UFRGS

UNIVERSIDADE FEDERAL
DO RIO GRANDE DO SUL

Universidade Federal do Rio Grande do Sul
Programa de P6s-Graduacao em Fisica
Tese de doutorado

Sintese de SiC através de implantacao
ionica de carbono em SiO,/Si:
influéncia da espessura da capa de SiO;
e de padroes de areas finas produzidos
por litografia.

Eduardo Garcia Ribas

Porto Alegre, setembro de 2019.



CIP - Catalogagao na Publicagao

Garcia Ribas, Eduardo

Sintese de SiC através de implantacdo idnica de
carbono em Si02/Si: influéncia da espessura da capa de
Si02 e de padrdes de &areas finas produzidos por
litografia. / Eduardo Garcia Ribas. -- 2019.

126 f.

Orientador: Rogério Luis Maltez.

Tese (Doutorado) -- Universidade Federal do Rio
Grande do Sul, Instituto de Fisica, Programa de
Pbs-Graduagdo em Fisica, Porto Alegre, BR-RS, 2019.

1. Sintese de SiC. 2. Implantacédo de C em Si. 3.
Litografia. 4. RBS/C, ERDA. 5. TEM. I. Luis Maltez,
Rogério, orient. II. Titulo.

Elaborada pelo Sistema de Geragédo Automatica de Ficha Catalografica da UFRGS com os
dados fornecidos pelo(a) autor(a).




Eduardo Garcia Ribas

Sintese de SiC através de implantacao
ionica de carbono em SiO,/Si:
influéncia da espessura da capa de SiO;
e de padroes de areas finas produzidos
por litografia.*

Tese de doutorado apresentada ao Programa de
Pos-Graduacdo em Fisica da Universidade
Federal do Rio Grande do Sul como requisito a
obtencdo do grau de Doutor em ciéncias.
Orientador: Professor Doutor Rogério Luis
Maltez.

Porto Alegre, setembro de 2019.

* Trabalho realizado com o apoio da Coordenacdo de Aperfeicoamento de Pessoal de Nivel Superior
(CAPES) e do Conselho Nacional de Desenvolvimento Cientifico e Tecnologico (CNPq)






Agradecimentos

Durante todo o periodo do doutorado, tive o prazer de conhecer e
conviver com muitas pessoas especiais, que contribuiram para a minha
formacdo e desenvolvimento do trabalho aqui apresentado. Deixo um

agradecimento especial:

- Ao professor Dr. Rogério Luis Maltez pela orientagcdo, amizade, apoio,

paciéncia e incentivo para a conclusao desta tese.

-Aos familiares, em especial aos meus pais, Lisarb Garcia Ribas e Osmy Maciel
Ribas Neto, e minha irma, Thais Garcia Ribas, por todo apoio, carinho e

compreensdo dos momentos de auséncia. Sem vocés eu nao teria conseguido.

- Ao professor Dr. Henri lvanov Boudinov pelo grande apoio ao desenvolvimento
deste trabalho, principalmente pelas discussdes cientificas, amizade e

disponibilidade ao livre acesso ao laboratério de Microeletronica do IF-UFRGS.

- Ao grupo do Laboratério de Implantagao l6nica do IF-UFRGS e seus grandes
profissionais e amigos: Paulo Borba (in memoriam), Clodomiro Castello, Eng®.
Agostinho Bula, Eng®. Leandro Rossetto, Eng®. Paulo Kovalick e ao prof. Dr.
Jhonny Dias.

- Ao grupo de excelentes profissionais do Centro de Microscopia e Microanalise
(CMM) da UFRGS: Leticia Fernandes, Aline Rosa, Mateus Goss, Ronei Osério
e Rodolfo Guimaraes. Meus agradecimentos pela ajuda, amizade e

companheirismo.

- Aos amigos e colegas de laboratorio Dr. Horacio Coelho Junior, Sabrina Nunes,
Lutiene Lopes, Rovan Lopes, Gustavo Ferreira, Fabiano Mesquita, Fabio Silva,
Andréia Gorgeski, Caroline Lisevski, Breno Drose, Jean Salazar, Rodrigo
Vidmar, Laura Matte, Gabriel Volksweis, Eliasibe de Souza, Ivan Kaufmann,
Guilherme Sombrio, Ana Carolina Pick, Bruno Hahn, Henrique Fonteles, Laura

Schafer, Louise Etcheverry.



- Aos demais professores, colegas e funcionarios do Instituto de Fisica da
Universidade Federal do Rio Grande do Sul que de alguma forma contribuiram
para a realizacdo do presente trabalho.

- Aos amigos e colegas do IFSul-Charqueadas pelo apoio e momentos de

descontragéao.

- A CAPES e o CNPq pelo apoio financeiro deste trabalho.



RESUMO

Semicondutores de gap grande sédo capazes de operar em situagdes
extremas, como em alta poténcia, alta frequéncia e em ambientes hostis e,
portanto, sdo de grande interesse tecnologico. Carbeto de Silicio (SiC) apresenta
estas caracteristicas, e, nesse trabalho, estudamos sua sintese por implantagao
ibnica de C em estruturas SiO2/Si, onde SiO2 € uma capa superficial de sacrificio.
Dividimos esta tese em duas frentes de investigagdo: uma em que verificamos o
efeito da sintese de SiC, mantida fixa a fluéncia de 2,8x10'” C/cm?, ao variarmos
a espessura da capa de SiO2: 110, 190 ou 240 nm; e outra, onde analisamos
amostras para as quais um padrao de areas mais finas de SiO2 (ou “janelas”) foi
produzido, por litografia, sobre uma capa de 240 nm de SiO2. No segundo
estudo, a fluéncia de implantagédo de C variou entre 0,8x10"7 a 4,4x10'” C/cm?.
O padrao tipico de “janelas” consistiu de areas de 2 x 2, ou 3 x 3 um?, com
espessuras de SiO2 de 60 ou 110 nm, intercaladas por regides espessas
(240nm). Para ambas as investigagdes, o C foi implantado em amostras
mantidas a 600 °C, e efetuado um recozimento final a 1250 °C, durante 2 horas,

sob um fluxo de Ar contendo 1% de Oa.

TEM demonstrou somente precipitados de SiC, desorientados em
relagdo a matriz Si, para o caso da capa de 190nm. Um resultado totalmente
distinto dos obtidos em trabalhos prévios (nos quais as capas sempre foram de
110nm), onde uma camada epitaxial de ~50nm de SiC era obtida. Porém, para
a capa de 240 nm, uma camada epitaxial de SiC interfacial de 5-7nm voltou a
ser sintetizada. Por medidas de RBS/C, avaliou-se a qualidade cristalina das
amostras, e, por ERDA, mediu-se o C na capa de sacrificio e no substrato Si. Foi
observada uma canalizagédo de ~60% para a camada epitaxial de SiC interfacial,
e uma elevada quantidade de C junto a interface SiO2/Si para essa amostra de
oxido mais espesso (~240nm), o que demonstra sua alta mobilidade no éxido
durante a implantacdo a quente e recozimento. Para explicar os resultados,
modelamos que sao possiveis dois mecanismos de sintese de SiC: por

implantacéo direta de C no Si, convertendo-o em SiC (dominante em capas de



110 nm); ou por migragao de C pelo SiO2, que, ao atingir a interface SiO2/Si, a

reconstroi convertendo-a em SiC (dominante em capas de 240 nm).

TEM nas amostras com padrdo de litografia demonstraram uma
camada continua de SiC apenas para o caso das amostras com “janelas” de 60
nm de SiOz2 (e nas regides sob elas), no entanto, para o caso das com “janelas”
de 110 nm, foram sintetizados somente precipitados de SiC desorientados,
contrariando expectativas baseadas em trabalhos prévios (capas de 110 nm).
Estes resultados revelaram a existéncia de um mecanismo adicional ao se
produzir um padrao de “janelas” na capa, a saber, o da redistribuigédo lateral de
carbono pelo lado da interface do SiO2. Essa difusdo lateral pelo 6xido acaba por
interferir drasticamente na sintese em relagdo ao caso de um SiO2 de espessura

uniforme.

Palavras-chave: Sintese de SiC, implantagdo de C em Si, Litografia,
RBS/C, ERDA, TEM.



ABSTRACT

Large band-gap semiconductors are suitable to operate in extreme
conditions, such as, high power, high frequency and hostile environments, and
are, therefore, of great technological interest. Silicon carbide (SiC) presents these
features and, in this work, we study its synthesis by C ion implantation into SiO2/Si
structures, where SiOz is a sacrificial cap layer. We divided this thesis in two
research fronts: one in which we verified the effect on the SiC synthesis, kept
fixed at a fluency of 2.8x10"” C / cm?, on varying the thickness of the SiOz2 layer:
110, 190 or 240 nm; and another, where we analyzed samples for which a pattern
of thinner SiO2 areas (or “windows”) was produced by lithography on a 240 nm
SiO2 layer. In the second study, the implantation fluency of C ranged from
0.8x10'" to 4.4x10"7 C/cm?2. The typical “window” pattern consisted of 2 x 2, or 3
x 3 um? areas, with 60 or 110 nm SiO2 thicknesses, alternated with the thicker
regions (240nm). For both investigations, C was implanted in samples kept at
600°C, and a final annealing was carried out at 1250°C, for 2 hours, under an air
flow containing 1% Oa2.

TEM demonstrated only SiC precipitates, misaligned from the Si matrix,
for the 190nm SiO2 cap. A result totally different from those obtained in previous
works (in which the SiO2 caps had always 110nm), where an SiC epitaxial layer
of ~50nm was obtained. However, for the 240 nm layer, a 5-7nm interfacial SiC
epitaxial layer was again synthesized. By RBS/C measurements, the samples
crystalline quality was evaluated, and by ERDA, it was measured the C in the
sacrificial cap and in the Si substrate. It was observed a channeling of ~60% for
the interfacial SiC epitaxial layer, and a high amount of C near the SiO2/Si
interface for this thicker oxide sample (~240nm), which demonstrates its high
mobility in the oxide during hot implantation and annealing. To explain the results,
we have modeled that two mechanisms for the SiC synthesis are possible: by
direct implantation of C into Si, converting it to SiC (dominant in the 110 nm caps);
or by migration of C by SiO2, which, upon reaching the SiO2/Si interface,
reconstructs it by conversion to SiC (dominant in 240nm caps).



TEM in the samples with the lithographic pattern demonstrated a
continuous SiC layer only for the samples with 60nm-SiO2 "windows" (and for the
regions under them), however, for the case of the 110nm-SiOz2 "windows", only
misaligned SiC precipitates were synthesized, in opposite to expectations based
on previous work (110nm caps). These results revealed the existence of an
additional mechanism on producing a "window" pattern in the cap, namely the
lateral carbon redistribution by the SiOz2 side of the interface. This lateral diffusion
through the oxide drastically interferes in the synthesis compared to the case of

an uniform SiO2 thickness.

Keywork: SiC synthesis, C implantation into Si, Lithography, RBS/C,
ERDA, TEM.
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LISTA DE FIGURAS

Figura 1.1 — Estruturas cristalinas pertinentes ao SiC. Na figura (a), temos a estrutura cristalina
do SiC Hexagonal, e em (b), a estrutura cristalina do SiC cubico. As demais figuras apresentam
possiveis empilhamentos das bicamadas de SiC, podendo formar estruturas hexagonais (c) 2H-
SiC, (d) 4H-SiC e (e) 6H-SIiC, ou estrutura cubica (f) 3C-SiC.........ccooiriiiriiiie e

Figura 1.2 — Estrutura do diéxido de silicio. Em (a) temos a disposicdo dos atomos e seus
comprimentos de ligacbes da unidade estrutural basica, tanto para fase amorfa como para a

cristalina, e (b) ilustra a estrutura do quartzo (SiOz2 cristalino).

Figura 1.3 — Condi¢des iniciais, fluéncia e qualidade cristalina das estruturas sintetizadas em

trabalhos anteriores.
Figura 1.4 — Sintese esperada de SiC para amostra de Si com litografia na camada de SiO-.

Figura 2.1 — Exemplo do processo de litografia para a remogéo seletiva de areas de uma camada
de SiO2, usando tanto fotoresiste positivo, como o negativo.

Figura 2.2 — Esquema basico de funcionamento do processo dei implantagéo ibnica.

Figura 2.3 — Principio basico da técnica de RBS. Dois elementos de massas diferentes, Ma >
Mg, constituem um soélido qualquer. Uma pequena fragdo do feixe de Mue, ao colidir com as
particulas do sdlido é retroespalhado. A energia caracteristica devido a uma colisdo em atomos

alvo sobre a superficie é proporcional ao fator cinematico (K) do correspondente elemento.
Figura 2.4 — Modelo de rede atdmica do Si visto em uma diregao aleatéria (a), planar em (b) e
em (c) axial.

Figura 2.5 — Exemplo de medida RBS aleatéria e canalizada.

Figura 2.6 — Esquema de montagem (a) do experimento de ERDA e (b) do experimento de RFS
(“Rutherford Forward Scattering”).

Figura 2.7 — Esquema interno de lentes de um microscopio eletrénico de transmissao.

Figura 2.8 — Esquemas das configuragées para medidas em (a) campo claro e (b) campo escuro
centrado.

Figura 2.9 — Imagem da amostra apés a litografia revelada utilizando o primeiro padréo.
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Figura 2.10 — Imagem da amostra apds a litografia revelada utilizando o segundo padrao.

Figura 3.1 — (a) e (b) sdo imagens TEM da amostra com uma capa de 190 nm de SiOz,
implantada com 2,8x10"7 C/cm? a 600 °C, e recozida a 1250 °C. Elas foram obtidas para uma
condicao de dois feixes para os planos (220) da estrutura de Si, isto &, feixe transmitido e o feixe
difratado pelo Si [220] intensos, mas também tentando intensificar os anéis de SiC [111]
evidenciados pelas linhas tracejadas vermelhas. (a) é a imagem de BF 220 e (b) DF usando o
setor de anel difratado pelos planos [111] do SiC. A ponta da seta no canto esquerdo indica a
superficie da amostra, e a regido entre linhas tracejadas mostram graos de SiC em torno da
interface. (c) € o SAD da estrutura de SiC sintetizada obtida sob o eixo da zona [110] para o
substrato de Si. As cabegas de seta amarelas indicam os pontos devido a difragdo no Si, com
seus respectivos indices de Miller. O circulo tracejado em vermelho mostra a tendéncia dos
pontos devido a difracdo nos grdos de SiC de formarem anéis, no caso referindo-se ao anel
(111).

Figura 3.2 — (a) e (b) sdo imagens TEM da amostra com uma camada de 240 nm de SiOz,
implantada com 2,8x10'7 C/cm? apos recozida a 1250 °C. Elas foram obtidas préxima a uma
condicao de dois feixes para os planos (111) da estrutura de SiC, isto &, o feixe transmitido e 0
feixe difrato de SiC 111 intensos. (a) € a imagem de BF e (b) a DF, ambas de uma mesma area
da amostra. A ponta da seta no canto esquerdo indica a superficie da amostra. Em (c) temos um
SAD da estrutura de SiC sintetizada obtida sob o eixo da zona [110] para o substrato de Si. As
cabecas de setas amarelas indicam os pontos devido a difragdo no Si, com seus respectivos
indices de Miller, e os pontos dentro dos circulos tracejados vermelhos sdo aqueles devido a

difracdo na estrutura sintetizada de SiC.

Figura 3.3 — (a) € uma imagem TEM obtida sob BF 220 da amostra implantada com 2,8x10'7
C/cm? a 600 °C através de uma capa de 190 nm de SiOz, e recozido a 1250 °C. A ponta da seta
no canto esquerdo indica a superficie da amostra e a regido entre as linhas tracejadas é a
interface SiO2/Si, onde os graos de SiC foram formados. Em (b) a (d) temos imagens de alta
resolucéo obtidas em diferentes locais ao longo da interface SiO2/Si desta amostra. Os gréos
desalinhados estdo dentro de uma camada amorfa estreita (com uma espessura de ~20 nm),
que mostra um contraste quase idéntico ao da camada de SiOz.Utilizamos cabecas de seta

vermelhas para indicar o comego da camada amorfa de SiO2 contendo os gréaos de SiC.

Figura 3.4 — Imagem HRTEM da amostra de 240 nm de SiOz, implantada com 2,8x10'” C/cm? a
600 °C, e recozidas a 1250 °C. Em (a) temos uma HRTEM em uma vista mais ampla da regido
onde ocorreu a sintese da camada de SiC, que esta evidenciada entre as linhas tracejadas
amarelas. Podemos observar uma camada de SiC entre 5-7 nm, epitaxial ao substrato de Si (a
superficie da amostra esta no lado superior). Em (b) temos uma ampliagdo maior da regido

retangular laranja desenhada na Figura 3.5 (a), que revela com facilidade os planos (220), (200)
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e (111) do SiC cubico. Em (a) é visivel algumas falhas de empilhamento na camada de SiC,
sendo algumas delas indicadas pelas cabecas de seta brancas. Em (a) também é visto padroes
de Fresnel penetrando para o lado do Si, o que demonstra que existem regides de SiC

penetrando cerca de 8 nm para o interior do substrato de Si.

Figura 3.5 — Medidas de TEM plan-view de uma amostra com 240 nm de SiOz, implantada a 600
°C com fluéncia de 2,8x10'” C/cm?, ndo recozida e com sua camada de SiO2 removida com HF.
As figuras (a) e (b) sdo BF (200) e DF (200), onde fica evidente a formagao de precipitados de
SiC na superficie do Si. Através do SAD conseguimos ver os anéis indicando a formagao de

precipitados de SiC policristalino sobre o substrato Si.

Figura 3.6 - Simulacao de SRIM para as distribuicées de C implantado com 40 KeV em estruturas
de duas camadas, SiO2 sobre Si, com diferentes espessuras: (a) 110 nm de SiO2 e 150 nm de
Si, (b) 190 nm de SiO2 e 70 nm de Si, e (c) apenas uma camada de 260 nm de SiOz. Linhas
tracejadas verticais localizam (da esquerda para a direita) as posi¢des da interface SiO2/Si em
(a), (b) e (c). O perfil gaussiano (triangulos invertidos) é a distribuicdo tedrica de C para uma

implantagao a baixa fluéncia.

Figura 3.7 — Simulagdo de SRIM para as distribuicdes de C implantados com 40 KeV em uma
camada de 260 nm de SiO2. Linhas tracejadas verticais localizam (da esquerda para a direita)
as posicoes da interface SiO2/Si para as espessuras de 110 de SiO:z (trabalhos anteriores), 190
e 240 nm. O perfil gaussiano (tridngulos invertidos azuis) é a distribuicao tedrica de C para uma
implantagdo de baixa fluéncia. As curvas desenhadas pelos simbolos de diamantes sem
preenchimento e circulos vermelhos preenchidos séo as distribuicdes de vacancias geradas no
substrato de Si para capas de SiO2 de 110 e 190 nm, respectivamente. Ambos estimados por

simulagbes de cascata completa SRIM.

Figura 3.8 — Medida RBS (circulos pretos preenchidos) das amostras de (a)110 nm, (b) 190 nm
e (c) 240 nm de SiO2/Si. Todas as amostras foram implantadas com fluéncia de 2,8x10"7 C/cm?
a 600 °C, recozidas a 1250 °C por 2 horas em Ar com 1% de O2 e removida a camada de SiO2
com HF para medida. Uma simulagdo RUMP para uma sintese estequiométrica de SiC ¢é
apresentada em (a) (linha vermelha continua). Uma linha tracejada em laranja foi colocada de
lado a lado na figura, simbolizando a altura inicial de uma camada de SiC estequiométrica. Em
(b) e (c) foram adicionadas setas azuis mostrando os pequenos patamares das camadas de SiC

sintetizada sobre as amostras que tinham 190 nm e 240 nm de SiO:.

Figura 3.9 — Medidas ERDA dos perfis de profundidade de C das amostras com capa de 110
(medida com diamante sem preenchimento), 190 (circulos vermelhos preenchidos) e 240
(circulos azuis sem preenchimento) nm de SiO2. Para essas medidas removemos a camada de

SiO2 de todas as amostras através de um efching quimico com HF, deixando a estrutura de SiC
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sintetizado a superficie. Uma linha de tendéncia foi desenhada para o caso de espectro do 110
nm na regido de profundidade além da nossa detecgdo. A escala no eixo inferior é a profundidade
do C utilizando uma conversdo com base na densidade e composigéo de SiC puro, enquanto a

escala superior seria a profundidade utilizando a densidade e composi¢ao do Si puro.

Figura 3.10 — Medida ERDA sem nenhuma conversao, ou seja, o grafico estda em contagens por
canal. Esta medida é correspondente ao primeiro passo de efching realizado nas medidas da
amostra que tinha 240 nm de SiO2, implantada com 2,8x10'7 C/cm? a 600 °C, e recozida por 2h
em atmosfera de 99% de Ar e 1% de O2. As setas azuis indicam os sinais dos atomos recuados
de hidrogénio, carbono e oxigénio. E usual as medidas ERDA apresentarem um pico de H, pois

este encontra-se usualmente passivando as ligagées pendentes das amostras....................coool

Figura 3.11 — Medidas ERDA do perfil de C, em relagao a profundidade, nas capas superficiais
de SiO2 de (a) 110, (b) 190 e (c) 240 nm. A linha preta continua uma simulagéo da distribuigdo
de C em uma camada de 260 nm de SiO2 obtido pelo SRIM, e a linha tracejada vermelha mostra
a posicao da interface SiO2/Si em cada caso. Os pontos azuis ligados pelas linhas azuis
representam a quantidade de C presente dentro de uma vizinhanga de +15 nm em torno da

profundidade atribuida @ €SteS PONLOS.........cciiiiiiieee e

Figura 3.12 — Medidas ERDA do perfil de C (pontos azuis) em relacéo a profundidade na capa
superficial de 240 nm de SiO2. Em (a) temos a anélise com base na perfilometria de C, baseada
em sucessivos efchings da capa de SiO2, onde a linha preta continua mostra o espectro de
distribuicdo de C em uma camada de 260 nm de SiO2 obtido pelo SRIM, e a linha tracejada
vermelha mostra a posigao da interface SiO2/Si. Cada ponto da perfilometria corresponde a
quantidade de C presente em uma vizinhanga de 30 nm do ponto. Em (b) temos um grafico com
duas cores, que mostra as medidas de C, em relagao a profundidade, para os pontos indicados
pelas setas de mesma cor em (a). Em (b) as medidas brutas foram convertidos para
concentracdo em relagao a profundidade, e entdo, adequadamente combinadas. Deste modo,
conseguimos observar uma queda de concentragao de C, préximo ao meio da camada superficial

de SiO2, diretamente nos espectros ERDA. ... ... e

Figura 3.13 — (a) Imagem TEM plan-view da amostra de Si que consistia de uma capa de SiO2
de 240 nm contendo areas finas de 110 nm (“‘janelas”) de ~3,6 pym de didmetro. Esta imagem
corresponde a medida de uma amostra como-implantada, com a fluéncia de 2,8x10'7 C/cm? a
600 °C, apds a capa de SiO2 ser removida. Em (b) temos um esquema do processo de litografia
na amostra, onde os quadrados é o layout modelo, e as areas circulares correspondem ao padréao

efetiVaMENTE ODLIAO. ... ... et e et e e e e e e e s

Figura 3.14 — (a) Imagem de TEM vista transversal ao longo da dire¢gao [110] de uma amostra

de SiO2/Si com o padrao de litografia 240 nm/110 nm na camada de didxido de silicio, implantada
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a 600 °C com fluéncia de 0,8x10'7 C/cm? e recozida a 1250 °C. Nesta Imagem temos que a regido
de SiOz2 fino tem ~2,7 ym de extens&o, enquanto que a extensao da regido de SiO2 grosso é de
~1,5 um. A regido onde se observa a sintese de precipitados de SiC esta abaixo das areas finas
mais é extensa de (de até ~3,1 ym). Em (b) temos um esquema explicando o efeito do efching

na transi¢cao SiOz2 fino para o grosso.

