (111) and (100) facet at left and

right, respectively. The apex vertical movement generates
the NC thinning, but a small shear movement (upper apex
is gliding to the right) has induced the formation of a kink
on the left apex side in 1(a). Further deformation generates
an atomically sharp tip formed by 7 atomic layers in 1(c);
the arrow indicates the formation of a twin defect at the 5th
atomic layer (counting from the tip); after rupture 1(f), the
twin defect is annihilated and the tip reorganizes itself to
form a truncated pyramid. See supplementary material in
[23].

From Fig. 1 we can also clearly observe the presence of a
twin defect. On the experimental image it can be recog-
nized by the angle present on the pyramid facets. Above
the twin, the facets of the tip are a (111) plane on the left
and a (100) on the right; below the twin they are a (111)
plane on the right and a (100) on the left (see Fig. 2). We
consider it as a twin in the sense that we observe an
ABCBA arrangement, 5 planes stacking from the pyrami-

dal bottom, where C is the mirror plane: ABCBA [24].
Moreover looking closely at the tip, the last plane must be
considered, in a strict sense, a stacking fault. However, this
plane contains a single atom at the only possible configu-
ration, seated at the center of a triangle arrangement; thus,
we will not consider this as a defective structure.

One very important result is that during the NC forma-
tion no twin was observed very close to the tip. It has only
been observed at the 4th layer [Fig. 1(d)] and at the 5th
layer [Fig. 1(c)]. These results raise the important question
whether this represents the transition size between the
macroscopic plasticity mechanism and the nanometric
scale where extended defects cannot be sustained any-
where [1]. In order to better address this question, we
have analyzed the energetics associated with this defect
formation. We have calculated the structure relaxation and
the total energy of the structures shown in Figs. 3(a)—3(e).
As the experimentally observed tip (Fig. 1) has seven
layers, we have investigated all five possible positions for
the twin defect, as shown in Fig. 3.

In order to model the pyramidal Pt tip based on our
experimental data, we should consider that the HRTEM
images provide a bidimensional projection of the atomic
arrangements, but three-dimensional ones are needed to
build input models for the calculations. The apex morphol-
ogy is determined by the crystal faceting [12], which can
easily be obtained using the Wulff construction rules [25].

<A
«—C
<A
<B
SC
< B
<A

FIG. 2. (a) NC with a twin defect formed in its fifth layer
counting from the top. (b) Schematic drawing of the tip in (a)
showing the usual ABC notation for the fcc packing.

255@'91-2



PRL 99, 255501 (2007)

PHYSICAL REVIEW LETTERS

week ending
21 DECEMBER 2007

a)

AT5

FIG. 3 (color online). Schematic drawing of possible atomic
arrangement of twinned [111] Pt NCs. The schemes in (a)—(e)
are organized as a function of the twin height position at the
apex, second, third, fourth, fifth, and sixth layer, respectively.
Lines indicate the atomic layer and the facet borders.

For the Pt structures in our case (Fig. 1) only (111) and
(100) facets needed to be considered. However, additional
factors must be taken into account in order to build an
atomically sharp [111] tip. For example, the atom at the
extreme of the tip is located at the center of a regular
triangle (second layer), which by itself is located over a
hexagonal structure [third layer, Fig. 3(a)]. As described
above, although in this configuration the atom that finishes
the tip is not in the expected crystallographic position, this
is the unique way to construct the sharp pyramid. The
triangular shape of the second layer fixes the apex [100]
facet width to be two-atom row in size [Fig. 3(a), named
AT2 apex]. To generate the twinned apexes, we must
consider two crystalline domains: a base and a tip. A
twin can also be seen as a 60° rotation of one of the
domains along the tip axis; in this way, the (111) [or
(100)] facets of the tip become (100) [or (111)] facets at
the base (see Figs. 2 and 3). Although the domains are
rotated, they must have exactly the same cross section at
the twin. Briefly, the faceting pattern is determined by two
geometrical constraints: (a) an atomically sharp apex im-
posing that the tip domain must be identical to the equiva-
lent region of the AT2 apex; (b) the twin position, because
the tip (100) [or (111)] facet width at the twin position will
determine the width of the (111) [or (100)] facet at the
base. As a consequence, these apexes will not always
follow rigorously the Wulff surface balance, and also the
total number of atoms in the tips will not be constant (see
Table I).

Based on the procedure discussed above, we generated
the 3D structures for the calculations. The initial Pt atomic
positions followed a geometrically (or twinned) Pt lattice
as schematically shown in Fig. 3, and then we have carried
out geometrical optimizations. In Table I we present the
relative energy formation: Eg.,. — NE,, where Eg, is the
energy of the configuration, N is the number of the atoms
in the structure, and E, the energy of one isolated atom.
The results are relative to the lowest energy configuration
(AT4).

These results can be explained in terms of faceting and
stress release energy generated by the twin defect [1,25].
AT4 is the favored configuration because it allows, at the
same time, a one-atom tip and an optimized base surface
faceting [Fig. 3(c)]. Considering the GGA energy estima-
tion, moving the defect one or two layers up (AT3 and AT?2,
respectively) costs a large amount of energy (40.94 and
40.69 eV, respectively). These structures present imperfect
faceting, but the structural instability comes mainly from
the loss of 6 atoms. In contrast, moving the defect one layer
down (ATS) changes the structural energy by 0.84 eV.
However, moving one layer further (AT6) requires a large
amount of energy (28.89 eV), but considerably less than in
the AT2 and AT3 cases. Also, the transition from AT5 to
AT6 involves only the loss of 3 atoms. We should remark
that the same conclusion can be obtained by a similar
analysis done with LDA values (see Table I).