Figura 3.15 — Imagem de TEM, em vista transversal, BF (200) (a) e DF (200) (b) de uma amostra
de SiO2/Si com padréao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 0,8x10'7 C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
Oo.

Figura 3.16 — (a) Imagem TEM e (b) HRTEM, ambas em vista transversal, da amostra de SiO2/Si
com padréo de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de
0,8x10'” C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O2. Na figura
(a) temos uma micrografia de toda regido da amostra mostrando a ocorréncia de precipitados de
SiC abaixo da capa de SiO2. Em (b) temos uma HRTEM, magnificada da area quadrada vermelha
em (a), demonstrando o SIC sintetizado abaixo da camada fina de SiO2. E em (c) temos o SAD

da regido abaixo da area fina de SiO2 (110 nm).

Figura 3.17 — Imagens TEM (a) BF (200) e (b) DF (200), em vista transversal, de uma amostra
de SiO2/Si, com padrao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 3,0x10"7 C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
Oo.

Figura 3.18 — (a) Imagem TEM e (b) HRTEM, ambas em vista transversal, da amostra de SiO2/Si
com padrao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de
3,0x10"” C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O2. (a) € uma
imagem BF (200), (b) € uma HRTEM do SiC sintetizado abaixo da regido de diéxido de silicio
fino (110 nm); (c) € um SAD da regido contendo precipitados de SiC formados abaixo da area
fina do SiO2 (110 nm).

Figura 3.19 — Imagens, em vista transversal, de uma amostra de SiO2/Si, com padrédo de
litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de 4,4x10"7 C/cm?,
e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O2. (a) mostra imagem BF
(200), e (b) uma DF (200) da mesma regidao. Podemos observar os efeitos da sintese de SiC
tanto abaixo da regido de SiO: fino como abaixo da grossa; tanto (c) HRTEM mostra o SiC
sintetizado abaixo da regido de SiO2 fino, e (d) HRTEM mostra o SiC sintetizado abaixo do SiO2

grosso (240 nm).
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Figura 3.20 — Imagens TEM (a) BF (200) e (b) DF (200), em vista transversal, de uma amostra
de SiO2/Si, com padrao de litografia 240 nm/60 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 2,8x10'” C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
O2. Em (c) uma HRTEM logo acima do SiC sintetizado, junto a interface SiO2/Si das regides de

SiO2 fino; e (d) o SAD das éareas brancas (SiC) em (b), obtida abaixo dos “vales”.

Figura 3.21 — Esquema ilustrativo da explicagdo da mobilidade do C no SiO2. Quando (a)
utilizamos uma janela 110 nm, separada por 6xido espesso de 240 nm de espessura, e
implantamos C a 40 KeV, (b) temos a seguinte distribuicdo de C na capa (bolas vermelhas).
Devido a temperatura de implantagdo e o recozimento, (c) o C no SiO2 préximo a interface da
regido da janela acaba se distribuindo para interface SiO2/Si abaixo do éxido espesso. Por conta
da diminuigdo de C do lado do SiO: da interface da janela, (d) o C implantado no Si préximo a
esta interface acaba migrando para o 6xido, tomando o lugar do C que migrou para regido de
interface abaixo do SiO2 espesso. O C implantado no Si danificado pela implantagdo acaba

ficando preso, formando precipitados de SiC no Si.
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1. INTRODUCAO

Este trabalho esta dividido em quatro capitulos. Neste primeiro
capitulo, introduzimos informacgdes sobre os semicondutores carbeto de silicio
(SiC) e silicio (Si), precursor da nossa sintese. Também falamos sobre o diéxido
de silicio (SiOz2), que desempenha um papel de camada superficial, sobre a qual
transfere-se, ou ndo, um padrdo de litografia. Ao final, € apresentada uma
revisdo de trabalhos anteriores e, a ideia inovadora do presente trabalho. No
segundo capitulo, apresentamos e discutimos as técnicas e métodos utilizados
para sintese de SiC. No terceiro capitulo, sdo discutidos os resultados parciais
obtidos, e apresentado modelos/explicagbes que os justifiquem. No quarto

capitulo, sumarizamos e concluimos o presente trabalho.

1.1 - Motivagao do trabalho

Estudos iniciais relacionados com semicondutores de gap de banda
(Eg) grande surgiram devido a possibilidade de se otimizar dispositivos
eletrénicos para algumas das seguintes situagdes: (i) dispositivos eletronicos de
alta poténcia; (i) operagédo em altas temperaturas; (iii) ambientes hostis [1]. Estes
estudos ocorrem devido a dificuldades da eletrbnica tradicional, baseada em
silicio (Si) e em arseneto de galio (GaAs), de operar em tais condi¢des. Dentre
0os materiais pesquisados, que sdo capazes de suportar estas situacdes, estao
o carbeto de silicio (Eg=2,2-3,3eV) e o nitreto de galio (GaN) (E¢g=3,3-3,4eV).

Quando, adicionalmente, o semicondutor de gap de banda grande
apresenta um gap direto, como o GaN e suas ligas com indio e aluminio, o
mesmo pode ser utilizado na industria para fabricar dispositivos emissores de luz
do tipo LED (do inglés, “Light Emitting Diode”) e Lasers (do inglés, “Light
Amplification by Stimulated Emission of Radiation”) que emitem luz no azul, ou
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proximo. Isso ocorre porque sdo semicondutores que apresentam alta eficiéncia
de emissao, préximo ao comprimento de onda azul [2,3]. Isso também viabilizou
a fabricagédo de LED’s brancos [4,5].

O SiC, no entanto, apresenta um gap de banda indireto [1]. Apesar
disso, se dopado com impurezas apropriadas [6,7], também pode emitir luz na
regido espectral do azul, porém com menor eficiéncia (0,02-0.03%) [6,7] em
relacdo ao GaN. No entanto, a baixa eficiéncia pode ser parcialmente
compensada por sua capacidade de suportar elevadas correntes elétricas e
otima condutibilidade térmica (5 Wcm'K")[1], muito maior do que a
condutibilidade térmica do GaN (1,3 Wem 'K") o que possibilita 0 seu uso em
LED’s.

O GaN, no entanto, € um semicondutor sintético, pois ndo existe em
tamanho de dimensdes apropriadas para fins eletrbnicos na natureza, e
necessita ser crescido heteroepitaxialmente sobre um substrato cristalino, sendo
a safira (Al203) o mais utilizado[8—14]. Como a diferenga entre os parametros de
rede do GaN e do Al203 é elevada (acan=0,3189nm e aai.0:=0,4758nm) [1], além
da grande diferenga dos coeficientes de expanséao térmica do GaN e do Al203
(5,5x106 °C' e 7,0x10° °C', respectivamente) [15], esse crescimento
heteroepitaxial gera uma grande densidade de defeitos no GaN crescido, que se
alastram da interface até a sua superficie. Porém, a diferenca entre os
parametros de rede do GaN com o SiC wurtzite, € menor (acan=0,3189 nm e
asic=0,30730 nm)[16,17], o que potencializa uma diminuicdo de defeitos
estendidos, e cria uma grande area de estudos de interface GaN/SiC[18-20].
Outro desafio tecnoldgico atual consiste na construgao de dispositivos baseados
em GaN diretamente sobre substratos de Si[18]. Uma rota possivel para essa
integracao seria utilizar uma camada de intermediacéo de SiC sobre Si, como
semente, para um subsequente crescimento epitaxial de GaN. Entdo, um
interesse adicional no trabalho aqui apresentado seria também de oferecer essa
possivel rota de integracdo da tecnologia baseada em GaN com a tecnologia
atual de Si [17, 20-23].
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1.2 - Estrutura do Si e do SiC

O silicio € um elemento quimico, de numero atémico 14, e massa
atdbmica de 28 u.a.. Este elemento é encontrado na natureza nas formas amorfa
e cristalina. O cristal se apresenta na fase cubica, com estrutura do diamante, e
com parametro de rede de 0,543 nm.

O SiC é um semicondutor que também se apresenta tanto na forma
amorfa como na forma cristalina. Das formas cristalinas mais regulares, estéo a
a-SiC, de estrutura hexagonal do tipo wurtzite ou romboédrica (Figura 1.1 (a)), e
a B-SiC, com uma estrutura cristalina cubica (Figura 1.1 (b)).

Em ambas formas cristalinas, o carbeto de silicio possui atomos de
silicio ligados covalentemente com quatro atomos de Carbono, formando um
tetraedro. Da mesma forma, cada atomo de C é ligado a outros quatro atomos
de Si.

Hexagonal Cubica

(b)
AN
. [0001]
2H-SiC 4H-SiC 6H-SiC 3C-SiC

(Adaptado de [1,24])

Figura 1.1 — Estruturas cristalinas pertinentes ao SiC. Na figura (a), temos a estrutura cristalina
do SiC Hexagonal, e em (b), a estrutura cristalina do SiC cubico. As demais figuras apresentam
possiveis empilhamentos das bicamadas de SiC, podendo formar estruturas hexagonais (c) 2H-
SiC, (d) 4H-SiC e (e) 6H-SIiC, ou estrutura cubica (f) 3C-SiC.
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As fases hexagonal (Figura 1.1 (a)) e cubica (Figura 1.1 (b)) também
podem ser entendidas como arranjos de bicamadas de Si e C, onde o carbono
e o silicio encontram-se formando uma ligagédo covalente entre si. Nesta maneira
de representar, na forma de bicamadas de SiC, podemos atribuir a notacao A, B
e C para representar as trés possibilidades de encaixe compacto entre as
mesmas. Conforme a sequéncia de empilhamento dessas bicamadas, pode-se
formar uma estrutura hexagonal (wurtzite mostrada nas Figuras 1.1 (c)-(e)) ou
cubica (zinc blende, mostrada na Figura 1.1 (f)). Se o empilhamento é
ABCABC..., a estrutura zinc blende é puramente cubica (3C), como mostrado na
Figura 1.1 (f). Ja a sequéncia de empilhamento puro wurtzite seria ABAB..., é
indicado como 2H SiC, como ilustrado na Figura 1.1 (c).

O cristal SiC apresenta um polimorfismo de empacotamento, onde
todos os demais politipos sdo fundamentalmente misturas de empilhamentos
zinc blende e wurtzite. Alguns politipos hexagonais comuns sao o 4H e 6H SiC,
mostrados na Figura 1.1 (d) e (e), respectivamente. O 4H é composto por metade
dos empilhamentos cubicas e outra metade empilhamentos hexagonais,
enquanto o 6H é dois tercos de empilhamentos cubicos. Devido a todas essas
possiveis configuragdes das bicamadas de SiC, diz-se que o Carbeto de Silicio
apresenta um politipismo.

O gap de banda do SiC depende da rede cristalina em que ele se
apresenta. Por exemplo, a estrutura cubica do SiC (3C-SiC) apresenta Eg de

2,36 eV. Ja para a estrutura hexagonal (6H-SiC), o gap de energia € de 3,3 eV.

1.3 - Estrutura do SiO:

O didxido de silicio (SiO2) € um material com uma estrutura
tetraédrica, apresentando um atomo de Silicio no centro da pirdmide, e mais trés
atomos de oxigénio nos vértices desta piramide. O SiO2 se apresenta tanto na
forma amorfa, podendo ser obtido através da oxidacao térmica de Si, como em
uma forma cristalina chamada quartzo. O dioxido de silicio, quando amorfo,
possui uma densidade de 2,21 g/cm?® e em sua forma cristalina, apresenta

densidade de 2,65 g/cm3. Podemos ver detalhes da estrutura do SiO2 na Figura
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1.2. Uma forma de se obter este material é através da oxidacao térmica do silicio,

onde para se obter 100 nm de SiO2 € necessario oxidar 44nm de Si.

Oxigénio

227A /1 \ 1.60A
(ﬂ ﬂ
0
(a) (b)

(Adaptado de [25])

Figura 1.2 — Estrutura do dioxido de silicio. Em (a) temos a disposi¢cdo dos atomos e seus
comprimentos de ligacbes da unidade estrutural basica, tanto para fase amorfa como para a

cristalina, e (b) ilustra a estrutura do quartzo (SiOz2 cristalino).

1.4 - Estudos anteriores sobre a sintese de SiC por implantagao

ionica de C em Si e os objetivos do presente trabalho

Estudos sobre a sintese de SiC por implantagao de C em Si mostram
que é possivel sintetizar carbeto de silicio enterrado neste substrato [26—32]. Em
trabalhos anteriores do nosso grupo [33-37] foram explorados diferentes
métodos de sintese de SiC sobre Si através de sintese por feixe de ions (IBS,
“lon Beam Synthesis”), utilizando amostras de Si bulk e SiO2/Si, onde a camada
de dioxido de silicio foi crescida termicamente até uma espessura de ~100 nm.
Estes dois tipos de amostras foram implantadas com C até uma fluéncia de
4x10'7 C/cm?, a uma energia de 40 KeV, e com a amostra a uma temperatura de
600 °C [33]. Apos este processo, foram testados recozimentos em atmosfera
oxidante (Oz2) e quase inerte (99% Ar com 1% Oz2), a 1250°C por 2 horas. Destas
amostras, foram realizadas medidas de RBS/C e TEM, onde se constatou que
todas aquelas que foram submetidas ao recozimento em ambiente de 99% de

Ar com 1% de O2 apresentaram uma camada de SiC sobre Si. Para as amostras
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recobertas com a camada de SiOz e recozida em atmosfera oxidante, ndo se
obteve SiC sintetizado. Em atmosfera oxidante (100% O32), apenas a amostra Si
bulk que foi implantada com C resultou em uma camada de SiC. Nesse caso,
esta camada foi formada abaixo de um SiO2 formado durante o processo de
recozimento a 1250°C por 2 horas [33].

Através de medidas RBS/C, estudou-se [34] a qualidade cristalina da
camada de SiC sintetizada por intermédio do parametro ymn. ESte pardmetro é
definido como a raz&o entre o numero de contagens no espectro canalizado e o
numero de contagens do espectro aleatorio. Ou seja, quando Yms=1 (100%),
significa uma amostra amorfa. Por outro lado, para um bom cristal de silicio, e
canalizado axialmente, podemos ter Y min de ~0,03 (3%).

De todas as camadas de SiC sintetizadas, a que apresentou melhor

min foi @ de C implantado em Si bulk e recozida em Oz a 1250 °C por 2 horas,

que resultou em um ymin=85%. Porém, esta camada apresentou ondulagbes na

superficie. Ja a amostra implantada com C através da capa de SiO2, e que foi
recozida em Ar com 1% de O2 a 1250 °C, por 2 horas, apresentou a superficie
mais plana e maior espessura de SiC, apdés removido o dioxido de silicio com
HF. Por estes motivos, para o nosso trabalho atual, assim como nos trabalhos
posteriores a publicacao inicial [33], decidiu-se adotar este ultimo processo como
0 padrao para a sintese de SiC sobre Si.

Também foram realizados estudos de sintese na estrutura do tipo
SIMOX. Para a sintese de SiC em SIMOX [34,38], foi depositada uma camada
de 100 nm de diéxido de silicio pelo método de deposi¢gdo quimica (CVD —
“Chemical Vapor Deposition”). O processo de implantagao de carbono foi feito a
40 KeV com passos de pequenas fluéncias (variando entre 3 x10'® e 5x10'6
Cl/cm?) até chegar a dose total de 2,3x10"” C/cm?, sendo realizados recozimentos
de 30 minutos a 1250°C, em ambiente quase inerte (99% Ar e 1% Oz2), entre as
etapas, para se avaliar a composicdo resultante por RBS. A composi¢cao
estequiométrica foi obtida com a fluéncia total de 2,3x10'” C/cm2. Também foi
realizado uma implantacdo direta com essa fluéncia minima para a
estequiometria de SiC (2,3x10'"” C/cm?), e outra muito acima, de 4x10'” C/cm? e,

apdés um recozimento de 2h no mesmo ambiente inerte de Ar com 1% de
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oxigénio. Observou-se que o controle da fluéncia de implantagéo de carbono é
um fator muito determinante na qualidade das camadas sintetizadas, onde o
melhor resultado foi encontrado com o minimo de carbono implantado para
chegar a estequiometria Si:C de aproximadamente 1:1. Foi feita uma avaliagéo
semelhante para o caso de implantagdes em SiO2/Si(111) [36]. A fluéncia minima
para esse caso foi um pouco maior do que o para estrutura SIMOX, e resultou
em uma fluéncia de 2,8x10'” C/cm?. A qualidade cristalina da camada de SiC
obtida a partir da estrutura SIMOX, foi inferior aquela da sintese realizada a partir
de um Si bulk coberto com uma capa de SiOz2. Isto se deve a camada de SiC
sintetizada, no caso da implantacdo de C em SIMOX, ter sido obtida da
conversao total de Si superficial, que esta separada do Si bulk por uma camada
amorfa de SiO2.

Em outro trabalho [37], buscou-se analisar os efeitos dos danos da
implantacédo de C ao se formar uma camada superficial de SiC sobre Si (111) e
SIMOX (111). Neste trabalho, foi comparada a sintese de SiC utilizando uma
fluéncia de 2,8 x 107 C/cm?, além de uma fluéncia maior de 4 x 107 C/cm?. Por
HRTEM, foi observada uma melhor qualidade cristalina, com menos falhas de
empilhamento e inclusbes amorfas na amostra implantada e recozida com a
menor fluéncia. Além disso, por medidas RAMAN [37], foi encontrado uma maior
quantidade de ligagbes do tipo C-C na amostra de maior fluéncia, o que
explicaria as regides amorfas ao redor do SiC sintetizado.

Além destes métodos, foi feita a sintese de SiC em uma amostra de
Si previamente implantada com Hélio a temperatura ambiente, com fluéncias de
1x10'® He/cm? e 2x10'® He/cm?, a uma energia de 30KeV [39]. Deste trabalho
conseguiu-se diminuir para 2,2x10"” C/cm? a quantidade de carbono implantado
necessario para se obter uma camada estequiométrica de SiC, em relacado a
amostra de SiO2/Si sem a pré-implantagdo de He (2,8x10'" C/cm?). Na
comparagao, a qualidade cristalina do SiC sintetizado na amostra SiO2/Si pré-

implantada com He, sem essa pré-implantacao, é semelhante, apresentando um
grau de canalizagdo compativel (¥min~85%, que € a do melhor caso) obtido antes

para o Si bulk sem a capa de SiO2. Pela Figura 1.3, podemos ver um sumario
dos casos de sintese de SiC estudados anteriormente.
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Condigao inicial Fluéncia Estrutura Sintetizada

SiC/Si bulk
Si02/Si (Bulk) apos etching HF
Xmin = 85%

SiC/Sibulk
apos etchingHF
Xmin = 85%

Si02/Si (bulk
breviamente implantado
com He)

SiC/Si02/Si bulk
Si02/Si/Si02/Si bulk apos etchingHF
(SIMOX) Xmin = 95%

Figura 1.3 — Condicdes iniciais, fluéncia e qualidade cristalina das estruturas sintetizadas em

trabalhos anteriores.

Neste trabalho, tivemos por objetivo melhorar a sintese de SiC sobre
Si em amostras do tipo SiO2/Si, utilizando a técnica de IBS. Por conta desta
técnica utilizar um processo balistico, o SiC obtido anteriormente apresentou
uma qualidade cristalina pobre. Para melhorar essa qualidade cristalina,
acredita-se que seja necessario diminuir a componente balistica, a fim de se
reduzir a geragao de defeitos na camada sintetizada. Devido a isso, propomos e
testamos dois métodos de sintese:

1. Sintese de SiC a partir de SiO2/Si(100) em funcédo da espessura

capa superficial de SiO2: Para este método, sintetizou-se SiC sobre Si (100), de

maneira semelhante ao ja realizado, com a diferenga de se variar a espessura
da capa de sacrificio de SiO2, porém sem alterar a energia de implantagao, e

analisar as caracteristicas do SiC sintetizado em relacdo a outros trabalhos.
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Escolhnemos as seguintes espessuras de SiO: para este estudo: 110 nm

(anterior), 190 nm e 240 nm.

2. Sintese de SiC por difusao lateral em SiO2/Si(100): Neste método,

foi feita uma intercalacao de regides de 6xido fino (tsioz=60 nm ou tsio;=110 nm),

separadas por regides de Oxido espesso (tsio.=240 nm, suficiente para quase
barrar a implantacdo de C a 40KeV no substrato Si). Neste processo,
almejavamos sintetizar SiC nas regides de o6xido fino, de maneira similar a
realizada nos trabalhos anteriores, e esperavamos uma difusdo lateral de
carbono das regides abaixo do 6xido fino para aquelas abaixo do 6xido grosso.
Como as regides abaixo do Oxido espesso nao foram expostas aos danos
balisticos, inerentes do processo de implantagao, obteriamos ali uma estrutura
cristalina de melhor qualidade devido a inexisténcia dos danos por implantagao.
A Figura 1.4 ilustra o método 2 de SiC sobre Si bulk. Para se obter esse padrao
de areas espessas e finas no SiOz2, utilizamos processos de litografia.

Para a analise das amostras obtidas pelo primeiro método, utilizamos
as técnicas de Microscopia Eletrénica de Transmissao (TEM — “Transmission
Electron Microscopy”), Retroespalhamento de Rutherford/Canalizagao (RBS/C —
“Rutherford Backscattering Spectroscopy/Channeling”) e analise por detecgao
de recuos elasticos (ERDA — “Elastic Recoil Detection Analysis”). As medidas
por feixe de ions foram realizadas no laboratério de implantagao iénica (LIl) do
Instituto de Fisica (IF) da UFRGS.

As medidas TEM foram feitas no Microscopio Eletrénico de
Transmissdo de 200KV (modelo JEOL2010), do Centro de Microscopia e
Microanalise (CMM) da UFRGS. No TEM, caracterizamos as amostras por
difracdo de elétrons de area selecionada (SAD - “Selected Area Diffraction”),
microscopia eletrbnica de transmissdo de alta resolugdo (HRTEM — “High-
Resolution Transmission Electron Microscopy”) e por micrografias classicas de
dois feixes, em campo claro (BF — “Bright Field”) e em campo escuro (DF — “Dark
Field”). A andlise das amostras obtidas pelo segundo método foram feitas
apenas por medidas TEM, devido a complexidade da estrutura inviabiliza uma
interpretacéo clara dos espectros de RBS/C.
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Regiao sem implanta¢ao
de carbono

Regiao de difusao de C,
formando SiC de melhor
qualidade cristalina

Regiao de implantagao
direta de carbono

Implantagdo de Carbono

Figura 1.4 — Sintese esperada de SiC para amostra de Si com litografia na camada de SiOx.

Finalizamos este capitulo introdutdrio, antecipando um pouco dos

resultados obtidos a partir da execugao desses dois métodos. Isso é feito com

intuito de facilitar a leitura dos capitulos 3 e 4, onde os resultados séao

detalhadamente analisados, discutidos e interpretados. Mostraremos que:

a) O método 1 de sintese de SiC, utilizando diferentes espessuras de camada

de cobertura de SiO2 sobre Si, se mostrou muito eficiente para a espessura

de 240 nm de o6xido de silicio. Vimos que, além de formar uma camada de

SiC, como no caso da amostra de 110 nm de SiO2, a qualidade cristalina

desta camada se mostrou muito superior a obtida anteriormente. Porém, no

caso intermediario, de espessura de capa de SiO2 de 190 nm, encontramos

uma piora na qualidade cristalina do SiC sintetizado, onde, além de nao

sintetizar uma camada de carbeto de silicio, resultou em precipitados sem

epitaxia com o substrato.
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b) O método 2 de sintese de SiC n&o se concretizou como um método
adequado. Nao foi observado uma difusdo de C das regides do Si abaixo
das janelas finas de SiO2 para aquelas abaixo das areas de SiO2 espesso.
Além disso, a sintese n&o ocorreu nem mesmo nas regides abaixo do 6xido
fino de 110 nm, espessura de capa, para a qual, nos trabalhos anteriores, a
sintese de uma camada epitaxial de SiC havia sido obtida. Para essa
espessura (110 nm) de “janelas” de SiO2, foram observados precipitados
aleatoriamente orientados, totalmente diferente do obtido quando se adota
uma capa uniforme de 110 nm de SiO2. Um modelo é apresentado para
explicar essa diferenga.

O capitulo seguinte a este, Capitulo 2, traz uma revisdo dos

procedimentos experimentais para a sintese e caracterizacio.
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2. TECNICAS EMPREGADAS NA SINTESE

DE SiC E SUA CARACTERIZACAO

Neste capitulo sdo apresentados os principios das técnicas de
caracterizagao, alguns conceitos relativos as técnicas de implantagao ibnica e
litografia, que sdo empregadas na nossa sintese do SiC. Além disso, sao
apresentados os procedimentos experimentais envolvidos na preparacao das

amostras e no processo de sintese por feixe de ions.

2.1 — Técnicas empregadas na presente sintese do SiC realizado

a partir de um substrato de Si
2.1.1 - Litografia

Litografia é o processo de transferéncia de padroes de formas
geométricas de uma mascara para uma fina camada de material sensivel a
radiacao [25]. Este material € chamado de fotoresiste, sendo um dos mais
importantes para a microeletrénica.

O fotoresiste € um composto polimérico sensivel a radiagao, podendo
ser classificado como positivo ou negativo em relagéo a sua resposta a radiagao.
Nos fotoresistes positivos, as regides expostas tornam-se mais soluveis em um
solvente adequado e, portanto, mais facilmente removidas. O resultado é que os
padrdes formados (também chamados de imagens) no fotoresiste positivo séo
0s mesmos que os da mascara. No fotoresiste negativo, as regides expostas
tornam-se menos soluveis, e os padrdes formados sao o inverso dos padrbes da
mascara apos a revelagao.

Os esquemas das Figuras 2.1 (a), (b) e (c) ilustram o papel do

fotoresiste no processo inicial de litografia. Em (a) temos uma amostra SiO2/Si
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com fotoresiste depositado em sua superficie. Em (b) temos uma mascara
deixando passar radiagao sobre algumas partes do fotoresiste e em outras nao,
e em (c) o resultado da litografia apds a revelagéo, tanto para o caso positivo
como para o caso negativo.

Fotoresiste positivo consiste em trés componentes: um composto
fotossensivel, uma resina de base polimérica e um solvente orgénico. Antes da
exposi¢ao, o composto fotossensivel € pouco soluvel na solugcédo reveladora.
Durante a exposicao, o composto fotossensivel absorve radiagdo nas areas
expostas do padrao, que muda a sua estrutura quimica e o torna soluvel na
solucéo reveladora de fotoresiste positivo. Apds a exposigao a radiacéo, as areas
expostas sdo removidas por uma solugao reveladora, conforme Figura 2.1 (c)

(lado esquerdo da figura).

Fotoresiste

® Sio2

|-

! Sido
R substrato

bbb

Mascara

(b)

Fotoresiste
negativo

Fotoresiste
positivo

(e)

(d

(e)

(Adaptado de [25])
Figura 2.1 — Exemplo do processo de litografia para a remogao seletiva de areas de uma camada

de SiO2, usando tanto fotoresiste positivo, como o negativo.
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No caso do fotoresiste negativo € o inverso. Durante a exposicao, o
composto fotossensivel absorve energia éptica, e converte-a em energia quimica
para iniciar uma ligagdo cruzada entre as cadeias poliméricas (processo de
reticulagcao). O polimero reticulado tem um peso molecular mais elevado, e torna-
se pouco soluvel na solucédo reveladora. Apés uma exposicao a radiacao, as
areas nao expostas sao seletivamente removidas por uma solucéo reveladora,
em relagdo as areas nao expostas, conforme ilustrado na Figura 2.1 (c) (lado
direito da figura).

Os esquemas (d) e (e) na Figura 2.1 ilustram a parte final do processo
de litografia. Em (d) temos o resultado apds o efching quimico do SiO2 usando
HF (acido fluoridrico), ou uma solugdo conhecida como BOE (“Buffered oxide
etch”), com composicado (6NH4F+1HF). O fotoresiste é estavel a estas solugdes
acidas, porém o SiO2 € removido por elas. Com isso, agora o padrdao com formas
geométricas é transferido para a camada de SiO2 abaixo do fotoresiste devido
ao etching quimico seletivo. Ao final, o fotoresiste € totalmente removido por
imersdao em acetona, permanecendo sobre a amostra apenas o SiO2 com o
padrao litografico transferido.

Todo o processo descrito nesta figura ocorre em uma sala limpa,
ambiente com numero de particulas por volume muito controlado, de maneira a
inviabilizar que particulas suspensas no ar venham a se depositar sobre a
amostra e, assim, comprometer o processo de litografia. Além disso, a
iluminacéo desta sala é com luzes amarela, devido a fotoresiste ndo ser sensivel
radiacdo com comprimento de onda maior que 500 nm [25]. A maioria da
fabricagéo de circuitos integrados utiliza equipamentos 6ptico de luz ultravioleta,

com comprimento de onda entre 200 nm a 400 nm.

2.1.2 - Implantagao Iénica

Implantagao i6nica é uma técnica para dopagem e modificagdo de
materiais, onde se utiliza um feixe de ions acelerados. Esta técnica € muito
usada para dopagem de semicondutores, e considerada a espinha dorsal das
comunicagbes globais e avangos na capacidade de computagdo que

transformaram a vida moderna neste ultimo século [40].

32



No processo de implantacdo de ions, se utiliza um feixe
monoenergético de particulas aceleradas ao encontro de um material, onde
estas particulas perdem energia ao adentrar no alvo, sendo incorporadas a
estrutura da amostra. Deste modo, € possivel alterar propriedades quimicas e
fisicas de compostos seletivamente através de padrbes de litografia como os
obtidos na Figura 2.1 (e), ou até mesmo sintetizar novos materiais com grande
controle de fluéncia (1% de toleréancia) e longe de contaminagdes. Além disso,
todo esse processo apresenta um o6timo controle de profundidade média de
penetracdo. Podemos observar na Figura 2.2 um esquema basico de um
implantador, onde um plasma i6nico é formado na fonte de ions, da qual ions
sao extraidos e pré-acelerados por um potencial de 10, 20 ou 30KV. Este feixe,
assim formado, passa por um seletor de massa, e € novamente acelerado até a
energia desejada. E feita uma varredura de feixe sobre a amostra para

uniformizar a implantacdo sobre uma area mais ampla.

Aceleragdo do feixe

Seletor de massa (alta tensdo) Sistema de
(regido com campo / varredura do feixe
magnético) /

/ Alvo sendo
implantado
=0
A i - e

/

Potencial de extragdo do -
feixe: 10, 20 ou 30KV. )

——— Fonte de ions

Copos de Faraday para medida
da fluénciaimplantada

Figura 2.2 — Esquema basico de funcionamento do processo dei implantagao idnica.

Enquanto os ions incidentes adentram o material, eles transferem
energia devido a interagdes com atomos e elétrons (livres e ligados) do alvo. A
energia das particulas aceleradas diminui proporcionalmente ao seu movimento

aleatorio. Deste modo, a perda de energia dos ions incidentes em um solido é
, dE .
descrita com base no poder de freamento de um alvo S(E) = ™ da seguinte

forma [41]:

dE
S(E) = 5 = Nlea(E) + e ()], (2.1)
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onde N representa a densidade volumétrica de atomos no alvo, com unidade de

(atomos/cm3), sendo ¢, (E) = (%) (j—i)n e &, (E) = (%) (j—i)e as secoes de choque

de freamento nuclear e eletrénica. O termo ¢, € denominado se¢édo de choque
de freamento nuclear, mas trata-se, na verdade, da parcela de perda de energia
devido as colisdes elasticas com os atomos do alvo. O termo ¢, corresponde a
perda de energia para fins de excitagcdo da nuvem eletrénica dos atomos
constituintes do alvo (eventos inelasticos). A unidade tipica das secbes de
choque de freamento é (eV/cm?).

Apds uma série de colisbes de natureza elastica, o ion chega ao
repouso e fica implantado na amostra. Para estipular o alcance médio dos ions,
deve-se avaliar as perdas de energia devido todas as interagbes entre os atomos
do alvo e os ions incidentes. Para isso, utilizamos

E dE’
R(E) =f0 SE (2.2)
A, distribuicdo dos ions no sdlido pode ser aproximada por uma fungao
gaussiana, com dispersao ARy (straggling), onde o componente do alcance
médio total R(E) projetado na dire¢ao da normal a superficie do alvo é descrito
como Rp. Deste modo, para baixas energias de implantagao, a concentragéo de
ions em uma profundidade x em um alvo é descrita em termos de Rp e ARp da
seguinte forma [41]:
(X - Rp)z

- (2.3)

C(x) = Cyexp 2(R.)Z |
p

onde C(x) € a concentragdo de atomos em uma dada profundidade x, C, a

concentracao de pico dos ions implantados e ARp corresponde ao desvio padrao
da distribuigdo (também conhecido por longitudinal straggle).
A integral da distribuicdo C(x) ao longo de todas as profundidades x

nos da a fluéncia de implantagao [41]

() =f0 C(x)dx, (2.4)

em unidades de ions/cm?.
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Ao se calcular esta integral, como base na distribuicdo gaussiana da
equacao (2.3), obtém-se a seguinte relacdo que nos permite determinar a
concentragao de pico C, no centro da distribuicao

c__©
P7 25AR,"

(2.5)

Em implantacao ibnica é utilizado rotinas computacionais, baseadas
em simulagao de Monte Carlo e em equagdes analiticas semi-empiricas para o

calculo, tanto do alcance projetado R,,, como para o desvio padréo AR, do perfil

de implantagdo. Neste trabalho, o software utilizado para isto foi o SRIM (“The
stopping and Range of lon in Matter”) [42]. Este software considera um alvo
amorfo, e adota o modelo ZBL (Ziegler, Biersack e Littmark) para descrever a
interagdo dos ions energéticos com a matéria [43]. Este modelo ZBL emprega
um potencial de interacdo interatomica universal para calcular a se¢ao de choque
de freamento nuclear ¢,,. Para o calculo da se¢do de choque de freamento
eletrénica ¢,, ele emprega uma rotina de escalonamento, a partir da expresséo
analitica obtida por Bethe [44,45], e por Varelas, Brandt e Kitagawa [46,47] (para
o calculo da fragdo da carga efetiva). Nessas relagdes de escalonamento, os
parametros de entrada sao os valores de se¢des de choque experimentais para

o hidrogénio em meios de substancia simples.

2.2 — Técnicas de caracterizagao empregadas

2.2.1 - Espectrometria de Retroespalhamento de Rutherford
(RBS - “Rutherford Backscattering Spectrometry”)

A técnica RBS é utilizada para a analise e caracterizacdao de materiais
através de colisdes elasticas entre os ions do feixe monoenergético com os
atomos do alvo [41,48]. Ao utilizar este método n&o-destrutivo, conseguimos
fazer analise composicional com grande resolu¢do em profundidade (~10nm)
[49].

Tipicamente é utilizado um feixe de particulas a (*He*) para colidir com
os atomos proximos a superficie do alvo (até 500 nm de profundidade). A energia
E, tipica do feixe de “He* é de 1 MeV.
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Em nossas medidas experimentais o sinal do detector é captado por
um pré-amplificador, e este ligado a um amplificador principal. Este sinal
amplificado & processado por um analisador MCA (Multi-Channel Analyser), que
analisa a quantidade de particulas detectadas em funcdo de sua energia,
colocando-as em canais (ou memorias). Os canais sao linearmente
proporcionais a energia das particulas detectadas, sendo possivel converter de
uma escala de canais para uma escala em energia, mediante uma simples reta
de calibracdo. Esta calibracdo nada mais € do que medir uma amostra de
composicao e estequiometria conhecida (no nosso caso, uma amostra de Si
puro) utilizando pelo menos trés diferentes energias de feixe incidente Eo.

A Figura 2.3 ilustra uma medida RBS feita em uma amostra que
possui uma camada superficial bielementar AmBn (Ma € Ms sdo as massas dos
elementos A e B, cujos numeros atdmicos sao Za e Zs, respectivamente). Nesse
exemplo, a camada encontra-se sobre um substrato de elemento mais leve A,
com Ma>Ms. Como ilustrado nesta figura, ao incidir o feixe sobre o alvo, a maior
parte adentra a amostra devido a uma predominancia de colisbes de baixo
angulo, e apenas uma pequena parte é retroespalhada. Um detector de estado
sélido de Si é colocado a um grande angulo fixo (no nosso caso, 8=170°, onde
0° é a direcao de incidéncia do feixe, enquanto 180° seria o sentido oposto) para
contar e avaliar a energia E1 de recuo das particulas retroespalhadas do feixe

neste angulo.
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(Adaptado de [50])

Contagens

Canal MCA

Figura 2.3 — Principio basico da técnica de RBS. Dois elementos de massas diferentes, Ma > Ms,
constituem um sélido qualquer. Uma pequena fragao do feixe de Mue, ao colidir com as particulas
do sdlido é retroespalhado. A energia caracteristica devido a uma colisdo em atomos alvo sobre

a superficie é proporcional ao fator cinematico (K) do correspondente elemento.

Podemos escrever, de maneira simplificada, o fator cinematico K de

transferéncia de energia por
E
K=-—=2 (2.6)

onde neste caso, Eg,, € a energia devido a colisGes ocorridas na superficie da

amostra.
A partir das leis de conservagao de energia e momento linear,

demonstra-se que [41]

2
M2 — M? sin?2 ) — M, cos®
Km:(du Z5in? 9) — M, ) 27

M; + M,

O fator Ky, € um fator adimensional que varia de 0 a 1 dependendo

da relagdo das massas M; e M,, onde M;denota a massa do projétil e M, a
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massa do atomo alvo. Quando M, = M,, K,,,=0, enquanto que, quando M;<< M,,
Ky, tende a 1.

Caso o retroespalhamento ocorra numa profundidade x, as particulas do
feixe que chegam ao detector acabam por possuir uma energia menor devido as
perdas de energia no caminho de entrada e saida, sendo essas perdas
relacionadas ao poder de freamento dE/dx. Assim, & possivel relacionar a
reducao AE da energia com a profundidade x de onde ocorreu o espalhamento

por um atomo alvo, por [41]

K dE alvo 1 dE alvo
AE =KE, —E; = ( )— ( )— , 2.8
0 1 X[ cos 61/ dxlg, cos 0,/ dx kg, (28)
dE alvo d alvo . i
onde, — e — sdo os poderes de freamento das particulas ao
dx Eo dx KEg

penetrarem e ao sairem do alvo, respectivamente, na aproximagao de energia
de superficie, e 8, e 8, sao os angulos de entrada e saida do feixe em relagéo a
normal da amostra.

Portanto, os espectros de RBS caracterizam-se por um degrau iniciado
em KE, (retroespalhamento por atomos na superficie), que se estende para
energias mais baixas (devido a retroespalhamentos ocorridos no interior da
amostra). No caso da Figura 2.3, onde supde-se uma estrutura do tipo AmBn/B,
sendo Ma>Ms, o sinal de Ms estd em uma regido de mais baixos canais (menor
energia), e apresenta um degrau devido as diferentes concentragées de B na
camada e no bulk. Na regido de mais altos canais (feixe retroespalhado de maior
energia), temos o sinal proveniente do elemento de maior massa A, presente
apenas na camada AmBn.

Os valores de AE, e AE;, medidos no espectro do exemplo da Figura
2.3, estdo ambos relacionados com a espessura x da camada superficial de AmBn

pelas relacdes:
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AE AE
x=—=2_  ou x=—2=>2_ (2.9)

[S]ijn [S]gmBn !

onde, da expresséo (2.8), temos:

(5] — < Ka )dE atve s < 1 )dE atvo (2.10)
4 [\cos 8,/ dx Eq cos 0,/ dxly,g, .
e
K dE alvo 1 dE alvo
AmB B
S1omPn — —_ e . 211
515 l(cos 01) dx|g, + (cos 92> dx KBEOl (2.11)

Portanto, RBS corresponde a um grafico de contagens em fungdo da
energia das particulas retroespalhadas. A partir das relagdes (2.10) e (2.11),
podemos fazer uma conversdo do grafico de contagens x energia para um
grafico de contagens x profundidade para cada elemento da amostra.

Do ponto de vista das concentragdes m e n, estas seguem da razao das
alturas dos dois elementos A e B. Define-se entao Ha e Hs, como as respectivas
alturas de seus degraus. A razao entre as alturas H, e Hg de uma amostra com
estequiometria A,,B,,, sendo A e B dois elementos quimicos distintos, € dada
aproximadamente por:

do
Hy, 305 mislin®
HB_ do n SAmBn’
aw [ST,

(2.12)

onde as segdes de choque -~ e 2% sa0 as de Rutherford [41]
a0, © dog

do 7,75\ 2% ~ do . .
(E) o« (T) . Como as segbes de choque - Sao avaliadas na mesma
B

energia E, do feixe, no mesmo angulo de espalhamento 6, e massa do projétil

Z,, temos entao:
do 5
dQa Z
% = (—A) . (2.13)
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A expresséao (2.12) reescrita em fungéo da razéo % usando a equagao

(2.13), fica entao:

_ (Z5\*[SI;™7" Ha

% - (Z) [s]4mPn Hp’ @1

de onde podemos extrair as concentracdes relativas em uma amostra pelas
razbes das alturas entre os sinais.

Algumas medidas experimentais foram comparadas com simulagdes via
software RUMP [41,51]. Este programa utiliza, como parametros de entrada, os
parametros do feixe, geometria do espalhamento, bem como a estrutura da
amostra em camadas, e sua composicdo. O RUMP nos permite descrever a
composicao de uma amostra, mesmo com multicamadas.

Para as nossas medidas de RBS utilizamos o acelerador de particulas
TANDEM HVEE de 3 MeV e todo aparato eletrébnico do Laboratorio de

Implantagao l6nica do Instituto de Fisica da UFRGS.
2.2.1.1 - Canalizagao

Canalizagao é o nome dado a drastica redugao do numero de contagens
de um RBS, quando se alinha o feixe incidente a uma diregao cristalina de baixo
indice de miller ([100], [110], [111], por exemplo). Portanto, € um efeito
observado em amostras cristalinas [41]. Para fazer estas analises, a amostra é
colocada em um goniémetro, capaz de rotar em trés eixos com precisdo de

décimos de grau.

40



(a) (b)

Adaptado de [41].

Figura 2.4 — Modelo de rede atdmica do Si visto em uma diregcéo aleatéria (a), planar em (b) e
em (c) axial.

Como ilustrado na Figura 2.4, um cristal pode ser “enxergado” de
diferentes maneiras em relacéo a diregao do feixe incidente. Isto pode fazer com
que ocorra uma diminuicdo de até cem vezes no numero de particulas
retroespalhadas, no caso de um canal axial como o ilustrado na Figura 2.4 (c).
Alinhar o feixe com diregdes planares (Figura 2.4 (b)) também causa uma

diminuigdo nas contagens, sendo um fator em torno de 10x de redugdo. A esse
fator de redugcdo chamamos de i, sendo definido como a razdo entre as alturas

do espectro canalizado e do espectro aleatdrio. O espectro aleatério € obtido ao
se incidir o feixe sem alinhamento com alguma diregéo cristalina principal, tal
como ilustrado na Figura 2.4 (a).

O motivo para a queda na contagem das particulas € porque, uma vez
dentro dos canais, as particulas a sdo guiadas para seu centro através de uma
sequéncia de colisées de baixo &ngulo pelos atomos do alvo. A interagdo agora
nao corresponde a colisbes binarias, mas passa a ser tratada como uma
interacdo do projétil com uma linha de carga. Desta forma os, eventos em que
0s projéteis se aproximam muito dos atomos nas linhas e planos cristalinos sao
substancialmente reduzidos, eventos esses que seriam tratados como colisées

binarias onde os projéteis sofreriam um espalhamento em alto angulo.
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Como ilustrado na Figura 2.5, que apresenta um exemplo de medida de
RBS aleatéria e canalizada, feitas em uma mesma amostra, sempre existe um
pico no inicio do espectro canalizado, chamado de “pico de superficie”. Este pico
esta relacionado com o maior espalhamento do feixe pelas primeiras camadas
atbmicas da amostra. Logo, na regido superficial da amostra, ocorre um
retroespalhamento mais intenso na medigdo canalizada. As medidas de
canalizacdo encontram aplicagdes na analise da distribuicdo em profundidade e
disturbios de rede, localizagao de sitios de rede de impurezas e de composig¢ao
e espessura de camadas superficiais amorfas.

Podemos observar na medida RBS, ilustrada na Figura 2.5, uma curva
aleatoria (Ha) e canalizado (Hc). O parametro ymin € definido como Y min= :_f\ e
serve como uma maneira quantitativa de avaliar a qualidade cristalina. Quanto
maior o valor desta raz&o (mais perto de 100%), pior a qualidade cristalina. Ja

quanto menor este valor (mais perto de 1%), melhor a qualidade cristalina. A

titulo de exemplo, uma amostra de Si de alta qualidade cristalina apresenta

Xmin=3%.
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Figura 2.5 — Exemplo de medida RBS aleatéria e canalizada.

2.2.2 Analise por Deteccao de Recuos Elasticos (ERDA —
“Elastic Recoil Detection Analysis”)

ERDA é uma técnica de analise por feixe de ions adequada para uma
caracterizagao (perfil em profundidade) de elementos leves, utilizando um feixe
de ions mais massivos, em relagao aos atomos do substrato [41]. Na analise por
ERDA, um feixe monoenergético de ions pesados incide sobre um alvo, e uma
pequena fracdo de atomos deste alvo sdo recuados elasticamente, sendo
ejetados da amostra e detectados por um detector de silicio. Uma geometria a
angulo rasante (~75° em relagdo a normal da amostra) € empregada para
ampliar a eficiéncia da ejecdo dos atomos leves pela superficie da amostra.
Podemos observar na Figura 2.6 (a) um esquema de montagem do experimento

de ERDA.
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Figura 2.6 — Esquema de montagem (a) do experimento de ERDA e (b) do experimento de RFS
(“Rutherford Forward Scattering”).

Na Figura 2.6 (a) a massa do projétil € maior que a massa do alvo
(M1>M2). A massa Mz recua, sendo ejetada da amostra e detectada a um angulo
¢ medido em relagéo a dire¢ao de incidéncia do feixe.

No caso de amostras com muitos elementos, ocorre com frequéncia que
alguns atomos alvo possuam uma massa superior a do projetil (M2>M+1). Neste
caso, o projétil M1 pode sofrer um espalhamento de Rutherford em um angulo

6 = ¢ (como mostrado na Figura 2.6 (b)), ou seja, na mesma posigéo angular do
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detector. Essa situacao €, entdo, chamada de “Rutherford Forward Scattering”
(RFS).