The ATS apex represents the first available structure to
absorb accumulated stress; this is in excellent agreement
with our time resolved HRTEM observations which show
that ATS [Fig. 1(d)] is formed much before the NC thinning
and rupture. As for the possible structural transition from
AT4 to ATS apexes, it is important to notice that we are
dealing with very small systems with a large surface to
volume ratio. The twin can be considered as a rotation
between two configurations; this is certainly a very low
cost process and probably with a low energy barrier for the
size of the structures considered here, as described in the
quasimelting of small Au clusters [26]. This interpretation
can be better evidenced by the video in the supplementary
material [23].

In order to verify whether the obtained results for Pt
could be extrapolated to other metals, we repeated the
calculations for Au and Ag, the most commonly used
metals in NCs. As we observed that LDA and GGA pro-
duced consistent results, we have limited our calculation to

TABLE I. DFT formation energy estimated for twinned Pt, Ag, and Au NCs, with relation to the AT4 tip (see Fig. 3).
Twin Position (n) Number of atoms Pt (eV) Pt (eV) Ag (eV) Au (eV)
(GGA) (LDA) (LDA) (LDA)
2(AT2) 99 40.69 46.67 32.06 34.49
3(AT3) 99 40.94 47.02 32.20 34.59
4(AT4) 105 0.00 0.00 0.00 0.00
5(ATS) 105 0.84 1.35 0.51 0.36
6(AT6) 102 28.89 26.53 17.90 18.99

2556&)1—3



PRL 99, 255501 (2007)

PHYSICAL REVIEW LETTERS

week ending
21 DECEMBER 2007

LDA ones for these cases due to GGA high computational
cost. The results are displayed in Table I and the conclu-
sions are similar, suggesting that these are general features
of face centered cubic (fcc) metallic NCs. However, it must
be noted that generated Pt twins can be blocked at room
temperature due to a high energy barrier [27,28], much
higher than thermal energy at room temperature. So, cal-
culations neglecting temperature effects, such as the one
presented here, can be considered a reasonable description
of room temperature Pt NC experiments. On the other side,
the comparison cannot be extended to Ag and Au NCs,
because energy barriers are much lower [27,28]. Also, the
lower barriers can account for the HRTEM results, which
show that defects are quickly annihilated in Ag/Au NCs at
room temperature for our time limit image acquisition of
30 frames per second [12,29]. But, it must be expected that
the predicted Ag or Au size limit for twin defect formation
should be observed in low temperature experiments.

In summary, we have shown that the elongation of Pt
NCs induces the formation of twins located a few planes
away from the apex, where the atomic arrangement of the
atomically sharp Pt pyramid remains close to the ideal one.
This means that it is possible to produce NC with a well
defined structure. Many models in molecular electronics
have assumed defect-free pyramidal NC as leads, which
has been an object of criticism as being unrealistic. Our
results showed that this is, in fact, a reasonable approxi-
mation. On the other hand, an extended defect will always
be present beyond the fourth atomic plane counting from
the tip and will work as a scattering plane. Thus, it is
expected that full electron transmission coefficients are
no longer possible, at least for Pt NCs. These aspects
should be taken into account when modeling the typical
two point electrical measurement on molecular electronic
devices. Similar results were also obtained for Au and Ag,
suggesting that this is a general behavior of fcc metals.
Nevertheless, they should be observed only at lower tem-
peratures (few Kelvin). The twin planes with areas ap-
proximately corresponding to the fourth or fifth atomic
planes of the Pt pyramid may be considered as a lower
size limit for defect generation.
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NANOMAT, LNLS, CNPq, and FAPESP. The authors
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and data treatment assistance.
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Capitulo 10
Introducao - Molécula de Lander

Recentemente a interagao entre moléculas organicas com superficies metdlicas tem sido mo-
tivo de muito estudo [75, 76], motivado em parte pelo desenvolvimento nanotecnoldgico de
novos dispositivos. A adsor¢do e o comportamento de moléculas grandes e funcionais so-
bre superficies metdalicas ainda é um problema a ser resolvido dentro da &area de eletronica
molecular e nanodispositivos.

O comportamento dessas moléculas é dominado, em grande parte, pela interacdo e o
equilibrio de forcas entre a molécula e o substrato, basicamente van der Waals. Recentemente
foi reportado que moléculas, nomeadas como “Violet Lander” (VL), em um experimento de
STM (Scanning Tunneling Microscopy), apresentavam difusao quando a posi¢ao do seu eixo
de maior simetria era rotacionado de 70° em relagdo & dire¢ao [110] da superficie Cu[110].
Quando retornada & posicao inicial da molécula com relacao ao plano do substrato a difusao
era suprimida [77].