Para proteger o detector de estado sélido de Si de ser atingido pelos ions
do préprio feixe que sofrem RFS, utiliza-se um filtro fino (geralmente é utilizado
uma pelicula de poliéster, ou mylar). Este filtro € colocado na frente do detector,
e deve ser espesso o suficiente para bloquear ions incidentes espalhados, que
de outra forma destruiriam rapidamente este dispositovo. Por outro lado, o mylar
deve ser fino o suficiente para permitir a passagem dos atomos leves que

compde o material e que foram ejetados pela sua superficie (sinal ERDA). Como
o poder de freamento S(E) =% de uma particula no mylar normalmente

diminui substancialmente com a diminuicdo da massa da particula em
movimento, é necessario encontrar a espessura de mylar adequada para a
medida.

Uma caracteristica da medida ERDA é que a energia do feixe incidente
€ da ordem de dezenas de MeV. Como o nosso acelerador esta limitado a uma
energia de 10MeV (para um feixe de Si), em alguns casos € um desafio encontrar
uma configuragcédo experimental que torna viavel esta medida.

Diferentemente das medidas de RBS, onde uma aproximacado de
energia de superficie é satisfatéria, para o caso ERDA, se faz necesséaria uma
analise da variagdo da energia do feixe em relagdo a profundida da amostra,
uma vez que um ion pesado varia muito mais a sua energia ao penetrar na

mesma, quando comparado a um feixe de Hélio (RBS). Portanto, ndo é razoavel
impor um valor unico de Z—i (E) paratodas as profundidades da medida, e ERDA

requer uma rotina numérica para uma adequada interpretacdo do espectro.
Foi desenvolvido por R. L. Maltez um cddigo computacional proprio,
baseado no SRIM [42], e no algoritmo publicado na referéncia [53]. Esse cddigo

converte espectros ERDA para concentragao relativa (em relagdo a uma medida
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padrdao ou normalizador) em fung¢do da profundidade. Este cdodigo foi utilizado
neste trabalho para o tratamento dos dados das medidas ERDA de C no
substrato. Neste programa € necessario fornecer a massa e energia dos ions
incidentes, composi¢cao da amostra, os angulos de incidéncia, em relagdo a
normal da amostra, e de detec¢do, em relagdo a diregdo de incidéncia, e a
espessura do Mylar. A partir destes dados, o programa gera uma tabela da
energia com que seriam detectados os atomos ejetados de alguma profundidade
X.

De uma maneira resumida, manipulando-se as relagdes estabelecidas
pela fundamentagao tedrica do algoritmo numeérico da referéncia [53], encontra-
se a concentragdo relativa N(x) do elemento leve detectado em uma

profundidade x, pela relacao:

(%) * = (%)

N(x E dx Y(x

N {(Enorm) } T v , (2.15)
norm antes da colisio | 5— norm

anorm efetivo

onde Y(x) é a contagem bruta da medida ERDA em uma profundidade X, Y,,p;m
€ a contagem bruta da medida ERDA em uma profundidade de referéncia do

espectro normalizador (por exemplo, o pico de um perfil).

dE _ dE
Os valores de E*, Erorm — g —

dxx  dXporm

séo calculados pelo programa. Os

termos E* e E"°™ s3do0 as energias calculadas para os projéteis imediatamente
antes deles colidirem com os atomos-alvo em uma profundidade x (porém E™°™
€ aquela na profundidade de referéncia do espectro normalizador). Os termos
dE  dE

sdo valores efetivos das perdas de energia calculadas pelo codigo,

dxx  dxnorm

para uma situacdo de deteccdo de atomos alvo provenientes de uma

profundidade x (no caso de 3—5 , € na profundidade de referéncia do espectro
norm

normalizador). O termo N,,,,-» € a concentragao de referéncia da substancia em

analise, na profundidade de referéncia do espectro normalizador.
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2.2.3 - Microscopia Eletronica de Transmissdao (TEM -

“Tranmission Electron Microscopy”)

Microscopia eletrbnica de transmissdo é uma técnica de analise de
materiais que consiste em utilizar um feixe de elétrons acelerados por um
potencial de centenas de KV, focalizado por uma série de lentes
eletromagnéticas, e que atravessam uma regido fina da amostra (menor do que
400 nm)[54,55]. O feixe, ao atravessar, nos permite obter informag¢des de
microestruturas na imagem formada ou por padrdes de difragéo.

Existem trés maneiras para gerar elétrons: emissdo termoibnica
(flamento de Tungsténio), por emissdo de campo (FEG- do inglés, “Field
Emission Gun”) e um hibrido entre estes dois (Hexaboreto de Lantanio, LaB6)
[54-56]. O microscépio eletrénico de transmissao que utilizamos esta equipado
com filamento hibrido.

Quando os elétrons atravessam a amostra, eles difratam. Este € um
efeito relacionado com a dualidade onda-particula, onde o elétron apresenta um
pequeno comprimento de onda relacionado ao seu momento linear, dada pela

relagao de de Broglie

h
A=—, (2.16)
p

onde h é a constante de Plank (6,62x10-3*m?kg/s), p € o momento linear
do elétron e A o comprimento de onda associado a particula. Para nossas
medidas, utilizamos elétrons acelerados por um potencial de 200 KV, ou seja,
estes elétrons tinham um comprimento de onda associado de ~ 0,0025 nm.
Deste modo, em teoria, seria possivel observar estruturas tdo pequenas quanto

0,0025nm.

No entanto, devido a pardmetros como o tamanho da ponta de emissé&o

do canhao de elétrons (LaBs), que reflete na coeréncia espacial do feixe e, na
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dispersdo em energia de sua emissédo, a resolugao espacial € muitissimo pior.
Outros parametros que também diminuem a resolugdo espacial sado as
imperfeicdes das lentes eletromagnéticas, bem como o fato de termos que
introduzir a amostra dentro do campo magnético da lente objetiva. Isso acaba
por modificar a simetria do campo, diminuindo assim a resolucdo. No TEM
utilizado, a resolugao espacial maxima € de ~0,3 nm.

Dentro do microscépio existem conjuntos de lentes eletromagnéticas
para o controle do feixe de elétrons. Podemos observar uma ilustragao basica

do conjunto de lentes na Figura 2.7.
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Adaptado de [39].

Figura 2.7 — Esquema interno de lentes de um microscopio eletrénico de transmisséo.

Um TEM possibilita estudar microestruturas e morfologias de materiais
através de diversas técnicas, entre elas: campo claro (BF — do inglés, “Bright-
Field”) e campo escuro (DF - do inglés, “Dark-Field”), difracdo de area
selecionada (SAD - do inglés, “Selected Area Diffraction”), composig¢ao
elementar através de raio-x caracteristico (EDS — “Energy-Dispersive X-ray
Spectroscopy”), imagem de alta resolugdo (HRTEM — do inglés, “High-Resolution
Transmission Electron Microscopy”), entre outros.

No TEM temos diferentes mecanismos de formacado de contrastes nas

imagens: absorgéo dependendo do numero atbmico Z e densidade do material,
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contraste de difragdo (usado na condi¢ao de dois feixes, campo claro e campo
escuro) e contraste de fase (utilizado em imagens de alta resolugéo).

A condi¢cdo de dois feixes, também chamada aqui de campo claro e
campo escuro [54], possibilita analisar a qualidade cristalina da amostra sem a
necessidade de usar grande ampliagado na imagem. Para utilizar esta técnica, a
amostra deve ser inclinada até se observar, no modo SAD, dois feixes: o feixe
principal do microscopio, chamado de [000], e um outro feixe difratado pelos
planos cristalinos de algum [hkl] convenientemente selecionado. Este ultimo é
selecionado ao se inclinar adequadamente a amostra através de um goniémetro.
Para o caso do carbeto de silicio, frequentemente utilizamos o feixe difratado
[200] do carbeto de silicio. Neste caso, chamamos a condigdo de campo claro
de BF (200) e a condigdo de campo escuro de DF (200).

Para a condicdo de campo claro utilizamos a abertura da objetiva do
microscopio, aquela proxima ao plano focal da objetiva (observar Figura 2.7), de
modo a deixar apenas o feixe [000] passar e bloqueando o [200] (ou algum outro
hkl selecionado). Assim, a imagem obtida é formada exclusivamente devido este
feixe. Ja para a condicdo de campo escuro, utiliza-se a mesma abertura, de
modo a deixar passar apenas o feixe difratado hk/ (no nosso exemplo, o feixe
[200] do SiC). Deste modo a imagem é formada exclusivamente pelo feixe
difratado. No entanto, o feixe difratado deve ser colocado no eixo otico do
microscopio, a fim de minimizar aberragcdes esféricas na medida, que se chama
DF centralizado.

E possivel fazer a condigdo DF apenas movendo a abertura do feixe
[000] para a posicao do feixe [200]. Esta situagcdo € chamada de campo escuro
nao-centrado, apresentando baixa qualidade devido a aberragdes esféricas
geradas pelas lentes magnéticas (devido ao feixe estar fora do eixo central das
lentes magnéticas). Existe um procedimento que visa manter a qualidade da

imagem gerada na condigdo DF, que consiste em inclinar o feixe por um angulo
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de 26, sendo 0 o angulo de difragdo de Bragg. Desta maneira, o feixe difratado
—g deve ficar sobre o centro ético do microscépio, gerando uma imagem de
resolucado tdo boa quanto uma medida BF. A essa condi¢cao da-se o nome de

campo escuro centrado e esta esquematizado na Figura 2.8 (b).
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Figura 2.8 — Esquemas das configuragdes para medidas em (a) campo claro e (b) campo escuro

centrado.

Para realizar a medida de SAD utilizamos uma abertura SAD localizada
no plano de formacédo da 12 imagem (ver Figura 2.7). Com ela, conseguimos
selecionar uma area especifica na imagem de onde queremos fazer a analise da
difracdo. Uma vez selecionada a estrutura/regido de interesse na imagem, o
padrao de difracdo de uma area selecionada é visualizado na CCD ao se mudar
o foco da lente intermediaria do plano de formagao da 12 imagem para o plano
focal da lente objetiva (ver Figura 2.7). Isso é realizado a partir do botdo SAD no
microscopio. A analise de difragao de elétrons é entendida a partir da relagao de
Bragg[56,57],

nA = 2dy;, sen6 = 2d,;;0, (2.17)
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e da relagdo que da a projecao do feixe difratado a um angulo 26 em um
anteparo que esta distante a uma distancia L da amostra (conhecida por

comprimento de camera):

sen20 ~ 20 = % (2.18)

A equacéo (2.18) € de origem geomeétrica, onde usou-se a aproximagao

para angulos pequenos de difragao, e ry;; € a distdncia medida no anteparo, i.e.,
na imagem da CCD, do ponto de difragao central 0 0 0 ao ponto de difragéo hkI.
O comprimento de camera L corresponde a distancia efetiva entre a amostra e o
plano da CCD apds a agao das lentes. A variavel d;;; narelagdo de Bragg (2.17),
€ a separagao Interplanar dos planos hkl. Isolando-se 20 de (2.18) e o

substituindo em (2.17), temos (para n=1) a seguinte relagao:

rhkldhkl =LA. (219)

O fator AL é chamado de constante de camera, cujo valor nominal é
informado no TEM, para uma dada configuragdo de lentes (magnificacdo do
SAD), porém é muito mais preciso obté-lo de pontos de difracdo conhecidos em
um padrao de difracdo. Neste trabalho sempre se usou pontos de difragcao
conhecidos para calibra-lo, evitando assim o uso do valor nominal, que pode
apresentar um erro maior.

Quando deseja-se analisar detalhes menores que 2 nm em uma imagem
de microscopia eletrénica, utilizamos o contraste de fase no modo de alta
resolucdo em vez da condi¢ao de dois feixes em BF e DF. Neste caso, utiliza-se
multiplos feixes difratados gerados pela amostra ao inclina-la até que o feixe
coincida com um eixo de zona hkl principal (eixo de zona da medida € a diregao
cristalina sobre a qual o feixe incidente se encontra quando na condicdo de
Bragg).

A imagem formada da recombinacéo destes multiplos feixes € capaz de
mostrar os planos cristalinos, de onde podemos medir diretamente as suas

distancias interplanares.
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Todo este processo de formagao de imagens de alta resolugao ocorre
devido ao contraste de fase. Partindo do principio da dualidade onda-particula,
vamos considerar o feixe de elétrons como uma onda plana incidente na diregao
do eixo do microscopio (neste caso, iremos dizer que é a diregao z),

Wine = Woelko T, (2.20)
onde o vetor k_(; = ko2 € o numero de onda incidente e 7 é a posicdo de
propagacéo da onda.

A solucao assintdtica para o espalhamento do elétron pela amostra,
muito além do centro espalhador, € a soma da onda plana nao espalhada com a
de uma onda esférica, com amplitude de uma fragao f(6) da amplitude da onda
incidente. Esta fracdo é dependente do angulo de espalhamento. A onda

transmitida é dada por:

Wirans. = Yo

. k.7
ek ™ + £(0) er ] : (2.21)

Nesta equagao kT) e k sdo os vetores nimero de onda incidente e
espalhado, respectivamente. O fator f(6) nada mais € do que o fator de
espalhamento atébmico, podendo ser escrito como:

£@) = r@elE@)], (2.22)
sendo o fator n(8) uma fase adicional relacionada as aberragbes esféricas
devido a lente objetiva. Para o nosso caso, consideramos um espalhamento

elastico. Devido esta consideragao, temos que

N 5 21
|ko| = |k| =k = - (2.23)
Para esta equacao, temos que A € o comprimento de onda relacionado
ao elétron (no nosso caso, o A=0,0025nm).

Analisando as equagdes (2.20) e (2.21), observamos uma diferenga de

fase de g entre a fase da onda incidente (1° termo de (2.21)) e a onda espalhada
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(2° termo de (2.21)), supondo-se n(6) =0. Porém, a amplitude da onda

espalhada |f(8)|¥, acaba sendo muito pequeno quando comparada com a da

onda incidente ¥,. Logo, a diferenca de fase de g nao seria o suficiente para

originar um bom contraste a fim de localizar na imagem a regido onde aconteceu
o espalhamento. Para melhorar o contraste, utiliza-se como recurso a adicéo de
uma fase adicional n(8), produzida por pequenas mudangas de configuracao da

lente objetiva, a fim de se alterar a desfocalizagdo e aberragdes esféricas. O

objetivo desse processo de “focalizagdo” na lente objetiva é produzir n(9)~§

para uma regido suficientemente ampla de angulo de espalhamento e, assim,
uma defasagem total de «. Isso produz uma interferéncia destrutiva entre a onda
incidente e a espalhada, acentuando o contraste.

Este recurso é usado para uma acentuagao do contraste, pois torna
possivel a percepgao de queda da intensidade do feixe nas regiées onde ocorre
a mudanca de fase. Por exemplo, distinguir aquelas regides da amostra onde
ocorre espalhamento do feixe transmitido por uma coluna de atomos daquelas
onde nao ocorreu espalhamento (ou seja, regides com nuvens eletrdbnicas mais

rarefeitas, ou, fora da coluna de atomos).

2.3 — Procedimentos experimentais adotados para a sintese do

SiC a partir do substrato de Si

Para este trabalho utilizamos Si com orientagao (100). Este material foi
submetido a um processo de limpeza quimica muito empregado na
microeletrénica, chamado “Limpeza RCA”, que consiste nas seguintes etapas:

Limpeza 1 ou “Piranha” — As laminas sdo imersas em uma mistura a
120°C de acido sulfurico (H2SO4) e peroxido de hidrogénio (H202) na proporgéo

4:1; em sequéncia, sdo enxaguadas por 5 minutos em agua deionizada (H20

53



D.l.) corrente. O propésito desta limpeza é remover compostos organicos
presentes nas amostras.

Limpeza 2 — As laminas s&o imersas em uma mistura de (H20 D.l.) +
peroxido de hidrogénio (H202) + amébnia (NHs), a uma temperatura de 80°C
durante 10 minutos; em sequéncia, as amostras foram enxaguadas por 5
minutos em (H20 D.l.) corrente. O propdésito desta limpeza € remover compostos
metalicos e organicos presentes nas amostras.

Limpeza 3 — As laminas foram imersas em uma mistura de acido
cloridrico (HCI), perdxido de hidrogénio (H202) e (H20 D.l.); finalizando com o
mesmo processo de enxague. O proposito desta limpeza € a remogao de
compostos alcalinos e ions metalicos presentes nas amostras.

Realizado esses processos de limpeza RCA, mergulhamos a mostra em
uma mistura de (H20 D.l.) e HF, com o objetivo de remover a camada de SiO2
nativo nas amostras.

Depois deste processo, as amostras de Si foram colocadas em um forno
a uma temperatura de 1100 °C, num fluxo de Oz super seco. Com isso ocorre
uma oxidacao do Si, para produzir uma camada superficial de SiO2 de 110 nm
(amostras que ficaram nessas condi¢des durante 1 hora), 190 nm (amostras que
ficaram nessas condi¢cdes durante 2 horas), e 240 nm (amostras que ficaram
nessas condigdes durante 2 horas e 30 minutos).

Para trabalharmos com a sintese lateral de SiC nas amostras ja
oxidadas, realizamos o processo de litografia. Aplicamos o fotoresiste positivo
AZ1512 através da técnica spin coating. Este processo produz uma fina camada
uniforme de fotoresiste sobre a superficie das amostras. Esta camada é formada
colocando-se uma pequena quantidade de liquido de fotoresiste sobre a amostra
mantida a uma rotagdo de 4000 R.P.M. durante o periodo de 40 segundos.
Formou-se uma camada de 1,2 ym de espessura de fotoresiste. Apoés, foi

realizado um softbake de 5 minutos a uma temperatura entre 90 e 100 °C. Para
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realizar a litografia foi utilizado o equipamento Micro Pattern Generator (WPG101)
do Laboratério de Microeletronica da UFRGS. A revelacao foi feita usando o
revelador AZ351, e em seguida fizemos um hardbake de 10 minutos nas
amostras a uma temperatura entre 100 e 110°C. A transferéncia do padrao de
litografia da camada de fotoresiste para a camada de SiO2, foi feita por um
ataque quimico utilizando BOE (6NH4F+1HF). Este ataque quimico apresenta
uma taxa constante de etching de SiO2 (~55 nm a cada minuto). Por fim,
removemos o fotoresiste por imersdo das amostras em acetona (CsHsO), e
novamente fizemos o processo de limpeza 1 e 2.

Foram testados diversos modelos de litografia, tendo sido utilizados dois
padrdes diferentes (aprimorados para facilitar a preparagdo para microscopia
eletrénica) neste trabalho. O primeiro modelo apresenta faixas de litografia com
distancia de 70um, separadas por regides sem litografia de 140um. Dentro da
faixa menor que contém litografia, existem desenhos de quadrados de 2 um,
separados por regides sem litografia de 2 um. Podemos observar na Figura 2.9
uma foto de uma camera acoplada a um microscopio 6tico, mostrando uma vista
superior de uma amostra com o padrdo de litografia apds revelado com o
revelador AZ351. As regides cinzas possuem ~110 nm, enquanto a area laranja

~240 nm.
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Figura 2.9 — Imagem da amostra apoés a litografia revelada utilizando o primeiro padrao.

Ja nas ultimas amostras utilizamos um padrdo de linhas com
espessura de ~3 um separadas por espacos de ~3 um. Esse padrao foi
transferido ao longo de toda a superficie da amostra. Podemos observar o ultimo

padrao de litografia na Figura 2.10.

Figura 2.10 — Imagem da amostra apds a litografia revelada utilizando o segundo padrao.

As linhas laranjas escuro sao as linhas onde existem ~240 nm de SiOz,
enquanto as linhas laranja claro séo as regides que possuem ~60 nm. As demais
cores de linhas sao os padrdes de litografia com algum tipo de falha na revelagao
ou eftching.

As amostras com diferentes espessuras de SiO2 (primeira frente de

investigagdo) ou com padrdes de litografia (segunda frente de investigagao)
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foram implantadas com carbono utilizando o acelerador de 500 KV do
Laboratdrio de Implantagao I6nica da UFRGS. Esta implantagdo ocorreu com as
amostras a uma temperatura de 600°C, e com um feixe de carbono a uma
energia de 40KeV. A fluéncia de implantagdo de C variou de 0,8x10'" C/cm? a
4,4x10"7 C/cm2. Apds a implantagdo, as amostras foram recozidas a uma
temperatura de 1250°C durante um periodo de 2 horas, com um fluxo de Ar
(99%) e O2 (1%).

Para as medidas de caracterizacado das estruturas de carbeto de silicio
obtidas desta sintese, empregou-se as técnicas de RBS, ERDA e TEM,
discutidas anteriormente. As medidas de RBS e ERDA foram realizadas apenas
nas amostras que néo sofreram o processo de litografia (primeira frente de
investigacdo). Para medidas ERDA dedicadas ao estudo de concentragcéo de C
dentro do SiOz, foi necessaria uma remogao controlada do SiOz, fazendo passos
de etching por imersao na solugdo BOE, que apresenta uma taxa de remocgao
mais controlada. Em algumas amostras medidas por ERDA e RBS/C, foi
realizada uma remogao completa do éxido superficial utilizando HF (50%) por 30
minutos.

Todas as preparacdes de amostra para TEM foram feitas no Laboratério
de Preparacédo de Amostras Inorgénica do Centro de Microscopia e Microanalise
(CMM) da UFRGS. Ja as medidas foram realizadas utilizando o Microscopio

Eletronico de Transmissao de 200KV JEOL 2010, também do CMM da UFRGS.
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3. RESULTADOS

Neste capitulo iremos apresentar os resultados da sintese de SiC,
obtidos nesta tese. Estes resultados foram divididos em duas grandes secoes:
uma sobre o estudo da sintese de SiC em funcido da espessura de uma camada
de SiO2 sobre Si, e outra para quando utilizamos camadas de SiO2 com os

padrdes de litografia sobre Si.
3.1 Amostras com diferentes espessuras de SiO:2

O processo realizado para a sintese de SiC esta descrito secao 2.3
do capitulo 2. Este processo € similar ao utilizado por REIS [34] em seu
mestrado. REIS [34] utilizou amostras cobertas com uma capa de sacrificio de
~100 nm de espessura de SiO2 para a sua sintese de SiC, deixando o pico do
perfil de implantacido de carbono proximo a interface SiO2/Si. Neste mesmo
trabalho, REIS avaliou a fluéncia minima para a sintese estequiométrica 1:1 de
SiC [34,36], chegando ao valor de 2,8x10'” C/cm? para o caso do substrato Si.

O principal diferencial deste trabalho, em relacdo ao de REIS, esta na
mudanga de espessura da camada de SiO2, sendo elas agora de: 190 nm, 240
nm, além da de 110 nm de SiO2 anteriormente investigada. O didxido de silicio
foi obtido por uma oxidacao térmica do substrato de Si, realizada nos fornos do
Laboratorio de Microeletronica.

Além disso, conseguimos quantificar a concentragdo relativa de C
tanto no SiO2 quanto na regido de Si bulk. E interessante relembrar alguns
resultados encontrados por REIS [34] para amostras de 110 nm de SiO2. Para
esta espessura e para uma fluéncia de implantagdo de 4x10'” C/cm?, havia sido

obtida uma camada de SiC cubico e epitaxial ao substrato, com cerca de 55 nm
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de espessura. Nesta camada, havia uma alta densidade de defeitos estendidos
(twins e falhas de empilhamento), além de estreitas regides amorfizadas entre
as cristalinas. Estas inclusbes amorfas foram explicadas devido a alta fluéncia
utilizada para a sintese do SiC (4x10'” C/cm?), o que gerou um aumento das
ligacdes estaveis C-C [36].

Para melhorar a sintese, foram testadas menores fluéncias de
implantagdo, encontrando-se assim uma condig&o ideal de 2,8 x 10" C/cm? ou
2,3 x 10" C/cm?, quando realizadas sobre um substrato de Si [33,36] ou para
conversao em SiC de uma camada superficial de 60 nm de Si de uma estrutura

SIMOX [38], respectivamente.

3.1.1 — Medidas de TEM das amostras com diferentes espessuras

Nesta secdo apresentamos as medidas TEM realizadas nas amostras
que tinham uma camada de SiO2 continua em toda sua extensdo, com
espessuras de 190 nm e de 240 nm. Todas as amostras foram implantadas a
600 °C, com fluéncia de 2,8x10'” C/cm?2. As amostras medidas em cross-section
foram recozidas a 1250 °C por 2 horas em Ar com 1% de O2. J& a micrografia
plan-view analisada nesta secéo foi de uma amostra ndo recozida, que teve sua
camada de SiO2 removida para sua preparacao. Foi também efetuada a sintese
sobre uma camada de 110 nm de SiOz2 para fins de medidas de C por ERDA, na
camada sintetizada de SiC e no SiO2, que anteriormente ndao haviam sido
realizadas. Os resultados destas medidas sdo apresentados nas sec¢des 3.1.3 e
3.1.4.

As Figura 3.1 (a) e (b) sdo imagens TEM referentes a amostra de 190
nm de SiO2, apos todo o processo de sintese, incluindo o recozimento durante
2h a 1250 °C. Em (a) temos uma imagem de campo claro BF, e em (b) uma
imagem de campo escuro DF, onde a superficie da amostra € indicada pelas

cabecas de seta preta. Nestas imagens observamos graos de SiC entre as linhas
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tracejadas, mostrando que a sintese ocorreu na interface SiO2/Si. Ja em (c)
temos uma difracdo de area selecionada (SAD) desta amostra, onde os pontos
de difracao referentes ao substrato Si sdo indicados pelas cabecas de seta
amarelas, e as linhas tracejadas em vermelho mostram uma tendéncia para
formacao de um anel devido dos graos de SiC formados, demonstrando um
comportamento policristalino para esta estrutura. O parametro de rede medido a
partir deste anel consistente com os dos planos (111) do SiC: o valor medido é
de cerca de 0,432 nm, em boa concordancia com a da fase cubica do SiC (asic

= 0,436 nm)[58].

Cola

SiC
Cola

5i0,

" SiC

(b) Si{substrato)
Figura 3.1 —(a) e (b) sdo imagens TEM da amostra com uma capa de 190 nm de SiOz, implantada

com 2,8x10'7 C/cm? a 600 °C, e recozida a 1250 °C. Elas foram obtidas para uma condigdo de
dois feixes para os planos (220) da estrutura de Si, isto &, feixe transmitido e o feixe difratado
pelo Si [220] intensos, mas também tentando intensificar os anéis de SiC [111] evidenciados
pelas linhas tracejadas vermelhas. (a) é a imagem de BF 220 e (b) DF usando o setor de anel
difratado pelos planos [111] do SiC. A ponta da seta no canto esquerdo indica a superficie da
amostra, e a regido entre linhas tracejadas mostram graos de SiC em torno da interface. (c) é o
SAD da estrutura de SiC sintetizada obtida sob o eixo da zona [110] para o substrato de Si. As
cabecgas de seta amarelas indicam os pontos devido a difragcdo no Si, com seus respectivos
indices de Miller. O circulo tracejado em vermelho mostra a tendéncia dos pontos devido a

difragdo nos graos de SiC de formarem anéis, no caso referindo-se ao anel (111).
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Nesta imagem SAD, observamos que nao existe uma relagao epitaxial
entre os graos de SiC e o Si, sendo um comportamento totalmente diferente da
sintese obtida a partir de amostras com 110 nm de SiO2. Naquele casos [33,36],
as regides cristalinas da camada de SiC estavam totalmente epitaxiais ao
substrato Si.

A Figura 3.2 (a) e (b) sdo imagens TEM referentes a uma amostra de
240 nm de SiO2 ap6s recozida a 1250 °C por 2 horas, onde a superficie esta
indicado pelas cabecgas de seta. Estas imagens sao, respectivamente, BF e DF
tiradas de uma mesma area da amostra. Entre as linhas tracejadas destas
figuras podemos observar o SiC sintetizado na interface SiO2/Si, onde em (a)
ainda podemos perceber alguns gréaos de SiC formados em torno da interface
(regibes escuras na imagem) porem em menor numero que na Figura 3.1 (a)
(caso da amostra com capa de 190 nm de SiO2). Na Figura 3.2 (b) conseguimos
observar ainda uma camada branca, fina e quase continua que nao foi
observada para o caso da espessura de 190 nm de SiOz (Figura 3.1 (b)). Em (c)
apresentamos o SAD desta mesma amostra, onde as cabecas de seta amarelas
indicam os pontos de difracdo devido o substrato Si, enquanto que aqueles
dentros dos circulos vermelhos tracejados séo os pontos devido a difragdo no
SiC. Esta Figura 3.2 demonstra, entdo, que a sintese através de uma camada
de 240 nm de SiO2 resulta em uma estrutura de SiC totalmente diferente que
aquela obtida a partir de uma camada de 190 nm de SiO2. Agora, conseguimos
observar um comportamento de epitaxia entre o SiC cubico e o substrato Si
cubico. Esse comportamento foi o mesmo encontrado para a sintese ocorrida no
trabalho de REIS [33,36]. O parametro de rede medido obtido a partir do SAD é

0,437nm, consistente com a estrutura cubica de SiC (0,436nm).
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Figura 3.2 — (a) e (b) sdo imagens TEM da amostra com uma camada de 240 nm de SiOz,
implantada com 2,8x10'7 C/cm? apos recozida a 1250 °C. Elas foram obtidas préxima a uma
condicao de dois feixes para os planos (111) da estrutura de SiC, isto &, o feixe transmitido e 0
feixe difrato de SiC 111 intensos. (a) € aimagem de BF e (b) a DF, ambas de uma mesma area
da amostra. A ponta da seta no canto esquerdo indica a superficie da amostra. Em (c) temos um
SAD da estrutura de SiC sintetizada obtida sob o eixo da zona [110] para o substrato de Si. As
cabecas de setas amarelas indicam os pontos devido a difragdo no Si, com seus respectivos
indices de Miller, e os pontos dentro dos circulos tracejados vermelhos sdo aqueles devido a

difragao na estrutura sintetizada de SiC.

A Figura 3.3 apresenta mais imagens TEM da sintese realizada através
de uma capa de 190 nm de SiO2. Na Figura 3.3 (a) temos novamente uma cross-
section BF 220 similar a apresentada na Figura 3.1 (a). Ja as Figuras 3.3 (b) a
(d) sdo uma série de HRTEM desta mesma amostra de 190 nm de SiO2. Na
imagem BF de baixa magnificagdo em (a) a cabeca de seta indica a superficie
da amostra. Nesta figura podemos ver mais claramente uma camada superficial
de 170 nm de SiOz2, seguida por uma camada de ~20 nm (contendo precipitados
de SiC) e do substrato de Si. A maioria dos grados desalinhados de SiC

encontram-se dentro desta regiao estreita de 20 nm dentro do SiOa.
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10 nm
Figura 3.3 — (a) € uma imagem TEM obtida sob BF 220 da amostra implantada com 2,8x10'7

C/cm? a 600 °C através de uma capa de 190 nm de SiOz, e recozido a 1250 °C. A ponta da seta
no canto esquerdo indica a superficie da amostra e a regido entre as linhas tracejadas é a
interface SiO2/Si, onde os graos de SiC foram formados. Em (b) a (d) temos imagens de alta
resolucéo obtidas em diferentes locais ao longo da interface SiO2/Si desta amostra. Os gréos
desalinhados estdo dentro de uma camada amorfa estreita (com uma espessura de ~20 nm),
que mostra um contraste quase idéntico ao da camada de SiO2.Utilizamos cabegas de seta
vermelhas para indicar o comego da camada amorfa de SiO2 contendo os graos de SiC.
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A existéncia dessa camada de ~20 nm contendo graos de SiC pode ser
confirmada analisando-se as figuras de alta resolugdo de (b) a (d). Elas
demonstram gréos de SiC formados para o lado do SiO2 da interface SiO2/Si.

Ja na Figura 3.4 (a) temos uma HRTEM da amostra sintetizada através
de uma capa de 240 nm de SiO2, e em (b) temos uma ampliagdo da regido
retangular laranja em (a). Na Figura 3.4 (a) conseguimos observar que a camada
sintetizada de SiC tem uma espessura entre 5 e 7 nm, sendo epitaxial ao
substrato Si, porém apresentando alguns defeitos de falhas de empilhamento
(cabegas de seta brancas). Ja na Figura 3.4 (b) € possivel identificar os planos
200(d=0,218 nm, dmedico=0,205 nm), 220 (d=0,155 nm, d=0,154 nm) e
111(d=0,236, dmedido=0,252 nm) da estrutura sintetizada de SiC, uma vez que
corresponde as distancias interplanares, estas muito proximas as esperadas
(diferenca de 2%, em média) para a estrutura cubica do SiC. Observa-se, no
entanto, que esta estreita camada de SiC nao é perfeitamente continua e

apresenta modulacdes na sua espessura.
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Figura 3.4 — Imagem HRTEM da amostra de 240 nm de SiO2, implantada co 2,8x10"7 C/cm? a
600 °C, e recozidas a 1250 °C. Em (a) temos uma HRTEM em uma vista mais ampla da regido
onde ocorreu a sintese da camada de SiC, que esta evidenciada entre as linhas tracejadas
amarelas. Podemos observar uma camada de SiC entre 5-7 nm, epitaxial ao substrato de Si (a
superficie da amostra estd no lado superior). Em (b) temos uma ampliagdo maior da regido
retangular laranja desenhada na Figura 3.5 (a), que revela com facilidade os planos (220), (200)
e (111) do SiC cubico. Em (a) é visivel algumas falhas de empilhamento na camada de SiC,
sendo algumas delas indicadas pelas cabecas de seta brancas. Em (a) também é visto padroes
de Fresnel penetrando para o lado do Si, o que demonstra que existem regides de SiC

penetrando cerca de 8 nm para o interior do substrato de Si.
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Na Figura 3.4 constatamos uma qualidade cristalina que ainda nao tinha
sido observada pelo nosso grupo para a sintese de SiC: nunca antes conseguiu-
se fazer imagens dos planos do SiC com tanta definicdo, pois € uma estrutura
muito compacta, chegando préximo ao limite da resolu¢do do TEM utilizado.
Creditamos isso ao fato desta fina camada de 5 a 7nm apresentar a melhor
cristalinidade entre todas as sinteses de SiC até agora realizadas por este
processo de sintese. Mesmo assim, € possivel observar nesta camada alguns
defeitos do tipo “falhas de empilhamento” (marcadas pelas cabegas de seta
brancas).

Na Figura 3.5 temos uma medida plan-view de uma amostra que foi
implantada a 600°C através de uma capa de 240 nm de SiO2 (removida para
esta medida), até a fluéncia de 2,8x10' C/cm? e no estado como-implantada
(n&o recozida). Na Figura 3.5 (a) e (b) temos micrografias feitas nas condi¢des
o BF (002) e DF (002) do substrato Si, respectivamente. Na Figura 3.5 (c)
apresentamos o SAD de uma regido da superficie da amostra sem a camada
superficial de SiOz2 utilizada na sintese. Como vemos, neste SAD é obtido anéis
bastante difusos, e que demonstram as distancias esperadas de difragdes por
planos cristalinos de SiC cubico. Esse padrao evidéncia um carater policristalino
para esse inicio de sintese de SiC no estado como-implantado.

Salientamos que esses anéis sao continuos e difusos, o que os
diferencia do aspecto usual de um SAD de precipitados em uma matriz: o usual
em um SAD € se obter pontos de difracao distribuidos sobre uma mesma
distancia em relagao ao feixe central 000. Compare estes pontos de difragao, por
exemplo, com os pontos sobre as linhas tracejadas vermelhas do SAD da Figura
3.1 (c). No caso de difragdo utilizando um TEM, onde, utilizando-se a menor
abertura SAD, a area selecionada para difracao esta dentro de um diametro de

400nm, entdo a observagao de anéis difusos indica que a difragdo é resultante
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de centros de nucleagao de SiC muito pequenos, cujos diametros sao de poucos
nanémetros.

Essa concluséo a partir da difragdo também é confirmada pelas imagens
BF (200) e DF (200) dispostas nas Figura 3.5 (a) e (b), respectivamente. Nelas
observa-se pontos pretos na imagem BF e, mais claramente, pontos brancos na
imagem DF. Quanto a condi¢do de contraste para se obter a imagem DF,
salienta-se que ela inclui a emissdao do anel difratado 200 do SiC. De fato,
utilizamos uma abertura na lente objetiva do TEM um pouco maior que a usual,
de maneira a permitir a passagem de aproximadamente um quadrante do anel
de difragcdo (200) do SiC. Como consequéncia, somos capazes de mapear na
imagem da Fig. 3.5 (b) as regides de SiC que originaram as difragdes (200) como

pontos brancos na mesma.

Figura 3.5 — Medidas de TEM plan-view de uma amostra com 240 nm de SiOz, implantada & 600

°C com fluéncia de 2,8x10'7 C/cm?, ndo recozida e com sua camada de SiO2 removida com HF.
As figuras (a) e (b) sdo BF (200) e DF (200), onde fica evidente a formagao de precipitados de
SiC na superficie do Si. Através do SAD conseguimos ver os anéis indicando a formagao de

precipitados de SiC policristalino sobre o substrato Si.
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Fica demonstrado assim que sido formados centros de nucleacao de SiC
durante a implantagdo a quente (a 600°C). Porém, a hipotese mais provavel para
a correta interpretacdo da imagem DF em plan-view da Figura 3.5 (b), € que o
ataque quimico para remog¢ao do SiOz, utilizando acido fluoridrico, ndo removeu
por completo essa capa, mesmo tendo sido submetida a uma imersao por meia
hora. Deste modo, esses centros de nucleagao estariam em uma regiao rente a
interface SiO2/Si, mais para o lado do diéxido de silicio. Isso seria algo
semelhante aquela camada estreita observada para amostra com a camada
superficial de 190 nm de SiO2 e recozida, mostrada na Figura 3.3. Nao é
concebivel que estes precipitados estejam enterrados no Si, pois neste caso,
eles seguiriam a orientacao cristalina do substrato de Si, gerando um padrao de
difracdo sem anéis. Entende-se assim, a formagao de centros de nucleagao (ou
nanocristais, ou sub-nanocristais de SiC), provavelmente rentes a interface
SiO2/Si, e para o lado do SiOz2, ja durante a implantagdao a 600°C. Para tanto,
seria necessario que uma parcela significativa de C implantado migrasse para
préximo a interface SiO2/Si, uma vez que a previsédo era que apenas 0,3% de C
implantado iria atingir diretamente a profundidade da interface para a espessura
de camada de 240 nm de SiOz2. De fato, as medidas de perfilometria de carbono
por ERDA, a serem discutidas nas secodes 3.1.3 e 3.1.4, evidenciam uma intensa
migracdo de carbono para interface SiO2/Si (principalmente para amostra de
240nm de diéxido de silicio). Para comegarmos a entender os mecanismos que
sao responsaveis pelas sinteses que fizemos, tanto a desse trabalho como nos
anteriores, apresentamos na Figura 3.6 algumas simulagbées SRIM de uma
implantacdo de C a 40 KeV, em uma estrutura de amostra de: (a) 110 nm de
SiO2 sobre 150 nm de Si, (b) 190 nm de SiO2 sobre 70 nm de Si, e (c) em uma

camada unica de 260 nm de SiOa.
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Figura 3.6 - Simulacéo de SRIM para as distribui¢des de C implantado com 40 KeV em estruturas
de duas camadas, SiO2 sobre Si, com diferentes espessuras: (a) 110 nm de SiO2 e 150 nm de
Si, (b) 190 nm de SiO2 e 70 nm de Si, e (c) apenas uma camada de 260 nm de SiOz. Linhas
tracejadas verticais localizam (da esquerda para a direita) as posi¢des da interface SiO2/Si em
(a), (b) e (c). O perfil gaussiano (tridngulos invertidos) é a distribuicao tedrica de C para uma

implantagéo a baixa fluéncia.

Os graficos gerados através destas simulagées de implantagao estao
expostos na Figura 3.6 (a), (b) e (c) representados pelo triangulo invertido. O
perfil de distribuicdo de C é do tipo gaussiano, com um alcance médio projetado
de aproximadamente 138 nm e um FWHM de aproximadamente 105 nm. Uma
linha vermelha tracejada vertical mostra a separagdo de C diretamente
implantado no SiO2 superficial (& esquerda da linha) e no substrato de Si (a
direita da linha) nas amostras (a) 110 nm, (b) 190 nm e (c) 240 nm. A partir da
area total do perfil de implantacdo de C, e da area do lado direito da linha
tracejada, temos que 72% do C implantado na amostra de 110nm de SiO2 foram
implantados diretamente no substrato Si. Ja para o caso da amostra de 190nm
de SiO2, essa porcentagem foi de 11%, e no caso da amostra de 240 nm SiOz,
de apenas 0,3%.

Na Figura 3.7 apresentamos novamente o perfil de distribuicdo de C
implantado a 40 KeV em uma amostra de 260 nm de SiO2. Além disso, nesta
mesma figura temos as curvas de vacancias geradas a partir de simulagdes

SRIM cascata, que simulam também os deslocamentos de atomos de Si da
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amostra que sao recuados pelos ions de C implantados, ou seja, acompanham
as cascatas de espalhamentos secundarios. Neste caso, somente faz sentido
apresentar a produgao de vacancias no lado do Si cristalino, a fim de avaliar o
nivel de danos produzidos no cristal. As distribuicbes vacancias simuladas sao
para as amostras com capa superficial de 110 nm de SiO2 (diamantes vazados

na Figura 3.7), e 190nm de SiOz2 (circulos vermelhos).

Simulacoes SRIM

v Distruicao de C

Vacéancias:
< 110 nm SiO2

e 190 nm SiO,

Distribuicao de C e Vacancias

I I |
200 300 400 500

Profundidade (nm)
Figura 3.7 — Simulagado de SRIM para as distribuicdes de C implantados com 40 KeV em uma
camada de 260 nm de SiOz. Linhas tracejadas verticais localizam (da esquerda para a direita)

as posicoes da interface SiO2/Si para as espessuras de 110 de SiO2 (trabalhos anteriores), 190

e 240 nm. O perfil gaussiano (tridngulos invertidos azuis) é a distribuicao tedrica de C para uma

I
0 100

implantagdo de baixa fluéncia. As curvas desenhadas pelos simbolos de diamantes sem
preenchimento e circulos vermelhos preenchidos s&o as distribuicdes de vacancias geradas no
substrato de Si para capas de SiO2 de 110 e 190 nm, respectivamente. Ambos estimados por
simulagbes de cascata completa SRIM.
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Analisando o conjunto dos resultados apresentados, aparentemente
encontramos diferencas contraditorias para a sintese do SiC. A melhor qualidade
estrutural encontrada foi para o caso da camada superficial de 240 nm, sendo
que tanto para essa amostra como para a de 110 nm de SiO2 foram obtidos
cristais de SiC epitaxiais ao substrato.

Porém, para o caso de 190 nm de capa de SiO2 (espessura intermediaria
entre as utilizadas), ocorreu uma degradagédo e randomizagao da estrutura de
SiC obtida. Logo, com esses resultados, podemos perceber que existe uma
grande influéncia da espessura de SiO2 na sintese de SiC interfacial em
estruturas SiO2/Si.

Uma possivel abordagem para descrever a presente sintese de SiC, feita
através de uma capa de SiOz sobre Si, seria considerar trés diferentes frentes
de nucleacao de SiC. Seriam elas:

i) Uma frente de nucleacgao de precipitados de SiC em torno do pico do perfil
de implantacéao de C;

ii) Uma frente de nucleacao de precipitados de SiC na interface SiO2/Si;

iii) Centros de nucleacdo de precipitados de SiC sendo formados
paralelamente ao longo de toda a extensao da regido implantada dentro
do substrato Si.

Apesar de iii) ndo se tratar de uma frente de nucleagao propriamente
dita, vimos nos trabalhos anteriores, onde era utilizado 110 nm de SiO2 como
camada superficial, que ela é a principal fonte de formacdo da camada de SiC
para aquela espessura de capa de SiOz. Porém, neste mecanismo de sintese de
SiC, os danos por implantagao estdo sempre presentes, como também excesso
de ligagdes C-C, se a fluéncia de carbono for exagerada [37]. Ja para nossas
amostras, de 190 nm e 240 nm de SiO2, temos que o processo iii) ndo se faz tdo
importante devido as menores quantidades de C que chegam ao substrato por

implantacéo (11% e 0,3%, respectivamente, do total de C implantado).
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Desse modo, na presente sintese supde-se que 0s processos do tipo i)
e do tipo ii) sdo mais importantes. Porém, no que diz respeito a possibilidade i),
nunca foi observada nas imagens TEM a formagéo de nanoparticulas de SiC em
torno do pico de C implantado dentro do didxido de silicio. Com base nisso,
podemos descartar o mecanismo i) e apenas considerar o mecanismo ii) como
mecanismo alternativo ao iii), que era o dominante nas amostras com capa de
110 nm de SiOa.

Por conta da implantagao ser com a temperatura mantida a 600 °C, pela
alta fluéncia de carbono e, devido a alta temperatura de recozimento de 1250 °C
por 2 horas, é justificavel que ocorra uma migragédo de C de dentro da camada
de SiO2 para proximo a interface SiO2/Si. Isto esta sendo confirmado pelos
resultados da sintese de SiC através da capa de 240 nm, onde apenas 0,3% da
fluéncia total de C implantado seria capaz de atingir a interface SiO2/Si. Tao baixa
quantidade de carbono prevista para atingir o lado do Si durante a sua
implantacdo, nao seria capaz de justificar a sintese de SiC observada por TEM
(ver Figura 3.4) para o caso da amostra com 240 nm de capa de SiO2. Um calculo
simples nos demonstra esta situagédo: para sintetizar 5 nm de SiC (modelo
aproximado para a sintese observada por TEM), precisariamos de 2,37x10'®
Cl/cm?, enquanto que, por implantagdo direta, apenas 0,3% de 2,8x10'" C/cm?
entram no Si, i.e., apenas 8,4x10' C/cm?2. Ou seja, € previsto que apenas 3,5%
dos atomos de C ja se encontravam disponiveis dentro do Si e proximo a
interface SiO2/Si, o restante, 96,5% do carbono necessario para sintetizar a
camada de ~5 nm de SiC, teria de vir por migragédo de dentro da capa de 240 nm

de SiOa.
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3.1.2 — Medidas RBS/Canalizagao

Neste trabalho efetuamos medidas de RBS/Canalizagdo das amostras
de silicio cobertas com capas de diéxido de silicio por oxidacdo térmica de
espessuras 110, 190 e 240 nm. Todas estas amostras foram implantadas com
C a 600 °C, na fluéncia de 2,8x10'” C/cm?, e recozidas a 1250 °C durante 2 horas
em Ar com 1% de O2. Para estas medidas de RBS/C, realizamos um etching
quimico de HF durante 30 minutos visando a remocéo total da camada de SiOz,
para expor o SiC sintetizado sobre Si a superficie. Podemos observar os

resultados destas medidas na Figura 3.8.