Baseados nesses relatos investigamos esse fendomeno utilizando métodos semi-empiricos
bem como a mecanica (MM) e a dinamica molecular (DM). Dentro destas aproximacoes foi
possivel verificar detalhes importantes para o efeito de difusao e para a conformacao da VL
sobre uma superficie metélica de Cu[110]. A metodologia de MM e DM j4 foi empregada com

sucesso no estudo de nano-osciladores [78] e também de nano-scrolls [79].
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Capitulo 11

Molécula de Lander

A molécula VL (CypgHi4) (ﬁgura é composta por uma parte central (mesa poliaromética)
e quatro radicais (pernas, 3,5 di-tert-butil-fenil), composta apenas por dtomos de carbono e
hidrogénio. Inicialmente realizamos a otimizacao de geometria da VL dentro da aproxima-
¢ao de MM e semi-empirica utilizando os programas Cerius2 [1] para a MM, Spartan [51] e
Gamess [49] para os semi-empiricos. A molécula VL nao possui muitos graus de liberdade
com relacao a geometria sendo que as diferencas entre conférmeros sao diretamente obser-
vadas pelas mudancgas dos grupos CHj localizadas nas pernas. As duas conformagées finais
apresentaram pequenas diferencas (~0,5 KCal/mol) de energia (tabela .

Figura 11.1: Conférmeros de menor energia, valores de energia relacionados na tabela[I1.1 A
diferenca entre os conféormeros sao as posig¢oes dos grupos CHs dos radicais por uma rotagao
de 60°. O conformero A apresenta apenas um hidrogénio nas extremidades dos radicais,

enquanto no conférmero B dois hidrogénios estao presentes.

As conformagbes sao descritas pela rotagao de 60° dos grupos CHg localizadas nas pernas
(figura[l1.1). A mesa da VL é rigida, em todos os célculos de otimizagao de geometria, devido

a sua formacao por anéis aromaticos e a auséncia de tensao externa ou por algum radical per-

97



Método Conf. A Conf. B La Hy Lp Hp
(Kcal/mol) (Kcal/mol) (A) (A) (A) (A)

MM (UFF Cerius2) 475,2 475,7 25,35 14,55 25,34 15,46
AM1 (spartan) 284.,4 284.9 25,34 14,78 25,34 1545
AM1 (gamess) 284.,4 284.9 25,34 14,78 25,34 1545

Tabela 11.1: FEnergias e dimensoes dos conférmeros mais estaveis, utilizando os métodos
de MM, semi-empirico AM1 (gamess e spartan) e MM (Cerius2). As diferengas entre os

conférmeros em cada método utilizado nao ultrapassa 0,5 KCal/mol.

mitiu que ela permanecesse na forma planar. Com MM verificamos que o resultado utilizando
o campo de forga UFF disponivel no programa Cerius2 [1] se apresentou em completa con-
cordancia com os métodos semi-empiricos. Qutra observacao sao as posigoes de 90° entre o
plano do benzeno dos radicais em relagao ao plano da mesa da molécula. As dimensoes da VL
otimizada também apresentaram estar préximas dos resultados do experimento de STM [77],
~25 A de comprimento e ~15 A de largura, ﬁgura

Figura 11.2: Dimensdes da VL (conférmero B) otimizadas no vacuo.

Na tentativa de simular as VL levando em conta algumas das condigoes experimentais
otimizamos com MM a VL sobre uma superficie congelada de Cu[110], colocando a mesa da
VL ao longo da dire¢ao [1-10] da superficie [110] como apresentado na figura[l1.3p. Semelhante
ao resultado da otimizacao da molécula isolada as diferencas entre as duas conformacoes da

VL sobre Cu[110] na otimizagao se deram apenas pelas posi¢oes dos grupos CHs que entram

98



em contato com a superficie. Neste nivel de simulagao a interacao da molécula com o substrato
de Cu[110] é basicamente interagao de van der Waals (VDW), uma vez que todo o sistema é
neutro. A estabilidade dos conférmeros ¢é invertida e a conformacao B passa ser mais estdvel
que a conformacao A por 0,5 KCal/mol. Essa diferenca de estabilidade sobre a superficie
de Cu[110] é coerente pois na conformacao B temos 8 hidrogénios tocando a superficie e na
conformagao A somente 4 hidrogénios.

Como interagao da molécula com o substrato é diferente para as diversas posi¢oes (com
excecao das posicoes da VL em outra posicao semelhante a inicial dada pela simetria da
superficie), discretizamos o problema mapeando a energia do sistema variando o angulo entre
o eixo de maior simetria da VL e a direcio Cu[110] (figura[11.3). Na figura a VL esta
a 0° com relagio & direcao [110] e na figura a VL esta 70° rotacionada com relagao a
direcao [110].

Figura 11.3: Representagao da VL sobre uma superficie de Cu[110]. a) VL na posicao de 0° e
b) 70° com relagio a dire¢do [110]. A linha sobre a molécula no esquema da esquerda indica o
caso onde a molécula estd com o seu eixo de maior simetria paralelo a diregao [110] do plano
do Cu[110], e a direita a 70°.

O passo utilizado foi de 5° em que para cada situagao o anel central da VL foi mantido
congelado, depois repetimos os cdlculos com a mesa da VL congelada (figura ) Uti-
lizamos este procedimento de congelar partes da molécula para termos um maior controle
sobre a posicao da molécula, uma vez que, se nao houvesse o congelamento de uma parte
da molécula ela tenderia a retornar para a posicao de equilibrio. Este resultado nos per-
mitiu observar regides favoraveis de acomodacao da VL sobre a superficie de Cu[110], uma
simulagao simplificada dos possiveis locais onde a VL poderia se acomodar no processo de
deposicao experimental. De acordo com a figura 0s minimos ocorrem em 0°, 35° e
70°. Experimentalmente [77] nao foi observada a configuracao correspondente a posigao de
359, um possivel motivo seria pelo fato de ser um minimo com um vale estreito e pequeno,

ao contrario do que se observa com os angulos de 0° e 70°. Com a figura podemos
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verificar os minimos do sistema permitindo que a VL estacione nas posicoes de 0° e 70° sobre

a superficie de Cu[110].
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Figura 11.4: (a) Energia relativa da VL sobre a superficie Cu[110] para diferentes orientacoes
angulares. A posi¢ao nao-rotacionada estd em 0° e a rotacionada a 70°. (b) Energia relativa

do potencial de translagdo da VL (0° e 70°) sobre a superficie Cu[110] para passos de 0,1 A.

Para verificar o processo de difusao, lembrando que foram observadas difusoes somente
quando a VL estava rotacionada, calculamos a energia de translacao para a VL rotacionada
e ndo rotacionada (figura ) Para obter o perfil de translagao da VL partimos da con-
figuracao inicial dada pela figura e entdao deslocamos a molécula (no sentido de baixo
para cima da pagina) em passos de 0.1 APara a molécula nio-rotacionada é observada uma
barreira de energia maior comparada com o caso da molécula rotacionada. Essa barreira de
energia (~0,7 KCal/mol) nos mostra para o caso estdtico a dificuldade que a VL nao rota-
cionada tem ao tentar percorrer a trajetéria na diregao [110] do Cu[110], o que nao acontece
para o caso rotacionado onde a barreira energia é de ~0,005 KCal/mol. No entanto o caso
estatico ndo revela muito sobre as barreiras que a VL viria ter que superar para a difusio,
pois o caso estatico é como se tivéssemos a 0 K, entao no caso estatico nos mostra o minimo
valor para a barreira de energia, sendo assim uma barreira de ~0,7 KCal/mol poderia ser
superada facilmente pela energia térmica da temperatura ambiente.

A partir desses dois sistemas da VL rotacionada e ndo rotacionada, previamente otimiza-
dos, realizamos simulagoes de dindmica molecular de impulso atribuindo velocidades iniciais
a VL variando de 0,4-0,9 A/ps na diregao [110], mantendo a superficie de cobre rigida. Na
simulacao de dindmica de impulso atribuimos as velocidades dos dtomos para uma determi-
nada direcao e sentido, com o ensemble NVE. Para todas as simulagoes utilizamos passos

(Time step) de 1,0 fs. Nessas simulagoes todos os casos para a molécula rotacionada ocor-
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reram difusGes, para os casos da VL nao-rotacionada as difusdes nao ocorrem desde que a
velocidade inicial aplicada aos dtomos da VL néo ultrapasse os 0,8 A /ps. Valores acima de
0,8 A /ps fazem com que a VL nao rotacionada supere qualquer potencial que bloqueie o seu

deslocamento sobre o Cu[110], ocorrendo o deslocamento.

Figura 11.5: Figuras do deslocamento da VL a-e) nao rotacionada e f-j) rotacionada nos

primeiros instantes de simulagao.

Na figura mostramos os primeiros instantes da simulagao com algumas imagens ex-
traidas das simulagbes em que para o caso nao rotacionado (figura —e) 0 processo de
difusdo nao ocorre. No primeiro pico segundo (figura ) a VL estd iniciando o desloca-
mento e logo apds, em 3,6 ps (figura MC), os hidrogénios dianteiros interagem fortemente
com a superficie de cobre. Neste momento os hidrogénios ficam “presos”entre os atomos de co-
bre e como no processo dinamico todo o resto da VL ainda estd em movimento os hidrogénios
dianteiros ficam ainda mais presos na superficie de cobre, em analogia com uma cunha para
encabar uma enxada. Nos préximos instantes, em 4,40 ps (figura ) e 5,18 ps (figura
11.5¢), a VL ja nao consegue seguir a trajetéria e passa a transferir momento para as pernas
traseiras, projetando-as na direcdo do movimento inicial fazendo com que a mesa se deforme.

Como foi visto para o caso estético na figura[I1.4p, a VL nao rotacionada sente o potencial
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da superficie de cobre e cessa o movimento translacional como observado na figura [I1.5h-e.
Para complementar o estudo do deslocamento calculamos a forca do sistema no tempo a
partir do cdlculo de DM como pode ser visto na figura [1.6h. O gréfico para a VL néo
rotacionada nos mostra que a forga nos instantes inicias é suficiente grande, ~20 vezes maior
que para o caso da molécula rotacionada, em conseqiiéncia da interrupcao do movimento. A
forga inicialmente grande esta justificada pela parada brusca da VL quando os hidrogénios
dianteiros ficam presos no substrato e conseqiientemente deforma todo o restante da molécula.
A seqiiéncia de imagens da figura [T1.5] sdo correspondentes aos pontos de minimos e maximos
da figura Poderiamos associar essa deformagado com a colisdo de um carro na traseira de
um caminh&ao, onde maior parte do momento é transferido para o carro, na simulacao a energia
do movimento dada inicialmente para a molécula é transferida em forma de deformacao da

mesa e flexdo das pernas.
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Figura 11.6: Perfil da For¢a dindmica para os casos (a) nao rotacionado e (b) rotacionado.