(a) 110nm SO, {b) 190nm SiO, (c) 240nm SIO,
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Figura 3.8 — Medida RBS (circulos pretos preenchidos) das amostras de (a)110 nm, (b) 190 nm
e (c) 240 nm de SiO2/Si. Todas as amostras foram implantadas com fluéncia de 2,8x10"7 C/cm?
a 600 °C, recozidas a 1250 °C por 2 horas em Ar com 1% de Oz e removida a camada de SiO2
com HF para medida. Uma simulagdgo RUMP para uma sintese estequiométrica de SiC é
apresentada em (a) (linha vermelha continua). Uma linha tracejada em laranja foi colocada de
lado a lado na figura, simbolizando a altura inicial de uma camada de SiC estequiométrica. Em
(b) e (c) foram adicionadas setas azuis mostrando os pequenos patamares das camadas de SiC

sintetizada sobre as amostras que tinham 190 nm e 240 nm de SiOo.

Para analisar os dados da medida aleatéria da Figura 3.8 (a), utilizamos
o software RUMP [41,51]. A curva vermelha em (a) é o espectro RBS calculado
pelo RUMP ao se modelar a amostra com uma camada estequiométrica de 55nm
de SiC, seguida de um substrato Si de 3000 nm. O fato da simulagcdo RUMP

estar ligeiramente mais baixa em relagao aos dados experimentais da Figura 3.8
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(a) indica que foi obtida uma camada de SiC quase estequiométrica, porém
apresentando uma quantidade de Si um pouco maior. Ja para os espectros de
RBS das amostras que tinham 190 nm e 240 nm de SiO2 (mostradas nas Figuras
3.8 (b) e (c), respectivamente), é possivel reconhecer uma pequena
descontinuidade na subida dos sinais de Si em condicdo aleatoria. Essas
pequenas descontinuidades seriam pequenos patamares correspondentes a
camadas muito estreitas de SiC.

Uma linha tracejada horizontal laranja foi inserida na altura do patamar
de Si1C1 no espectro RBS simulado pelo RUMP (Figura 3.8 (a)). Comparando-
se a altura da linha tracejada laranja que parte de (a) (altura de inicio de uma
camada estequiométrica de SiC), com as alturas dos pequenos patamares em
(b) e em (c) (identificados pelas setas), conclui-se que as camadas de SiC nas
amostras 190 nm e 240 nm seriam, respectivamente, deficientes em Si e quase
estequiométrica. Esses sao pequenos patamares que correspondem as
estruturas de SiC ja observadas por TEM para cada caso (Conforme Figuras 3.1
a3.4).

No entanto, ao confrontarmos estas medidas com as medidas TEM da
Figuras 3.1 (a) e (b), e 3.3 (a)-(d), ja sabemos que nao existem uma camada
continua de SiC para a sintese utilizando uma camada continua de 190nm de
SiO2, mas sim graos desalinhados ao longo de toda interface do SiO2 com o
substrato Si. De modo geral, a formagao de graos de SiC em Si resultaria em um
espectro RBS rico em silicio, porém ndo € o observado na Figura 3.8 (b), onde
temos déficit de Si. Para entendermos melhor o que ocorre, € interessante
analisar as Figuras 3.3 (b) a (d) onde sao apresentadas HRTEM dos graos de
SiC. Nessas imagens, conseguimos observar graos de SiC desalinhados dentro
de uma camada amorfa estreita. Pode ser prontamente verificado nas imagens
HRTEM nas Figuras 3.4 (b) a (d) que essa camada interfacial € formada

predominantemente por graos de SiC no lado SiO2 da interface SiO2/Si. Portanto,
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o espectro RBS dessa regidao de SiC sintetizada aparece artificialmente no

espectro RBS como um Si1xCx com falta de Si (ou x> 0,5). Além disso, devido
ao desalinhamento dos gréos de SiC nela formados, encontramos um Y mn de
~80% para essa amostra que tinha 190 nm de SiO2 (resultado considerado
semelhante ao ymn de ~90% obtido para a amostra que tinha 110 nm de SiOz,

dado ao grande erro de avaliagdo a partir de um patamar de espectro tao
pequeno.

Ja na Figura 3.8 (c), observa-se uma camada de SiC mais perto da
estequiometria. Esse resultado quase estequiométrico é coerente com o
resultado TEM mostrado na Figura 3.2 (b) (imagem DF), e nas Figuras 3.4 (a) e
(b), que demonstram uma camada quase continua de SiC na interface SiO2/Si.
Além disso, o SAD apresentado na Figura 3.2 (c) e a HRTEM desta mesma
amostra na Figura 3.4, demonstram que a estrutura sintetizada é epitaxial ao

substrato. Na Figura 3.4, € possivel observar os planos cristalinos do SiC em
paralelismo com os planos do Si do substrato. Isso justifica 0 ymn de ~60% obtido
para a amostra que tinha os 240 nm de SiO2. Em relagao a sintese realizada por
REIS, (%mn=90%), esse € um valor substancialmente menor, demonstrando uma

melhora significativa na qualidade cristalina. Portanto, conclui-se assim que essa
melhoria € consequéncia do aumento da espessura da camada superficial de
sacrificio de 240nm de SiOz2, onde quase nenhum carbono implantado (apenas

0,3%) atinge diretamente a interface SiO2/Si.

3.1.3 — Medidas ERDA de C no substrato Si

Além das medidas de RBS/C discutidas anteriormente, também
realizamos medidas ERDA nas amostras que tinham uma capa superficial de

SiO2 de espessuras de 110 nm, 190 nm e 240 nm. Para essas medidas,
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removemos o dioxido superficial, deixando a camada de SiC exposta a
superficie, de maneira analoga ao feito para as medidas de RBS/C. Essas
medidas ERDA sao importantes, pois nelas conseguimos medir diretamente a
quantidade de carbono na regido da sintese. As curvas obtidas destas medidas

podem ser observadas na Figura 3.9.

Profundidade (nm) usando densidade do Si

Profundidade (nm) usando densidade do SiC

Figura 3.9 — Medidas ERDA dos perfis de profundidade de C das amostras com capa de 110
(medida com diamante sem preenchimento), 190 (circulos vermelhos preenchidos) e 240
(circulos azuis sem preenchimento) nm de SiOz. Para essas medidas removemos a camada de
SiO2 de todas as amostras através de um etching quimico com HF, deixando a estrutura de SiC
sintetizado a superficie. Uma linha de tendéncia foi desenhada para o caso de espectro do 110
nm na regido de profundidade além da nossa detecgdo. A escala no eixo inferior é a profundidade
do C utilizando uma conversdo com base na densidade e composigéo de SiC puro, enquanto a

escala superior seria a profundidade utilizando a densidade e composi¢ao do Si puro.
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O espectro ERDA para cada amostra foi obtido apds a remocao de sua
capa superficial de SiOz2, deixando assim a estrutura de SiC sintetizada sobre o
substrato de Si exposta a superficie. Os espectros brutos foram convertidos nos
perfis de profundidade por calculos numéricos com um codigo desenvolvido por
R. L. Maltez, com base no algoritmo de referéncia [42]. Duas conversdes foram
realizadas, uma considerando carbono como uma impureza medida no Si
(material com densidade de 5x10%? atomos/cm?), e outra considerando o material
SiC (material com densidade de 9,66x10%? atomos/cm?). A primeira (Si puro)
corresponde as espessuras na parte superior do grafico, enquanto a segunda
(SiC), esta na parte inferior do grafico. Na conversdo de canais para
profundidade, a densidade do alvo alterou drasticamente a profundidade do C
medido, como podemos observar pelos valores distintos no eixo superior e
inferior da Figura 3.8. Comparando valores de cada caso com as espessuras de
SiC, a partir de nossas imagens TEM, a composi¢cao SiC esta mais correta do
ponto de vista das estruturas formadas.

As medidas ERDA realizadas em amostras implantadas com espessuras
de capas de SiO2 de 110 nm, 190 nm e 240 nm, apds recozimento a 1250°C e
remogao da camada de SiO2, correspondem, respectivamente, as curvas com
simbolos: diamantes pretos sem preenchimento, circulos vermelhos preenchidos
e circulos azuis sem preenchimento. Como foi realizada a remog¢ao da capa de
SiO2, a profundidade zero na Figura 3.9 é onde estava anteriormente localizada
a interface SiO2/Si.

Aparentemente, existe um pequeno erro na posicdo da profundidade
“zero”, que aparenta estar ~5 nm a esquerda da meia altura das subidas
(considerando o eixo inferior). Isso pode indicar que ainda existe um oéxido
residual nanométrico sobre a superficie das amostras. De fato o perfil do caso
110 nm apresentou um desvio ainda maior, e teve de ser deslocada em torno de

15 nm a fim de coincidir com as demais. Também por isso foi necessario incluir,
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na mesma, uma curva de tendéncia. Isso, no entanto, ndo chega a ser
surpreendente, pois, para o caso 110 nm, ja havia sido observado anteriormente,
por TEM, que uma capa amorfa nanométrica (supostamente Si1-xCxOy)
permanece apoés o etching, sendo bastante resistente ao ataque quimico.

As imagens TEM das amostras com camadas de 190 nm e 240 nm de
SiO2 demonstram estruturas distintas, que sao, respectivamente, uma banda de
precipitados de SiC e uma camada de SiC na interface SiO2/Si. No entanto,
ambas sao consistentes com a ocorréncia de uma forte migragéo de C para a
interface. Isto também é evidente a partir dos perfis C mostrados na Figura 3.9:
foi detectada uma quantidade significativa de C na amostra sintetizada com a
capa de 240 nm SiO2 (circulos azuis sem preenchimento), mas praticamente
nenhum C foi implantado diretamente a essa profundidade, como podemos ver
na Figura 3.6 (c). Para a sintese a partir dessa espessura de didxido, o resultado
ERDA demonstra uma grande quantidade de C na estrutura final, que é cerca de
40% daquela medida para a sintese através da capa de 110 nm de SiO2
(diamantes pretos vazados).

Outro ponto a considerar aqui € a quantidade de C na estrutura formada
usando uma capa de 190 nm de SiO2 (circulos vermelhos), que € 52% do C
medido na amostra obtida a partir da capa de 110 nm de SiO2 (diamantes pretos
sem preenchimento). Apenas do ponto de vista do carbono implantado
diretamente do lado do Si, conforme obtidos pelas correspondentes areas das
simulagées SRIM das Figuras 3.6 (a) e (b), esperariamos que a amostra com
capa superficial de 190 nm de SiO2 apresentasse somente em torno de 15% do
carbono medido na amostra que tinha capa de 110 nm de SiOa.

Assim, no que se refere a migragao de C no SiO2, podemos concluir que
também para a amostra de 190 nm de SiO2 a maior parte do carbono medido
pelo ERDA foi resultante de uma migrag&o através da camada de SiO2 (pelo

menos 70% do carbono medido). Outra evidéncia da grande mobilidade de C no
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dioxido de silicio é o fato de que as quantidades de C medidas nas amostras de
190nm e 240nm de capa de SiO2 sdo semelhantes, mesmo tendo uma distancia
de 50nm entre as interfaces.

No que diz respeito a espessura das estruturas formadas, as medidas
ERDA tem uma resolucdo em profundidade de cerca ~20 nm, o que € superior a
largura da regido contendo SiC na amostra que tinha a capa de 240 nm de SiOz2:
7 nm da camada de SiC combinada com cerca de 8 nm de precipitados de SiC
que penetram no volume de Si, i.e., ~15 nm). Para a amostra de 190nm de SiOz,
a regido com SiC consiste em 20 nm no lado do SiO2, e de ~5-10 nm que
atravessam para o lado do Si, i.e., ~25 nm. Por essa raz&o, os graficos ERDA
para as amostras que tinham 190 e 240 nm de SiO2 tem larguras semelhantes.
Observe também a enorme dependéncia da escala de profundidade com
calculos considerando o alvo como Si ou SiC, como discutido anteriormente.

Uma vez demonstrado que C pode atingir a interface em quantidades
substanciais devido as altas temperaturas de implantagdo e recozimento, é
razoavel que a amostra sintetizada através da capa de 240 nm de SiO2 apresente
uma melhor qualidade cristalina de SiC sintetizado. Isto porque: a) a sintese
ocorre principalmente pela migragcdo de carbono para a interface, e assim,
praticamente ndo haveria frentes de nucleacgao paralelas no lado Si da interface;
b) a sintese de SiC pelo mecanismo de nucleagao na interface SiO2/Si €, entéo,
a dominante; e, c) a interface quase nao é afetada por danos balisticos da
implantacédo, uma caracteristica sempre presente na sintese por IBS.

Apesar dessas explicagdes para a melhor qualidade cristalina na
amostra de 240 nm de SiOz, falta entendermos o porqué da camada de 190 nm
de SiOz2 ter promovido uma piora na qualidade cristalina, a ponto da amostra que
tinha 110 nm de SiO2 apresentar uma qualidade cristalina superior a ela.
Explicamos essa piora na qualidade cristalina devido a presenca dos danos na

regido da interface SiO2/Si. Como vimos, apenas 11% dos atomos de C estédo

79



sendo diretamente implantados no lado de Si da interface, o que nos permite
arguir que é razoavel considerar que o mecanismo ii) (nucleagdo de SiC na
interface SiO2/Si pela migragédo de C) ainda seria muito mais importante do que
0 mecanismo iii) (centros de nucleagdo que ocorrem paralelamente e por
implantagéo direta no lado Si), para essa espessura de capa (190 nm). Lembre-
se que o ERDA também mostrou pouca diferenga entre os perfis de carbono das
amostras que tinham uma camada de SiO2 de 240 nm e 190 nm, o que corrobora
que uma parte importante do C implantado tenha migrado do interior da camada
de SiO2 para proximo a interface SiO2/Si. Estimamos, anteriormente, que pelo
menos 70% dos atomos de C medidos foram resultado da migragao de C (para
o caso da amostra de 190 nm de SIOz.

Os presentes resultados parecem indicar que o efeito do dano por
radiacdo € mais critico sobre o mecanismo ii) que se baseia na nucleagéo de SiC
na interface SiO2/Si, seguido por uma reconstrucéo interfacial da estrutura
cristalina da camada. O dano por implantacao ocorrido no lado do Si da amostra
que tinha 190 nm de SiO:2 é cerca de 10 vezes menor do que o acumulado no
lado do Si da amostra que tinha 110 nm. Essa avaliagao é feita com base no
numero total de vacancias geradas nas amostras de 110 nm e 190 nm de SiO2
(mostrados na Figura 3.7) como diamantes abertos e circulos vermelhos,
respectivamente, obtidas da simulacdo SRIM. Mesmo tendo um dano uma
ordem de grandeza menor, a estrutura final foi policristalina para o caso em que
usamos 190 nm de SiO2, porém epitaxial para o caso em que usamos 110 nm
de SiO2. Essa grande diferenga deve ser explicada devido a alteragdo no
mecanismo principal de sintese de SiC nestes dois casos. No caso da sintese
obtida através da capa de 110 nm de SiO2, 0 mecanismo principal € o devido os
centros de nucleacao paralelos de SiC no lado Si, por inclusédo direta do C na
estrutura do Si. No caso da sintese obtida através da capa de 190 nm de SiOz,

0 mecanismo dominante passou a ser a nucleagao na interface SiO2/Si pela
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migracao de C, seguida de uma reconstrugao interfacial da estrutura cristalina.
Esse ultimo mecanismo seria, portanto, muito mais sensivel aos danos de

implantacédo que o anterior.

3.1.4 — Medidas ERDA de C dentro das capas de SiO2

Além do estudo sobre a quantidade de carbono que consegue chegar ao
substrato Si, discutido na secéo 3.1.3, também realizamos uma perfilometria de
C no SiOz, a fim de obtermos a distribuigdo de carbono dentro das capas de SiO2
de 110, 190 e 240 nm de espessura. Para isso fizemos medidas ERDA. Estas
medidas foram realizadas utilizando as mesmas configuragbes das medidas
ERDA anteriores: feixe de Si**, a 9,5 MeV, e configuragbes de angulo de
incidéncia de 73°(em relagdo a normal da amostra) e 32° para o detector de
particulas em relagédo a direcdo do feixe. Manteve-se a espessura de Mylar em
5 um, suficiente para impedir que ions do proprio feixe espalhados pela amostra
cheguem ao detector. No entanto, essa espessura de Mylar ndo foi suficiente
para eliminar por completo um sinal de baixa energia devido ao recuo de atomos
de oxigénio, proveniente das capas de SiO2. Na Figura 3.10 temos uma figura
de uma medida, onde aparece esse sinal de O devido ao SiOz.

Para fazer a perfilometria de C e obter resultados sobre o
comportamento do C implantado dentro da capa superficial de didxido de silicio
apos o recozimento, utilizamos 3 amostras com diferentes espessuras de diéxido
de silicio: 110, 190 e 240 nm. Estas amostras foram preparadas nos mesmos
moldes das amostras utilizadas nesta tese, ou seja, foram implantadas com
2,8x10" C/cm? a 600°C, e recozidas a 1250°C durante 2 horas em um fluxo de

gas formado por 99% de Ar e 1% de O..
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Figura 3.10 — Medida ERDA sem nenhuma converséao, ou seja, o grafico esta em contagens por
canal. Esta medida é correspondente ao primeiro passo de etching realizado nas medidas da
amostra que tinha 240 nm de SiO2, implantada com 2,8x10'7 C/cm? & 600 °C, e recozida por 2h
em atmosfera de 99% de Ar e 1% de O2. As setas azuis indicam os sinais dos atomos recuados
de hidrogénio, carbono e oxigénio. E usual as medidas ERDA apresentarem um pico de H, pois

este encontra-se usualmente passivando as ligagées pendentes das amostras.

Devido as configuragcbes utilizadas para fazer o ERDA n&o nos
possibilitarem uma medida de C até grandes profundidades, desenvolvemos um
método de medigao para contemplar a medida de C por toda a camada de SiOz,
evitando perder informagcdo das regides internas da capa. Neste método,
realizavamos medidas de C nas amostras, intercalando etching quimicos de
BOE por 30s para remover parcialmente a camada de dioxido.

Experimentalmente, conseguimos identificar que cada efching removia
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aproximadamente 30nm de SiO2 (valor obtido na regido da amostra sem
implantacdo de C pelo medidor optico de espessura de camadas de SiO2 do
Laboratdrio de Microeletronica da UFRGS). Ou seja, fizemos uma quantificagéo
da quantidade de C no SiO2 a cada remogao de, tipicamente, 30 nm de SiO2
superficial. Este procedimento experimental foi realizado em todas as amostras.

Durante essas medidas de C no SiOz, percebemos que as regides onde
tinham sido feitas as medidas de ERDA anteriores apresentavam uma maior taxa
de remocéo de SiO2 usando BOE, ou seja, naquelas regides onde ja haviam sido
medido o C anteriormente, o ataque quimico era mais efetivo do que nas regides
onde o feixe ndo tinha incidido. Logo, para padronizar da melhor maneira
possivel os passos de remocao de dioxido de silicio superficial, adotamos o
procedimento de nunca fazer uma medida de C nas areas da amostra onde
haviam sido feitas medidas de ERDA anteriormente.

Tivemos que adotar uma maneira mais simplificada para fazer a analise,
devido a grande complexidade em se combinar os graficos obtidos a cada
medida ERDA, por toda a camada superficial de SiO2. Isto teria que ser feito
apos todos os espectros serem convertidos individualmente para profundidade
utilizando a densidade do material SiO2 (6,62x10%? atomos/cm?®). Ou seja,
similarmente ao realizado na analise apresentada na sec¢ao 3.1.3., convertendo-
se os graficos para profundidade. Para a presente perfilometria, a conversdo em
profundidade nao foi adotada, mas sim a razao da area bruta do sinal de C nas
medidas ERDA em relacéo a area bruta de uma amostra padrao sempre repetida
a cada dia distinto de medida. A medida de referéncia foi sempre feita na amostra
de 240 nm de SiO2 sem capa.

Essa medida se assemelha a um perfil gaussiano, como pode ser
percebido no grafico da Figura 3.9, pois corresponde a curva de circulos azuis
sem preenchimento (caso de 240 nm de capa). Com base nesta medida padrao,

sem nenhuma conversao, identificAvamos o canal do pico de C e a largura a
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meia altura daquele pico de carbono. Definiu-se, assim, como intervalo de
integracédo do sinal do carbono, o intervalo de canais que corresponde a duas
vezes o FWHM da medida padréo, ou seja, de (canal de pico — FWHM) até (canal
de pico+ FWHM). Esse intervalo de canais é suficiente para nao incluir a regiao
de fundo do espectro que continha o sinal de oxigénio. Para as distintas medidas
de C no SiO2, apdés cada passo de etching, calculamos a area do mesmo
intervalo de canais, estabelecido pela regiao acima, e dividimos o valor obtido
pelo valor correspondente da area de C da medida padrdo. Deste modo,
conseguimos ter um resultado normalizado, tanto em extensdo como em
intensidade, sobre o quanto de carbono temos a cada passo ~30 nm de
profundidade dentro do SiO2 (em relagdo a amostra padrao). Os resultados
obtidos para o carbono presente na camada de SiO2 s&do mostrados na Figura

3.11.
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Figura 3.11 — Medidas ERDA do perfil de C, em relacdo a profundidade, nas capas superficiais
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de SiO2 de (a) 110, (b) 190 e (c) 240 nm. A linha preta continua uma simulagéo da distribuicéo
de C em uma camada de 260 nm de SiO2 obtido pelo SRIM, e a linha tracejada vermelha mostra
a posicado da interface SiO2/Si em cada caso. Os pontos azuis ligados pelas linhas azuis
representam a quantidade de C presente dentro de uma vizinhanga de 15 nm em torno da

profundidade atribuida a estes pontos.

Na Figura 3.11 temos os pontos em azul ligados por linhas também em
azul, demonstrando a quantidade relativa de carbono medido para as amostras
que tinham (a) 110, (b) 190 e (c) 240 nm de SiO2. Também nestes graficos,

adicionamos os espectros de distribuicdo de C (linha continua preta), além da
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posicdo da interface em cada amostra (linha tracejada vermelha). Os pontos
azuis que estao dispostos a direita da linha tracejada sao medidas de C feitas no
Si, ou seja, sdo areas obtidas das curvas brutas que resultaram nos perfis
apresentados na Figura 3.9. A diferenca é que agora sao calculadas areas
normalizadas, tanto em extensdo como em intensidade, pela amostra de
referéncia (caso 240 nm).

Podemos ver, a partir da Figura 3.11 (a), que a quantidade de C em
funcao da profundidade se assemelha ao perfil de distribuicdo de C encontrado
pela simulagdo SRIM para o caso de uma capa de 110 nm. No entanto, percebe-
se um leve estreitamento do perfil apés o procedimento de sintese,
aproximadamente constante para os dois pontos do lado do Si proximos a
interface.

O perfil de C encontrado para a amostra com 190 nm de SiO2, mostrado
na Figura 3.11 (b), também apresenta um comportamento préoximo a da
distribuicao em profundidade do perfil de simulacdo SRIM, onde também existe
um leve estreitamento do perfil. No entanto, a perfilometria indica que houve um
deslocamento do pico de distribuicdo para junto da interface SiO2/Si (a
concentragdo de C aumenta sistematicamente até proximo da interface). Esse
deslocamento do perfil esta coerente com a observada migragéo de C para junto
da interface, constatada pelos resultados TEM (Figuras 3.1 e 3.3), bem como
pelas medidas de ERDA na amostra sem a capa SiO:2 (circulos vermelhos na
Figura 3.9).

Dentre as trés amostras medidas, a que apresentou um comportamento
claramente diferente do esperado pela simulagcao SRIM foi a amostra que tinha
240 nm de SiO2, mostrado na Figura 3.11 (c). Nesta figura podemos perceber
que, em torno da profundidade de 140 nm dentro do SiO2, aparece uma forte
queda de concentracao no perfil medido de C, sendo que pela simulacdo SRIM,

em torno desta profundidade é que teriamos o pico de distribuicdo. Ja para a
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regido préxima a interface SiO2/Si, encontramos uma quantidade de C muito
superior ao esperado pela simulagdo SRIM. Como vemos, analisando essa
figura, constata-se que uma grande quantidade de C implantado na amostra de
240 nm de SiO2 acabou por ser atraida para regiao da interface e que, a
profundidade proxima ao meio do didéxido de silicio apresentou uma espécie de
segregacao de carbono. Vemos assim que grande parte do C implantado
préximo ao pico de implantagdo migrou da regido proxima ao meio da camada,
indo em direcdo a interface SiO2/Si.

Esse resultado de C migrando do pico de concentragdo, no meio do SiOz,
em direcao a interface SiO2/Si ja era esperado, tendo em vista que ja haviamos
visto por TEM (Figuras 3.2 e 3.4) uma fina camada de SiC presente na regiao
interfacial, onde pela simulagcdo SRIM, seria uma regido sem carbono
implantado. Além disso, pelo ERDA realizado na amostra sem a camada
superficial de SiO2z (Figura 3.9), ja tinhamos constatado que o C presente no Si
da amostra que tinha 240 nm de SiO2 era em torno de 40% do C presente no Si
da amostra que tinha 110nm de SiO2. Ou seja, o resultado destas medidas de
ERDA na camada superficial de didéxido de silicio comprovam novamente que
existe uma grande mobilidade do C dentro do diéxido de silicio, além de mostrar
uma grande atragdo de C para interface SiO2/Si. Isso novamente comprova a
nossa explicagdo sobre uma frente de nucleagao na regido interfacial SiO2/Si
(frente de nucleacao ii)).

Esse resultado também corrobora com o fato de nunca termos
visualizado por TEM precipitados de SiC no meio do SiO2, ao menos dentro do
limite de detecgao da técnica. Se tivéssemos ocorrido uma precipitagao de SiC
em torno do pico do perfil de implantagao de C, esperariamos um “coarsing” dos
precipitados em torno desta regido de pico, e este seria um atrator de carbono,
em um processo conhecido por “Ostwald Ripening’, onde precipitados maiores

crescem as custas da dissolu¢ao de menores.

86



3,0

O que parece existir aqui € um efeito combinado de difusdo de C das
regides de maior concentragao para a de menor concentragdo, com a existéncia
de uma precipitagao intensa de SiC na interface SiO2/Si, ou seja, tudo indica que

o carbono encontra-se diluido dentro do SiO2 e n&o se precipita nele.
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Figura 3.12 — Medidas ERDA do perfil de C (pontos azuis) em relagéo a profundidade na capa
superficial de 240 nm de SiO2. Em (a) temos a anélise com base na perfilometria de C, baseada
em sucessivos efchings da capa de SiO2, onde a linha preta continua mostra o espectro de
distribuicdo de C em uma camada de 260 nm de SiO2 obtido pelo SRIM, e a linha tracejada
vermelha mostra a posicdo da interface SiO2/Si. Cada ponto da perfilometria corresponde a
quantidade de C presente em uma vizinhanga de 30 nm do ponto. Em (b) temos um grafico com
duas cores, que mostra as medidas de C, em relagao a profundidade, para os pontos indicados
pelas setas de mesma cor em (a). Em (b) as medidas brutas foram convertidos para
concentracdo em relagao a profundidade, e entdo, adequadamente combinadas. Deste modo,
conseguimos observar uma queda de concentragao de C, préximo ao meio da camada superficial

de SiO2, diretamente nos espectros ERDA.

Na Figura 3.12 (a) temos a mesma medida ja apresentada na Figura
3.11 (c), ou seja, a medida da quantidade de C ao longo da capa de 240 nm de
SiO2. Porém na Figura 3.12 (b) apresentamos dois espectros ERDA com os
eixos em canal (ou energia) convertidos para profundidade. Esses espectros
convertidos e adequadamente combinados, apresentam cores distintas,

indicando os pontos de uma curva perfilométrica a que eles correspondem pelas
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setas de mesma cor. Nesta figura podemos ver que, no inicio dos espectros do
C combinados, a concentragdo de C na amostra é baixa (em verde), porém este
perfil comecga a subir sensivelmente para maiores profundidades (em vermelho).
Ou seja, o comportamento de baixa concentragdo de C no ponto indicado na
Figura 3.12 (a) também €& observada diretamente nos espectros ERDA
combinados, confirmando que o0 minimo observado se trata de um
comportamento da distribuicdo de C nesta amostra, € ndo de um erro do
procedimento de perfilometria aqui proposto.

Além desta parte do trabalho, sobre a implantacdo de C em amostras
com camadas de SiO2 com espessuras continuas, também realizamos um
trabalho de implantacdo de C em amostras com um padrao de litografia. Essas

amostras sdo analisadas e discutidas na préxima secgéao.

3.2 Amostras com padrao de litografia

Além dos resultados da sintese de SiC utilizando capas de SiO2
continuas em sua espessura, também fizemos a sintese de SiC através de
implantacdo de C em amostras com padrdes de litografia na camada superficial
de SiO2. Foram utilizados dois padrées de litografia, como os apresentados nas
Figuras 2.9 e 2.10, da sec¢do 2.3 do capitulo 2. O objetivo desses layouts era
produzir janelas de SiO2 com espessuras de dioxido fino de 110 ou 60 nm, entre
regides de dioxido grosso de 240 nm. Além disso, o tamanho das janelas variou:
podem ser quadrados, de 2 x 2 ym de lado, ou quadrados de 3 x 3 ym de lado.

Para as amostras que tinham uma espessura de 110 nm de janela
(regido de SiOz2 fino), foi realizado um estudo em fungéo das seguintes fluéncias
de implantagéo: de 0,8; 3,0 e 4,4x10"7 C/cm?2. J& para as amostras que possuiam
uma janela de 60nm de SiO2, a fluéncia de implantagdo foi apenas de 2,8x10""

C/cm?.
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Na Figura 3.13 (a) temos uma imagem TEM plan-view BF (0 0 2) de uma
amostra do modelo de litografia 2 X 2 ym, que foi implantada com C até a fluéncia
de 2,8x10"” C/cm? a 600 °C. A camada de SiOz foi totalmente removida ao final
da implantagao de C. Nesta figura podemos observar regides distintas circulares
formadas no Si devido a implantacdo de C através das areas finas do SiO2 do
padrao de litografia. S&o regides distribuidas de uma maneira regular,
aproximadamente conforme o padrao de litografia de quadrados de 2 ym X 2 um
(primeiro padréao de litografia utilizado — ver Figura 2.9). O padrao encontrado na
amostra € arredondado, lembrando circulos, um tanto diferente do desenho
litografico. Este resultado € devido principalmente ao etching quimico com o
BOE. Conforme esta solugcdo removia a camada de diéxido de silicio em direcao
a interface SiO2/Si, ela também removia o SiOz2 lateralmente. Um pouco do efeito
de arredondamento também se deve a resolucao espacial do laser utilizado para
sensibilizar a fotoresiste, que acaba por resultar em bordas nao tdo bem
definidas na litografia. Na Figura 3.13 (a), as regides aparentemente circulares
eram as que tinham uma camada de 110 nm de SiO2. Estas encontram-se
envoltas por regides escuras que correspondem a camada de 240 nm de SiOs2.
Portanto, as regides claras sdo as regides onde ocorrem a sintese direta de SiC
enquanto que as regides escuras seriam aquelas onde ocorreriam a sintese
lateral por difusdo de C para estas areas.

Devido a esse efeito de arredondamento, as regides onde havia diéxido
de silicio mais fino tornaram-se maiores do que as regides com SiO2 grosso. O
didmetro das regides circulares sdo de ~3,6 ym, que é em torno de ~0,8 ym
maior do que as diagonais dos quadrados de 2 um dimensionados pelo desenho
do padréo de litografia.

Na Figura 3.13 (b) temos um esquema ilustrativo de como ficou a
camada de SiO2 apds a realizagdo da litografia. As regides laranjas representam

o dioxido de silicio grosso (240 nm), os circulos azuis as regides de SiOz2 fino
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(110 nm), enquanto que os quadrados em cinza era o esperado pelo desenho
litografico. As demais amostras analisadas por TEM foram cross-section nas
diregdes [110] e [110]. Mantivemos um certo alinhamento de layout com estas
diregcbes, conforme ilustra as linhas tracejadas brancas na Figura 3.13 (a),
simbolizando as direcdes cristalinas [110] e [110] em relacdo ao padrdo de
litografia. As imagens TEM em BF e DF, em vista transversal, a serem
apresentadas sao projecdes de ~200 nm de espessura ao longo destas diregoes.
As dire¢des das linhas tracejadas na Figura 3.13 (a) foram obtidas a partir da
difracao de elétrons e, para esta amostra, ndo estdo exatamente alinhadas com

0 padrao litografico do tipo 2 ym X 2 pm.

Regido onde ocorreu o
etching lateral devido ao DLV

- 4-F---Y---B

Figura 3.13 — (a) Imagem TEM plan-view da amostra de Si que consistia de uma capa de SiO2
de 240 nm contendo areas finas de 110 nm (“janelas”) de ~3,6 pm de didmetro. Esta imagem
corresponde a medida de uma amostra como-implantada, com a fluéncia de 2,8x10'7 C/cm? a
600 °C, ap6s a capa de SiO2 ser removida. Em (b) temos um esquema do processo de litografia
na amostra, onde os quadrados € o /ayout modelo, e as areas circulares correspondem ao padréo
efetivamente obtido.
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‘ Regido atacada lateralmente pelo DLV

(a) (b)

Fotoresiste

1,5um
Cola 2,7 um

Si(Bulk)

Figura 3.14 — (a) Imagem de TEM vista transversal ao longo da dire¢éo [110] de uma amostra
de SiO2/Si com o padrao de litografia 240 nm/110 nm na camada de diéxido de silicio, implantada
a 600 °C com fluéncia de 0,8x10'7 C/cm? e recozida a 1250 °C. Nesta Imagem temos que a regido
de SiOz2 fino tem ~2,7 ym de extensdo, enquanto que a extensao da regido de SiO2 grosso é de
~1,5 um. A regido onde se observa a sintese de precipitados de SiC esta abaixo das areas finas
mais é extensa de (de até ~3,1 yum). Em (b) temos um esquema explicando o efeito do etching

na transigao SiO: fino para o grosso.

A Figura 3.14 (a) € uma imagem TEM cross-section ao longo do eixo de
zona [110] de uma amostra de SiO2/Si com o padrédo de litografia na camada de
diéxido, implantada a 600 °C com fluéncia de 0,8x10"” C/cm? e recozida a 1250
°C em Ar com 1% Oz2. Nesta figura é visivel o efeito do etching quimico lateral
com BOE, conforme ilustrado na Figura 3.14 (b), resultando em uma transigao
suave entre as espessuras de SiO2. Este foi o fenbmeno utilizado para explicar
a Figura 3.13 (a). E possivel ver na Figura 3.14 (a) o efeito do etching quimico
que fez produzir “morros” de 240 nm de altura (valor medido na imagem TEM),
com largura de base de 1,5 um, e “vales” de 2,7 ym de extensdo com espessura
de ~110 nm de SiOz2. Esse efeito ocorre de maneira semelhante nas amostras
que utilizam o padrao de linhas de 3 ym x 3 um (segundo padrao de litografia

utilizado neste trabalho). De forma similar, tanto o primeiro padrao de litografia
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apresentado em vista transversal na Figura 3.14 (a), como o segundo padrao de
litografia (que sera estudado a seguir) mostram “morros” arredondados de menor
largura que as regidées mais finas.

Na Figura 3.15 apresentamos medida TEM BF (200) em (a) e DF (200)
em (b). Esta figura € da mesma amostra da Figura 3.14 (a), ou seja, de SiO2/Si
com o padréo de litografia na camada de didxido, implantada a 600 °C com
fluéncia de 0,8x10"" C/cm? e recozida a 1250 °C em Ar com 1% O2. Podemos
observar nessa imagem a formagao de precipitados de SiC mais intensamente
ao longo de todo o “vale” entre os “morros”, observando as regides com manchas
escuras em (a), ou brancas em (b). Estes precipitados estdo sendo formados no
Si até a profundidade de ~80 nm a partir da interface (regido com camada de

110 nm de SiO2 superficial).

228 500 nm
Figura 3.15 — Imagem de TEM, em vista transversal, BF (200) (a) e DF (200) (b) de uma amostra
de SiO2/Si com padréao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 0,8x10'7 C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
Oo.
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Observa-se de fato que a sintese de precipitagbes de SiC é
predominantemente abaixo da area fina de SiOz, evidenciando que a difuséo
lateral ndo ocorreu de uma maneira intensa, visto que abaixo dos morros néo se
verifica uma formacgao de precipitados de SiC muito além do término das regides
finas de SiO2. Isto nos indica que o carbono € pouco mével no Si, em
comparagao com sua mobilidade no SiOz2, observado no estudo anterior (descrito
secao 3.1 deste mesmo capitulo) da sintese de SiC em fungao da espessura da
camada de SiO2. Na primeira parte dessa tese, observamos que o carbono foi
bastante movel no didéxido de silicio, sendo capaz de migrar de uma regido
distante de pelo menos ~100nm de profundidade até a interface SiO2/Si (amostra
que tinha 240 nm de SiO2 superficial). Além disso, os resultados de perfilometria
de C por ERDA (secédo 3.1.3 e 3.1.4) indicam que o carbono foi atraido para
interface (principalmente no caso da amostra de 240 nm de SiO2).

Na Figura 3.16 temos em (a) novamente a medida da amostra de SiO2/Si
implantada a 600 °C com dose de 0,8x10'” C/cm? e recozida a 1250 °C durante
2 horas. A Figura 3.16 (b) € uma imagem de alta resolugdo (HRTEM) da regi&do
do quadrado vermelho em 3.16 (a), onde a linha tracejada indica a orientagéo
dos planos (001) que estdo paralelos a interface SiO2/Si. Nela percebe-se a
formacéao de precipitados de SiC com orientagdes diversas. A formacédo de uma
camada de SiC ainda ndo era esperado, visto que a fluéncia de implantagao
ainda é muito pequena. No entanto, também nao era esperado precipitados com
uma tendéncia de estrutura hexagonal e desorientados da matriz Si, como é visto

na imagem de alta resoluc&o da Figura 3.16 (b).
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com padrao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de

0,8x10'” C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O>. Na figura
(a) temos uma micrografia de toda regido da amostra mostrando a ocorréncia de precipitados de
SiC abaixo da capa de SiO2. Em (b) temos uma HRTEM, magnificada da area quadrada vermelha
em (a), demonstrando o SIC sintetizado abaixo da camada fina de SiO2z. E em (c) temos o SAD

da regido abaixo da area fina de SiO2 (110 nm).
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O SAD da Figura 3.16 (c) € da mesma regido que a Figura 3.16 (b). A
sua indexacao é relativamente complexa, pois existem pontos de dupla difragao
e possivelmente devido a precipitados com uma estrutura hexagonal. E muito
diferente daqueles obtidos na sintese com éxido de espessura continua de 100
nm de SiO2 que demonstravam uma sintese cubica de SiC epitaxial ao substrato

Si [34].

Figura 3.17 — Imagens TEM (a) BF (200) e (b) DF (200), em vista transversal, de uma amostra

de SiO2/Si, com padrao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 3,0x10"7 C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
Oo.

A Figura 3.17 (a) e (b) sdo imagens TEM em vista transversal, BF (200)
e DF (200), respectivamente. Essas imagens sdo de uma amostra implantada
até a fluéncia de 3,0x10'” C/cm?, ou seja, aproximadamente 3,5 vezes maior que
a do caso anterior (Figuras 3.15 e 3.16). Percebe-se que, como na amostra que
apenas tinha sido implantado com a fluéncia de 0,8x10"” C/cm? (Figuras 3.15 e
3.16), observamos uma sintese de precipitados de SiC mais intensa abaixo dos

“vales” do que abaixo dos “morros”. Mesmo tendo quase quadriplicado a fluéncia
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(3,5 vezes superior), a densidade de precipitados ndo aumentou na mesma
proporcdo, pelo contrario, aparenta ser menor em uma simples comparagao
visual entre as Figuras 3.15 e Figura 3.17.

Na Figura 3.18 (a) temos uma visao da sintese de SiC ao longo do “vale”
para a amostra com fluéncia de 3,0x10"7 C/cm?2. Ao se comparar essa imagem
com a sua analoga de menor fluéncia (Figura 3.16 (a)), observa-se que nao
houve a formacdo de uma camada de SiC, e que, de fato, a densidade de
precipitados de SiC aparentemente ndao aumentou na mesma propor¢cdo do
aumento de fluéncia de C implantado, que foi 3,5 vezes maior. A Figura 3.18 (b)
é uma HRTEM da regido do quadrado vermelho marcada em (a). Nesta imagem
de alta resolugdo podemos observar franjas de Moiré devido a sintese de
precipitados de SiC no meio do Si. Através de (b) conseguimos notar algumas
regides de SiC rotacionados, confirmado pelo SAD em (c) que mostra uma
tendéncia a sintese de um SiC cubico policristalino. Nesse SAD, as linhas
tracejadas brancas estao associadas as difragdes pelos planos cristalinos do Si,
enquanto que as linhas tracejadas laranjas aos planos cristalinos do SiC cubico.
Este SAD foi propositalmente inclinado para favorecer a visualizagdo dos pontos
de difragao do SiC desalinhados, como os que estdo sobre o circulo tracejado
laranja (111). No entanto, a presenga dos pontos de difragao circulados laranjas
estdo alinhados a matriz Si (pontos de difragcdo circulados em branco), e
demonstram que também temos precipitados de SiC cubico em epitaxia com o

Si.
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Figura 3.18 — (a) Imagem TEM e (b) HRTEM, ambas em vista transversal, da amostra de SiO2/Si

com padréao de litografia 240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de

3,0x10'” C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O2. (a) € uma
imagem BF (200), (b) € uma HRTEM do SiC sintetizado abaixo da regido de dioxido de silicio

fino (110 nm); (c) € um SAD da regido contendo precipitados de SiC formados abaixo da area

fina do SiO2 (110 nm).
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Na Figura 3.19 temos uma amostra com litografia de 240 nm/110 nm de
SiO2 sobre Si, implantada a 600 °C com uma fluéncia ainda mais alta, de 4,4x10""
C/cm?, e recozida a 1250°C durante 2h. Em (a) temos uma BF (200) e em (b)
uma DF (200) do substrato Si. Tanto pelas imagens em (a) como em (b) desta
figura, temos que a sintese de SiC ocorreu ao longo de toda a regido de interface
SiO2/Si. Na regido abaixo do SiO2 menos espesso, a sintese aconteceu de forma
mais intensa até uma regido mais profunda do que na regido que havia um
diéxido mais espesso. Em (c) e (d), desta mesma figura, temos uma HRTEM do
SiC sintetizado na regido abaixo dos 240 nm de SiO2 e da regido de 110 nm de
SiOz2, respectivamente. Analisando estas HRTEM observamos que em nenhuma
dessas regibes ocorre a sintese de uma camada, mas sim a sintese de
precipitados de SiC de uma maneira desorientada, em nada se assemelhando
as sinteses prévias realizadas em uma camada continua de 110 nm de SiOz,

onde se obteve uma camada epitaxial de SiC sobre Si [33,34,36,37].
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Figura 3.19 — Irﬁagens, em vista transversal, de uma amostra de Siz/Si, com padrao de litografia
240 nm/110 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com fluéncia de 4,4x10'7 C/cm?, e
recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de O2. (a) mostra imagem BF (200),
e (b) uma DF (200) da mesma regido. Podemos observar os efeitos da sintese de SiC tanto
abaixo da regido de SiO2 fino como abaixo da grossa; tanto (¢c) HRTEM mostra o SiC sintetizado
abaixo da regido de SiO2 fino, e (d) HRTEM mostra o SiC sintetizado abaixo do SiO2 grosso (240

nm).

Comparando-se a amostra da Figura 3.16 (fluéncia de 0,8x10'” C/cm?)
com a amostra da Figura 3.19 (fluéncia de 4,4x10"” C/cm?), ndo conseguimos
observar em nenhum dos casos, a sintese de camada de SiC abaixo do SiO2 de
110 nm, apenas regides com precipitados de SiC. Também ndo conseguimos
encontrar um SAD que demonstrasse uma epitaxia dos graos sintetizados de

SiC com o substrato Si. Observamos que agora no caso dessa fluéncia mais alta
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(5,5 vezes superior a mais baixa fluéncia), temos um aumento substancial de
graos de SiC sintetizados, e aleatoriamente orientados.

Também €& de se salientar que, em nenhum momento observou-se
precipitados de SiC dentro do didxido de silicio em todas as amostras em que
foram feitas imagens TEM de vista transversal, mesmo para fluéncias mais
elevadas de C, como o caso de 4,4x10'” C/cm?2.

Como podemos ver, todas as amostras em que utilizamos o padrao de
litografia de regides de SiO2 fino (~110 nm), em uma extensdo de ~3 um,
separadas de regides de didéxido grosso (~240 nm) de ~1 ym n&o apresentaram
uma formagédo de camada de SiC. Este resultado € realmente surpreendente,
visto que quando REIS utilizou uma camada continua de 110 nm de SiO2 foi
sintetizada uma camada de SiC continua e epitaxial ao substrato, usando uma
fluéncia de 4,4x10' C/cm?2. Aqui, ao utilizarmos um padrédo de litografia, com
regides de menor espessura e maior espessura de SiOz2, ndo conseguimos obter
uma camada continua, apenas graos de SiC sem epitaxia com o substrato. Este
resultado foi obtido mesmo quando aumentamos a fluéncia para 4,4x10"” C/cm?,
uma fluéncia ~1,5 vezes maior que o necessario para a sintese de uma camada
de SiC, para o caso de camada superficial continua. Logo, podemos observar
que existe uma alteragdo no processo de sintese devido ao padréo de litografia.