Para a VL rotacionada nenhum obstaculo é observado para que nao ocorra a difusao

e pode ser observada nas figuras [11.4h, [T1.5f-j, [I1.6b. Na posicao rotacionada de 70° as

pernas encontram um trilho na superficie de cobre, como rodas sobre um trilho, favorecendo
o processo de deslocamento. Na figura [11.5h-e os atomos da VL nao rotacionada que fazem

contato com o substrato estao perfeitamente encaixados entre os atomos de cobre, o que nao

se observa para a VL rotacionada. Este encaixe impede fortemente o movimento, pois todos
os hidrogénios estao cada um em uma fenda entre os dtomos de cobre. Para a VL rotacionada
nao acontece o encaixe perfeito dos hidrogénios nas fendas, entre os atomos de cobre. Isto
implica que cada perna nao sente simultaneamente o potencial da fenda entre os atomos
de cobre e no caso nao rotacionado todos os atomos das pernas sentem simultaneamente os
potenciais das fendas entre os dtomos da superficie de cobre.

Poderiamos questionar se o mesmo efeito seria possivel para outras direcoes cristalogréficas

além da diregdo [110]. Da variedade de superficies que podemos construir teoricamente,
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Figura 11.7: Energia Potencial do mapeamento da VL sobre superficie de Cu (a) [100], (b)
[110] e (c) [111]. Mapeamento da VL sobre superficies, semelhante ao caso da figura [I1.4h.

utilizamos outras duas superficies de Cu, a [100] e a [111]. Sobre essas superficies mapeamos
o potencial rotacional da VL da mesma maneira feita para a figura [11.4h. Ilustrado na
figura podemos ver os perfis do potencial de rotacao para as diregoes [100] (figura )
e [111] (figura I1.7c). A figura é a mesma da figura [I1.4b. Todos os gréficos da
figura [T1.7] estdo na mesma escala, justamente para mostrar que as diferencas sao evidentes
entre as diregoes [100] e [111] com a diregao [110]. Os conjuntos VL sobre Cu[100] e VL
sobre Cu[l11] apresentam alguns minimos como podemos perceber, mas as barreiras entre
os minimos sao extremamente pequenos em energia comparado com o conjunto VL sobre
Cu[110]. De algumas simulagoes com dinamica de impulso para VL sobre as superficies [100]
e [111], ndo é observado o estado em que a VL permanece parada e também o estado em que

ela se desloca com facilidade sobre os trilhos comparado com a VL rotacionada sobre Cu[110].

11.1 Conclusoes

Inicialmente descrevemos a geometria da molécula VL no vacuo com diversas metodologias
e em seguida com métodos classicos sobre uma superficie de Cu[110]. A geometria da VL
apresenta uma “mesa”’ planar com quatro “pernas” (3,5 di-tert-butil-fenil) perpendiculares
a “mesa’, tanto no vacuo como sobre a superficie metélica de Cu[110]. Com o método de
mecanica molecular (MM) utilizando o potencial UFF (secao mapeamos as posigoes de
equilibrio da VL sobre Cu[110]. Verificamos que a VL possui posigoes preferenciais com
minimos bem definidos sobre Cu[110]. A partir das informagoes dos calculos de MM realiza-
mos o estudo do comportamento dinamico da VL sobre Cu[110] com o método de dinamica
molecular (DM). Das informagoes experimentais sobre difusao da VL sobre Cu[110] mapeamos
com detalhes as direcoes preferenciais de deslocamento da VL. Utilizando uma DM de im-

pulso verificamos que sobre Cu[110] a VL se desloca facilmente sobre uma dire¢ao na superficie
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(Cu[110]) a partir de uma configuracio inicial determinada pela energia potencial do gréfico
[[1.4h. Outras superficies de Cu ([100] e [111]) também foram averiguadas utilizando a mesma
sistemdtica para o caso da superficie [110], o que nos leva a concluir que para a ocorréncia do
efeito observado é necessdrio um casamento perfeito entre molécula (especificamente as parte
que entra em contato com superficie) e superficie.

A explicacdo entao por que fendmeno similar de difuséo nao fora nunca observado antes
se explica pelo fato que a origem do fendmeno é uma combinacao fortuita da geometria da
VL comensuravel com a superficie [110]. Alteragoes na molécula ou sua aplicacao sobre outra
superficie nao produziria o fendomeno. Estes resultados sao muito importantes pois sao uma

primeira evidéncia do equivalente biolégico chave-fechadura.
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large molecules at surfaces is essential for the bottom-up

design of molecular nanostructures'®. Here we show that
we can change the diffusion coefficient of the complex organic
molecule known as Violet Lander (VL, C,,3H,,,) on Cu(110) by
two orders of magnitude by using the STM at low temperatures to
switch between two adsorption configurations that differ only in
the molecular orientation with respect to the substrate lattice.
From an interplay with molecular dynamics simulations, we
interpret the results within alock-and-key model similar to the one
driving the recognition between biomolecules: the molecule (key)
is immobilized only when its orientation is such that the molecular
shape fits the atomic lattice of the surface (lock); otherwise the
molecule is highly mobile.

The adsorption and assembly of large organic molecules on
solid surfaces has attracted considerable attention in recent years'®,
partly from the point of view of basic science, partly because of
the potential applications in emerging nanotechnological fields,
such as molecular electronics®, optoelectronics’ or nanomechanical
sensors'. In general, molecular assembly will be controlled both
by thermodynamic factors—the molecules tend to assemble on
surfaces into the energetically most stable structures; and by kinetic
factors—the molecules diffuse and interact at surfaces, thereby
creating metastable molecular nanostructures that may hinder the
molecules at a given temperature from attaining the minimum-
energy arrangement.

Although many studies have discussed the formation of
molecular assemblies in terms of molecule—-molecule and molecule—
substrate interactions*”, thus addressing the thermodynamic aspects
of molecular assemblies, few studies have addressed the dynamical
processes that a large organic molecule can undergo when anchored
on a solid surface'"'2. This lack of knowledge is even more evident
if we realize that the complexity of the molecular species leads to a
complicated energy landscape in which a variety of dynamic processes,
such as diffusion, molecular rotations and conformational changes,
can take place simultaneously and be coupled to each other'>%.

Here we address how the orientation and shape of large and

Ananoscale understanding of the complex dynamics of

Figure 1 ‘Parallel’ and ‘rotated’ VL molecules on a Cu surface. The STM image
(14 x 14 nm?) shows a VL oriented along [110] (molecule A) and a molecule rotated
with the STM tip (molecule B). The orientation can be determined by comparing with
atomically resolved images of the Cu(110) surface (see bottom inset). A space-filling
model of the VL is shown in the upper right corner. Superimposing a stick model

of the VL molecule on top of molecule A shows the correspondence between the
molecular geometry and the STM image.

To this end, we have made use of the scanning tunnelling microscope
(STM) (1) to resolve the conformation and orientation of single
individual molecules on the atomic scale; (2) to manipulate the
orientation of individual molecules by using the STM tip as a

complex organic molecules influence their dynamics (diffusivity).1()Hanoscale tool that can gently push molecules adsorbed on surfaces,
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a] (b]

¢} d]|
Figure 2 Snapshots of an STM movie recorded at 180 K. Images are from movie
S2 (see Supplementary Information). The field of view is 28 x 20 nm?. Before the
movie is started, two molecules have been rotated with the STM tip (green circles).
Another two molecules are aligned along [110] (blue circles). Between a and b only
the rotated molecules diffuse, whereas the non-rotated molecules remain in place.

However, when molecule 1 is rotated 70°, as happens between the stills b and ¢, it
also starts diffusing (d).

and finally (3) with the fast-scanning Aarhus STM'>"*"7 to track
the surface diffusivity of the different molecular configurations by
acquiring dynamic STM movies at low temperatures. In this way, we
will show that the diffusion coefficient of the complex organic molecule
known as the Violet Lander (VL, C,,sH,,,) on a Cu(110) surface can be
changed by two orders of magnitude by deliberately manipulating the
VL molecules to change their orientation with respect to the substrate.
Combining the results with molecular dynamics simulations,
we show that the experimental findings can be attributed to
the different registries between the molecule and the substrate for the
different molecular orientations. An orientation dependence of

oooco0c000OOOOOOOO
ooco0O0OOCOOOOOO0O

the molecular diffusion coefficient must play a significant role in
controlling the molecular assembly of large organic molecules whose
shape allows them to adopt different adsorption orientations and,
thus, different registries with the substrate. Therefore, the findings
will have to be taken into account in designing strategies for ordering
molecules with atomic precision on a given substrate.

The Violet Lander molecule consists of a polyaromatic nt-system
(molecular board) with four 3,5-di-f-butylphenyl substituents
o-bonded to the central board; the so-called ‘spacer legs®.
Figure 1 shows the space-filling three-dimensional structure of the
molecule’s gas-phase conformation. On deposition onto a Cu(110)
surface the molecules appear in STM images as entities with four
protrusions corresponding to high electron tunnelling probability
through the spacer legs into the substrate (see molecule A in Fig. 1
compared with a stick model of the molecular structure). Previous
experimental and theoretical work'*?* has demonstrated that the VL
molecules adsorb at room temperature on the Cu(110) surface with
the n-board parallel to the substrate and aligned along the close-
packed [110] direction of the Cu substrate (parallel configuration),
like molecule A in Fig. 1.

To explore the energy landscape for the VL molecule on the
Cu(110) surface we have used the STM tip as a tool to push the
molecule gently in a direction perpendicular to the board of the
molecules, thereby manipulating the orientation of individual
molecules at low temperatures (160-200 K). This procedure results
in a rotation of the molecular board by 70° with respect to the close-
packed [110] direction of the Cu substrate in about 60% of the cases
(see molecule B in Fig. 1). When the molecules are manipulated
on a flat terrace they can be forced into no other orientations.
The rotated configuration can onlybe observed at temperatures below
200 K, and in this range of temperatures they do not spontaneously
switch to the non-rotated configuration. They are thus trapped in
a metastable state that is kinetically stabilized at low temperatures.
No significant conformational change of the molecules occurs
during the manipulation process.

Figure 2a and b displays two snapshots of an STM movie
recorded at 180 K showing a 28 x 20 nm? area with two molecules
in the parallel configuration (blue circles) and two molecules in
the rotated configuration, which have been manipulated with the
STM tip before the movie started (green circles). From the STM
movies the molecular diffusion coefficient can be determined by

o000 O0OCOOOOOOOO T

00000000000000
00000000000 000
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Figure 3 Ball-models for VL molecules adsorbed on a Gu(110) surface. a, Model for a VL molecule adsorbed on a Cu(110) substrate. The contact H atoms are depicted
in bright blue. b, ¢, Bottom views of the adsorbed VL molecule and first Cu layer, showing the different registries between the contact H atoms and the fourfold hollow sites

for the non-rotated (b) and rotated (¢) molecules.
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Figure 4 Molecular dynamics simulations showing the temporal evolution of VL molecules adsorbed on Cu(110) after an initial impulse. The impulse imparted is
0.08 nm ps~'. a, Snapshots of the calculated temporal evolution of the non-rotated (left column) and rotated (right column) VL molecules on Cu(110) during the first 20 ps.

b, Calculated force profiles for the non-rotated (left) and rotated (right) VL molecules.

tracking the position of the individual molecules, as demonstrated
previously'. Surprisingly, whereas the manipulated molecules in the
rotated configuration are found to diffuse along the [110] direction
with a diffusion coefficient of D= (4.8 +0.5) X 1077 cm?s™!, the
molecules in the parallel configuration do not change their relative
positions in the timespan of the STM movies (several minutes),
corresponding to a diffusion coefficient of less than 5 x 107" cm? s™*
(see movie S1 in Supplementary Information). We thus conclude that
the diffusion coefficient increases by at least two orders of magnitude
when the molecular orientation changes from being aligned parallel
to the closed-packed direction of the Cu(110) surface to being rotated
by 70°.

As shown in Fig. 2cand d and Supplementary Information movie
S2, the diffusion of the non-rotated molecules (here molecule 1)
can be initiated at will by simply rotating the VL molecules with
the STM tip. The orientation of molecule 1 is changed as a result of
the STM manipulation between Fig. 2b and ¢, while molecule R is
kept as a reference point. Although molecule 1 was immobile before
the manipulation, once its board is rotated, it is observed to diffuse
(Fig. 2d) with the same diffusion constant as other rotated molecules.
Similarly, the molecular diffusion can be stopped at any time simply
by flipping the molecule back to its original parallel configuration

individual VL molecules can thus be activated or deactivated by
STM-induced molecular rotations with respect to the close-packed
direction of the Cu(110) surface.

These results can be intuitively understood by considering
the extent to which the 3D VL shape fits the atomic lattice of the
Cu(110) substrate. The VL molecule adsorbed on the Cu substrate
exposes eight hydrogen atoms at the bottom of the legs (bright blue
atoms in Fig. 3a) that provide the closest contact between the surface
and the molecule. In the non-rotated geometry, these H atoms are
in perfect registry with the fourfold hollow sites of Cu(110): the
molecular shape fits the atomic lattice of the substrate (Fig. 3b).
Any displacement of the molecule’s centre of mass results in a less
good fit between the H atoms and the fourfold hollow sites of the
Cu(110) surface. Mechanical excitations of the molecules (collision
with surface phonons) are likely to result in conformational changes
rather than in net displacements. For the rotated molecules, however,
the registry between the H atoms and the fourfold hollow sites of the
substrate is not as good (see Fig. 3¢): the molecular shape no longer
fits the atomic registry of the substrate template. In this case,
mechanical excitations would be expected to result in molecular
displacements, because a displacement of the centre of mass does
not significantly alter the registry between the H atoms and the

(see Supplementary Information movie S3). The diffusion of the ] (fourfold hollow sites.
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To quantify how the shape complementarity described above
affects the diffusion coefficient of rotated and non-rotated VL
molecules, we have carried out molecular dynamics simulations®"*
of VL molecules on Cu(110). The only two low-energy configurations
we find for the VL molecules on the Cu(110) surface are those with the
board of the VL molecules either aligned along the [110] direction or
rotated by 70° relative to this direction, in excellent agreement with
our experimental findings. The VL molecule adsorbed in the non-
rotated geometry turns out to be 0.75 kcal mol™ more stable than the
VL adsorbed in the rotated geometry, according to our calculations.
We subsequently investigated the dynamical behaviour of rotated
and non-rotated VL molecules on Cu(110) by imparting to the
molecules an initial momentum estimated from the temperature we
try tosimulate, thereby simulating the mechanical excitation resulting
from the collision with a surface phonon, as described elsewhere*..
Figure 4a shows three snapshots of the temporal evolution of non-
rotated (left column) and rotated (right column) VL molecules for an
equal initial velocity of 0.08 nm ps™'. Whereas the rotated molecules
move over several unit cells (see Supplementary Information movie
S4), the diffusion of the non-rotated molecules is frustrated after
a few picoseconds (see Supplementary Information movie S5).
To obtain a net displacement of the non-rotated molecules, impulses
larger than 0.09 nm ps™ need to be applied, corresponding to
temperatures above room temperature. In contrast, the threshold
for the displacement of the rotated molecules is much smaller.
The force exerted by the surface on the VL molecules as a function
of time can be extracted from our calculations (Fig. 4b). In the case
of the non-rotated molecules, a relatively strong restoring force acts
during the first picoseconds, which impedes the displacement of the
molecule’s centre of mass. This force is, however, almost absent in
the case of the rotated molecules. We can thus conclude that the fit
of the VLs shape with the atomic lattice of the substrate in the non-
rotated geometry actually locks the molecule in place, whereas the
rotated molecules, whose shape does not fit the substrate template,
are easily displaced on the surface and, thus, highly mobile.

The dynamics of large organic molecules on surfaces is, therefore,
analogous to the dynamics of the so-called lock-and-key recognition
between enzymes and the substrate on which they act”. In the case of
enzymes, this binding takes place only when the binding geometry of
the substrate (key) makes an exact fit to the enzyme’s active site (lock):
any other binding geometry would decrease the fit between the enzyme
and the substrate, thereby decreasing the binding energy. This alternative
binding geometry can thus be considered as a metastable state that will
either decay into the correct binding geometry, provided that there are
no kinetic limitations, or lead to a dissociation of the dimer, and the
substrate molecule would eventually be released and drift away from
the active centre. In the case of the VL molecules, when deposited at
high temperature (no kinetic stabilization of metastable states) all VL
molecules (key) are oriented parallel to the close-packed direction in
such a way that their shape fits the atomic lattice of the Cu(110) surface
(lock). A metastable configuration, in which the molecules are rotated
and therefore do not fit the Cu(110) substrate, can be forced with the
STM tip and stabilized at low temperatures. The interaction between the
substrate and the rotated molecules is markedly decreased by the lack of
registry with the substrate template and the molecules thus move from
their adsorption sites, that is, diffuse on the surface.

Our results indicate that the mechanical stability of complex
molecular species on solid surfaces depends strongly on the
complementarity between the molecular 3D shape and the atomic
registry of the substrate. Molecules with a shape that fits the atomic
lattice of the substrate have a very low diffusivity and therefore
such molecular nanostructures are stable for longer time spans.
The results are thus of great relevance to the emerging area of
nanotechnology in which functional molecular nanostructures are
built in a bottom-up approach.
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METHODS

All the experiments were carried out in an ultra-high-vacuum chamber (base pressure < 1 x 107° torr)
equipped with facilities to prepare single crystal surfaces and the home-built variable-temperature
Aarhus STM'2'*7, The molecules were deposited from solid phase by thermal evaporation onto a
Cu(110) substrate held at room temperature. The sample is subsequently transferred to the STM at the
chosen temperature.

In the manipulation experiments, the tip approaches the surface in such a manner that the
tunnelling resistance decreases by two orders of magnitude (from 5 to about 0.05 GQ). The STM
movies are acquired at a rate of one frame every 10 seconds.

‘We have carried out geometry optimizations and molecular dynamics simulations in the
framework of classical mechanics with a standard molecular force field (UNIVERSAL1.02 molecular
force field, available from Accelrys, as part of Materials Studio and Cerius2 program suites;
http://www.accelrys.com), which includes van der Waals, bond stretch, bond angle bend and torsional
rotation terms. We considered structures (the Lander molecule and Cu substrate) containing up to
~1,800 atoms, which precludes the use of full quantum methods.

For all simulations, the following convergence criteria were used: maximum force of
5x 107 keal mol* A, r.m.s. deviations of 10~ kcal mol'A~, energy differences of 10~ kcal mol™,
maximum atomic displacement of 5 x 10~ A, and r.m.s. displacement of 10~° A. After initial
minimization procedures, impulse dynamics was used at specific temperatures. The Lander molecule
was subject to initial velocities ranging from 0.4 to 0.9 A ps~'. The copper substrate remained fixed, at
the bulk nearest-neighbour distances. Time steps of 1 fs were used for all dynamics simulations.

Received 12 May 2004; accepted 2 September 2004; published 24 October 2004.
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Capitulo 12
Perspectivas

Nesta tese desenvolvemos dois temas de pesquisa utilizando ferramentas de dinamica molec-
ular. Dentro do propésito inicial concluimos uma grande parte dos objetivos que foi entender
o comportamento experimental da VL sobre uma superficie de Cu[110] e a formacao de LACs
metdlicas. Sabemos que as possibilidades de investigacao nao estao esgotadas e muito pelo
contrario, por serem temas atuais, as possibilidades estao somente iniciando.

Para a VL e outras moléculas da sua familia dois tépicos sao interessantes e importantes
na descricao teodrica. O primeiro tépico é o comportamento da VL sobre superficie metalica
de Cu[110] de um ponto de vista da metodologia quantica bem como a influéncia de uma
ponta de STM na sua conformacao. O segundo tépico é o tratamento coletivo das moléculas
de Lander sobre superficie metalica visando a propriedade de auto-organizacao.

Para os NWs muitos estudos ainda estao para serem feitos. Da parte estrutural, sistemas
como Pb, Pd, Al, entre outros ainda foram poucos explorados e sao bons candidatos a serem
investigados. A formagao de NWs em baixas temperaturas também é um tema bastante novo
e possui grande interesse como o estudo de defeitos causados por falha de empilhamento, em
que devido as condigoes de baixas temperaturas fica mais facil de serem observados em fungao
da mobilidade do sistema. As ligas do ponto de vista do transporte ainda estdo em fase inicial
e poucos trabalhos foram desenvolvidos.

Estes assuntos sao somente alguns topicos estendidos em fung¢ao do trabalho desenvolvido

nesta tese, ndo sendo as Unicas, e varias outras abordagem podem ser realizadas.
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