Para buscarmos entender as mudang¢as observadas, produzimos uma
amostra com um padrao de litografia de janelas de SiO2 menos espessas, agora
0 oxido fino possui ~60 nm de espessura, frente a espessura anterior de 110 nm.
Além de mudar a espessura, tivemos que modificar a largura das janelas: regides
de ~3 ym diéxido grosso (~240 nm), separada por uma regiao de ~3 uym de
dioxido fino (~60 nm). Esta amostra foi implantada até uma fluéncia de 2,8x10"”
C/cm? a 600 °C, e recozida a 1250 °C durante 2 horas em um fluxo de Ar com

1% de Oo.
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As imagens TEM dessa amostra sdo mostradas na Figura 3.20. Em (a)
temos uma imagem BF, e em (b) temos uma DF na mesma regido da primeira.
Inicialmente, podemos observar uma camada de SiO2 mais espessa do que o
esperado na regiao onde era para ter ~60 nm de SiO2. Esse comportamento é
explicado devido ao 1% de O:2 utilizado durante o recozimento da amostra por 2
horas, o que acabou oxidando a amostra. Mesmo sendo uma quantidade muito
pequena de oxigénio, o longo tempo e a alta temperatura que a amostra é
exposta sao suficientes para gerar um aumento de ~60 nm na espessura da
camada utilizada para frear os ions implantados. Isso ocorre porque agora o
carbono é implantado dentro do Si, uma vez que o didxido de silicio tem somente
~60 nm de espessura durante a implantagdo. Logo, existe uma camada de Si
com pouco carbono, proxima a interface SiO2/Si do didxido fino implantado. Este
Si proximo a interface acaba por se tornar SiO2 durante o recozimento a 1250
°C, por 2 horas em um fluxo de Ar com 1% de O2. Naimagem BF em (b) podemos
observar uma regiao branca referente ao SiC, mostrando que agora temos uma
tendéncia para formar uma camada de SiC muito similar aquela encontrada por
REIS ao utilizar uma camada continua de SiO2 para sintese. Agora, porém,
enterrada no substrato, ~25 nm da regido interfacial SiO2/Si. Esse resultado
similar também é encontrado ao analisarmos o SAD em (d). Esta medida foi feita
na regiao abaixo do 6xido fino, e demonstra que foi sintetizado o SiC epitaxial ao
substrato, ou seja, um resultado similar ao encontrado por REIS em seu trabalho

utilizando a camada continua em toda superficie da amostra.
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(a)
Si0,
SiC

Si(substrato)
(b)

sio,

Si(substrato)

Figura 3.20 — Imagens TEM (a) BF (200) e (b) DF (200), em vista transversal, de uma amostra
de SiO2/Si, com padrao de litografia 240 nm/60 nm. Esta amostra foi implantada a 600 °C, com
fluéncia de 2,8x10'7 C/cm?, e recozida a 1250 °C, por 2 horas, em atmosfera de Ar com 1% de
O2. Em (c¢) uma HRTEM logo acima do SiC sintetizado, junto a interface SiO2/Si das regites de

SiOz2 fino; e (d) o SAD das areas brancas (SiC) em (b), obtida abaixo dos “vales”.
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Portanto, de todas as amostras que utilizamos um padrao de litografia,
para produzir, alternadamente, regides de SiOz2 finos e espessos na implantagéo
de C, é possivel observar que a formacao do padrdo de “morros” na camada de
SiO2 muda completamente o mecanismo de sintese de SiC. Nas regides de
didxido de silicio fino (110 nm), esperavamos uma camada continua de SiC,
semelhante a obtida por REIS [34]. Porém, o resultado obtido foi a sintese de
precipitados aleatoriamente ordenados.

Ao implantarmos em uma amostra com um mesmo padrao de litografia,
porém utilizando uma fluéncia maior (4,4x10'" C/cm?), ainda sintetizamos
precipitados de SiC aleatoriamente orientados, e ndo uma camada continua e
epitaxial. Ou seja, mesmo exagerando a fluéncia, ndo conseguimos chegar num
resultado similar ao obtido por REIS. Todavia, ao diminuirmos a espessura da
camada de SiO2 das regides finas para ~60 nm, acabamos implantando C
enterrado no substrato Si abaixo destas regides e, apds o recozimento,
conseguimos um resultado semelhante ao do caso com a camada continua de
110 nm de SiO2.

Abaixo das regides de didxido mais grosso (“morros”), encontramos uma
menor densidade de precipitados de SiC junto a regido interfacial SiO2/Si. Essa
densidade aumenta gradativamente na regido de transigdo para a espessura de
dioxido mais fino, até encontrarmos uma densidade maxima de precipitados na
regido de SiO2 mais fino, sem formar uma camada continua de SiC proximo a
interface.

Como uma explicagao para a sintese de SiC em amostras com o padréo
de litografia, acreditamos que a camada de SiC nao foi formada devido a uma
redistribuicdo de C dentro do SiO2, por causa das regides de SiO2 espessas, €
devido ao SiC sintetizado sobre a interface SiO2 na regido de diéxido fino (110

nm). Na Figura 3.21 esquematizamos um possivel modelo.
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Figura 3.21 — Esquema ilustrativo da explicagcdo da mobilidade do C no SiO2. Quando (a)

utilizamos uma janela 110 nm, separada por 6xido espesso de 240 nm de espessura, e
implantamos C a 40 KeV, (b) temos a seguinte distribuicdo de C na capa (bolas vermelhas).
Devido a temperatura de implantacéo e o recozimento, (c) o C no SiO2 préximo a interface da
regido da janela acaba se distribuindo para interface SiO2/Si abaixo do 6xido espesso. Por conta
da diminuigdo de C do lado do SiO: da interface da janela, (d) o C implantado no Si préximo a
esta interface acaba migrando para o 6xido, tomando o lugar do C que migrou para regido de
interface abaixo do SiO2 espesso. O C implantado no Si danificado pela implantagdo acaba

ficando preso, formando precipitados de SiC no Si.

Como indicado no esquema da Figura 3.21 (a)-(d), acreditamos que o C

implantado diretamente no substrato Si abaixo do SiO2 mais fino (110 nm) migra
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deste para a regido onde existe SiO2 espesso (240 nm). Como consequéncia
dessa drenagem de carbono das regides de SiO2 mais finos, consegue-se
sintetizar apenas precipitados de SiC, e sem uma orientagdo preferencial. Ou
seja, o padrao litografico promove uma intensa migracdo de C das regides
cristalinas de Si para as de SiO2 amorfo. E possivel que a forca motriz dessa
migragao de carbono seja a tentativa do sistema de homogenizar a concentragéo
de carbono diluida junto ao lado SiO2 da interface SiO2/Si, pois, como no estudo
da primeira parte da presente tese (sintese de SiC em fungao da espessura da
capa de SiO2), o C & muito mével no didxido de silicio e, ndo tivemos evidéncia
de sua precipitacdo no mesmo. Ao que tudo indica, a esperada difusao lateral de
C aconteceu pelo SiOz2, e nao pelo cristal Si.

Porém, nem todo carbono acaba por migrar para o SiO2, ficando uma
parcela aprisionada principalmente nas areas de Si mais danificadas pela
implantacdo. Acreditamos que o aprisionamento de C no substrato esta
diretamente relacionado com os danos balisticos gerados no substrato pelo
método de sintese (IBS). Logo, quanto maior a fluéncia, maior a quantidade de
danos balisticos que, por sua vez, aprisiona uma maior quantidade de C (caso
de utilizarmos uma camada de 110 nm para o SiO2 mais fino). Como
consequéncia, a sintese de SiC estaria ocorrendo preferencialmente nas areas
mais danificadas, pois sdo as que contém uma maior concentragcédo de carbono.
O resultado dessa sintese feita a partir das areas mais danificadas é a perda da
epitaxia dos precipitados com a matriz Si.

Quando utilizamos uma camada de SiO2 mais fina que as demais (~60
nm iniciais), o pico de implantagdo de C acaba ficando mais dentro do substrato
que nos casos de 110 nm de SiOz2 fino. Com isso, apds a implantagao a 600°C e
recozimento a 1250°C, forma-se uma camada enterrada de SiC epitaxial ao
substrato de Si. Entdo, como esse SiC ndo esta em contato direto com SiOz2, o

C nado consegue migrar intensamente para dentro do diéxido de silicio, e,
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consequentemente, é utilizado para sintetizar uma camada de SiC similar a
observada por REIS.

Como visto ao longo deste capitulo, propomos uma separagao do
estudo da sintese de SiC por implantagao de C, em duas frentes de investigacéao,
chamadas de “Estudo (a)” e “Estudo (b)”. Gostariamos agora, de finalizar este
capitulo de resultados, fazendo uma breve correlagdo entre os dois estudos
apresentados. Essa correlagao se aprofunda no capitulo de conclusdes.

Ambos estudos sao coerentes com uma alta mobilidade do C na capa
de SiO2. No “Estudo (a)”, baseado em capas de espessura uniforme de SiOz2,
fomos capazes de avaliar experimentalmente esta mobilidade, pois como vimos,
a partir das medidas ERDA, existe uma grande atracdo do C para préximo da
interface, no lado do SiO2. J& no “Estudo (b)”, onde se obteria uma modulagéo
da concentracdo de C ao longo da interface SiO2/Si, consequente dos padroes
de areas finas de SiO2 produzidos no mesmo por litografia, foi necessario
assumirmos que existe uma forte tendéncia de uniformizagcdo da concentragao
de C no SiO2 préximo a interface SiO2/Si. Somente a partir dessa hipotese, fomos
capazes de explicar os resultados observados. Por sua vez, esta tendéncia foi
usada para também justificar que o C no Si cristalino, proximo a regidao de
interface, acaba por migrar para o SiOz2, conforme modelo apresentado na Figura
3.21. Entao, de forma geral, podemos concluir que os dois estudos acabam por
se complementar, onde a alta mobilidade do C observada nas medidas
experimentais também foi necessaria como hipétese a ser langada para

conceitualmente justificar os resultados inesperados obtidos no “Estudo (b)”.
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4. CONCLUSOES

Neste trabalho realizamos estudos sobre a sintese de SiC, através de
implantacdo de C em SiO2/Si bulk. Este estudo foi dividido em duas frentes de

investigacao, que sao:

(a) Os efeitos das espessuras da camada de sacrificio de SiO2 na
sintese de SiC. Nesta frente, variamos as espessuras de SiOg,
investigando os efeitos do SiC sintetizado. As espessuras foram de
110, 190 e 240 nm. Para esta parte do estudo, fixamos algumas
configuragbes de sintese, entre elas uma energia de 40KeV para
implantacgéo, fluéncia de 2,8x10'” C/cm?, temperatura de implantagdo
de 600 °C, e recozimento a 1250 °C por 2 horas em atmosfera de Ar
com 1% O2. Para a analise, utilizamos as técnicas de TEM,
RBS/Canalizacdo e ERDA (tanto no substrato como uma

perfilometria de C em toda camada de SiO2).

(b) Os efeitos de um padrao de litografia na camada de sacrificio de SiOz2,
sobre a sintese de SiC na interface SiO2/Si. O padrao litografico
investigado foi o de regides mais espessas (240 nm de SiO2),
intercaladas por regides de “janelas” mais finas (60 ou 110 nm,
dependendo do caso investigado). As demais configuragbes de
sintese foram as mesmas de (a) (energia do feixe, temperatura de
implantagdo, e configuragcdo de recozimento), exceto que também
variamos a fluéncia de implantagdo, entre 0,8x10'" C/cm? até

4,4x10"7 C/cm?, para observar os efeitos na sintese. Para a analise
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destas amostras, utilizamos apenas TEM, devido a grande
complexidade na interpretacdo das medidas por feixe de ions nesses

sistemas.

Para a primeira frente de investigacdo, chamada de (a), tivemos por
objetivo analisar a qualidade cristalina de SiC sintetizada na regido de interface
SiO2/Si, mudando a espessura da camada superficial de SiO2 e, por
consequéncia, distanciando-a do pico de carbono na implantagcdo no SiOz2. Deste
modo, estavamos tentando diminuir os danos balisticos causados ao substrato
quando aumentamos a espessura de SiO2, sem, no entanto, aumentarmos a
energia de implantacdo de C. Assim, esperavamos melhorar a qualidade
cristalina da estrutura SiC sintetizada, o que necessariamente ndo aconteceu.

Através das medidas de TEM e RBS/C, identificamos que a amostra que
tinha 240 nm de SiO2 apresentou um melhor resultado de sintese de SiC junto a

interface SiO2/Si. Para este caso, encontramos uma camada de ~5-7 nm de SiC,
epitaxial ao substrato, com y~in~60% obtido por medidas de RBS/Canalizagéo.

Este resultado foi o melhor encontrado em relagdo a todos os trabalhos
anteriores. Nos anteriores, foi empregada uma capa de 110 nm de SiOz, para

sintetizar uma camada de ~50 nm de SiC, epitaxial ao substrato de Si. Porém,
para este mesmo sistema reavaliado aqui, encontramos um min~90%.

O resultado encontrado para a capa de 240 nm de SiO2 foi um tanto
inesperado, tendo em vista que apenas 0,3% do carbono implantado atinge
diretamente a regi&o interfacial. Ou seja, sem uma migracéo de C pelo SiOz, ndo
€ possivel a formagdo de uma camada de SiC. Foi discutido e justificado por
ERDA que a quase totalidade do carbono que constitui a camada de SiC foi
proveniente da migracao, para o caso da espessura de capa de 240 nm de SiOo.

Por outro lado, o carbono que constitui a camada de SiC obtida por uma capa de
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110 nm de SiOz, chegou pelo processo de implantagédo (em torno de 72% do C
implantado). Logo, acreditamos que a melhoria na qualidade do SiC da amostra
que tinha 240 nm de SiO2 esta ligado a auséncia dos danos balisticos da
implantacdo, o que ndo ocorre no caso da amostra que tinha 110 nm de capa de
sacrificio.

Ja para amostra que tinha 190 nm de SiOz2, encontramos um resultado
aparentemente controverso. Nesta amostra, ndo encontramos nada parecido
com uma camada de SiC formada ao longo da interface SiO2/Si, mas sim graos
formados dentro de uma regido de 20 nm do lado do dioxido de silicio, junto a
interface, estes sem epitaxia com o substrato. Este resultado foi inesperado, isto
porque ~11% do C implantado chega diretamente no substrato, sendo que
esperavamos uma qualidade cristalina intermediaria do SiC entre aquelas com
capa de 110 nm, e o caso 6timo da capa de 240 nm. Para esta amostra de 190
nm, acreditamos que, de maneira similar a amostra de 240 nm de SiO2, também
ocorreu uma grande migragao do C para proximo a regiao interfacial e que, de
fato, o principal mecanismo para formar SiC & ainda o de migragdo e sintese na
interface. Porém, diferentemente do ocorrido na amostra com 240 nm de SiOz, a
amostra de 190 nm de SiO2 sofreu danos balisticos em seu substrato, o que
acabou prejudicando a formagdo de uma camada de SiC de uma maneira
inesperada. Em relagéo aos resultados das medidas ERDA, feitas nas amostras
sem sua capa de SiO2, conseguimos obter a quantidade de C no substrato da
amostra das amostras 110, 190 e 240 nm de SiO2. A quantidade de C medida
nas amostras de 190 e 240 nm de SiOz2 tinham, respectivamente, 52% e 40% de
C, em relacdo a da amostra de 110 nm de SiO2. Esse resultado claramente
evidéncia que ocorreu uma intensa redistribuicao de C pela capa de SiO2 durante
a implantagcéo a quente e recozimento, tendo em vista a baixa quantidade de C
implantado diretamente nas amostras de 190 nm de SiO2 (apenas 11% no

substrato) e de 240nm de SiO2 (menos de 1%). Ja para amostra de 110nm de
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SiOz2, 72% de C é implantado diretamente no substrato. Logo, a explicagao para
encontrarmos uma quantidade de C substancialmente semelhante para as
amostras com capa de 190 e 240 nm de SiOz2, € que a fonte principal de C para
a sintese de SiC é baseada na migracéo de C para a interface SiO2/Si, seguida
de nucleagado de SiC na mesma. Deste modo, para amostra de 240 nm de SiOz2,
conseguimos obter um SiC de melhor qualidade devido a reconstrugéo interfacial
da estrutura cristalina sem danos balisticos. Com isso, a qualidade cristalina do
SiC sintetizado acaba por ser aprimorada. Porém, mesmo com menos danos
que a de 110 nm e com parte do C ja presente no substrato da amostra, a sintese
a partir da capa de 190 nm de SiO2 foi a pior qualidade entre as trés espessuras
de SiO2. Acreditamos que, devido aos danos balisticos gerados pelo processo
de sintese, a qualidade do SiC obtido foi inferior. Como o processo de migragéao
de C para interface ainda o dominante, conclui-se que este mecanismo é muito
mais sensivel aos danos balisticos que a sintese por implantacao direta de C.
Ja os resultados de perfilometria de C, obtido de medidas ERDA ao
longo da capa superficial de SiO2 de cada amostra, também comprovam a
migracao de C no SiO2. Analisando os resultados da amostra de 190 nm de SiOz,
vimos que existe um deslocamento da concentracdo de C para proximo da
interface. Esta migragéo é mais evidente para a amostra de 240 nm de SiOz,
onde detectamos uma segregacao de C préximo ao pico de implantagéo, e seu
acumulo junto a regiao interfacial. Logo, diante de todos estes resultados para o
meétodo de sintese (a), chegamos a conclusédo que basicamente o processo de
sintese ocorre por dois mecanismos. O primeiro esta relacionado com a
implantacao direta de C, onde a sintese de SiC ocorre em centros de nucleagao
paralelos ao longo da regidao implantada de Si. O segundo mecanismo de sintese
€ devido a migracdo de C para interface, seguida de uma nucleagao de SiC sobre
a mesma, se assemelhando em parte a uma frente de recristalizagdo que avanga

para o SiO2 a medida que carbono suficiente se agrega a interface. Pelos
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resultados da sintese de SiC na amostra de 190 nm de SiO2, onde os dois
mecanismos de sintese atuam na interface, porém o de migra¢ao é o dominante,
percebe-se que o segundo mecanismo € muito sensivel aos danos balisticos,
pois graos de SiC foram aleatoriamente formados , mesmo com uma danificagao
em torno de 10 vezes menor do que aquela da implantacdo no substrato 110 nm
de SiO2. Ja na amostra que tinha 240 nm de SiOz2, onde ocorreu praticamente
apenas o processo de migragdo de C para interface, ndo temos os danos
balisticos na amostra com 240 nm de SiOz2, e a qualidade cristalina do SiC obtido
foi a melhor das 3 espessuras utilizadas.

Para a segunda frente de investigagcdo, chamada de (b), implantamos C
em regides localizadas da amostra, onde tinhamos as “janelas” de 6xido fino,
enquanto nas outras regides mais grossas de SiO2, a implantagéo de C direta foi
muito reduzida. Acreditavamos que, ao fazer o processo de implantacdo a
quente e, recozendo a amostra usando altas temperaturas, uma parte do C
implantado no Si iria migrar para o Si abaixo do diéxido de silicio grosso. Deste
modo, nessas regides onde o C chegaria apenas por difusdo lateral, teriamos
um SiC de melhor qualidade do que o SiC obtido por implantacio direta de C.
Porém, como relatado, os resultados obtidos foram totalmente diferentes dos
esperados inicialmente, e ndo conseguimos observar esta difusédo lateral de C,
como esperavamos, por regides cristalinas de Si bulk.

Nas amostras com espessuras de didxido de 240 e 110 nm, abaixo das
regides com espessura de 110 nm de SiOz, onde o C foi implantado diretamente
no substrato (proximo da regido interfacial SiO2/Si), esperavamos obter uma
camada de SiC epitaxial ao substrato, como nos trabalhos anteriores. Porém,
para nossa surpresa, ao invés de encontrarmos uma camada, obtivemos
precipitados de SiC, aleatoriamente orientados. Este resultado foi encontrado
para as trés fluéncias utilizadas (0,8x10"” C/cm?, 3x10'"” C/cm? e 4,4x10'” C/cm?),

onde a diferenga entre estas foi apenas a quantidade de precipitados de SiC,
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proporcionais a fluéncia utilizada. Para este caso, acreditamos que devido o
padrao de litografia, o C tenha migrado dessas regides em direcdo as regides
onde se tinha uma espessura maior de SiO2. Acreditamos que a forga motriz
para a retirada de C das areas cristalinas de Si, em direcao ao SiO2, é a busca
do sistema pela uniformizacdo da concentragdo de C no SiO2. Logo, como
percebemos, o C acaba por ser muito movel no SiOz.

Porém, ao utilizarmos uma camada de SiO2menos espessa na area fina
do padrao de litografia, no caso 60 nm de SiO2 e, mantendo os 240 nm de SiO2
na area grossa, retornamos a sintese de uma camada epitaxial de SiC. Neste
caso, acabamos implantando quase todo C enterrado no substrato de Si. Para
esta amostra, bastou usarmos a fluéncia de 2,8x10"” C/cm? para voltarmos a
observar a sintese de uma camada de SiC, epitaxial e enterrada no substrato.
Logo, devido o aumentarmos a distancia entre o SiC e a regi&o interfacial,
acreditamos que o C n&o conseguiu difundir apreciavelmente para o SiO2, como
visto anteriormente ao usarmos 110 nm de SiO2 na regido de 6xido fino. Com
isso, a camada de SiC é formada com as elevadas temperaturas de implantagao
e recozimento.

Analisado o motivo da migragcdo de C implantado no Si préximo a
interface, ainda restou a duvida sobre o motivo dos precipitados terem sido
formados no Si proximo a interface. Pensamos que, devido aos danos balisticos
no substrato, caracteristicos deste método de sintese, uma parte do C acaba
nao migrando por conta das regides danificadas, formando assim SiC n&o
epitaxial em relagao ao substrato. E quanto maior a quantidade de C implantado,
maior a quantidade de danos gerados ao substrato, o que possibilita uma maior
quantidade de C que esta sendo implantado ficar preso nessa regiéo, produzindo
mais graos de SiC desalinhado com a matriz Si.

De maneira geral, mesmo os resultados da frente de investigagédo (b)

(amostras com padrao de litografia) sendo muito inesperados e ndo mostrando

113



a migracao lateral de C para regides sem implantacéo direta de C no cristal Si,
eles acabam por fortalecer nossa teoria de mobilidade do C dentro do SiOz2. Isso
porque esperavamos que, pelo menos, formasse uma camada de SiC similar ao
encontrado no trabalho onde utilizou-se uma camada de 110 nm de SiO2 sem
padrao de litografia. O conjunto dos resultados esta mais coerente para que uma

difusdo lateral de C tenha ocorrido pelo SiOz junto a interface.
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SiC structures obtained by Ion Beam Synthesis. C* ions at 40keV were implanted up to a fluence of
2.8 x 10'7 em~? into a (001) Si substrate capped by a SiO; layer. Samples with Si0,-cap thicknesses of 110, 190
and 240 nm were compared. For the first two of them, 72% and 11% of C* ions, respectively, are directly
implanted into the Si substrate, however, for the later, no carbon directly reaches the substrate. C* implantation
was performed with samples held at 600 °C and, afterwards, they were annealed at 1250 °C for 2 h under a flux
consisting of a mixture of 99% Ar and 1% O,. ERDA demonstrates that C redistribution occurs in the 240 nm
Si0,-cap and TEM, Selected Area Diffraction and Channeling revealed an almost continuous cubic and epitaxial
SiC layer of about 5-7 nm on the Si surface. This SiC nanolayer presented the optimum crystalline quality, from
the standpoint of HRTEM imaging and Channeling results. This synthesis was exclusively based on C migration
to the Si0,/Si interface, followed by SiC nucleation during interfacial reconstruction of the erystal structure. The
improved quality is justified because the interface is not affected by any implantation damage. On the other end,
the synthesis by using the 110 nm SiO;-cap is obtained by direct C inclusion into the Si structure, but also results
in epitaxial SiC. The 190 nm Si0,-cap showed, however, a strong regression in the quality: it revealed misaligned
grains of SiC immerse in an amorphous narrow layer. Two distinct mechanisms are responsible for SiC synthesis,

depending on the cap-layer thickness, and the influence of the radiation damage for each is discussed.

1. Introduction

Silicon Carbide (SiC) is an indirect wide band-gap (2.2-3.3eV)
semiconductor able to operate in extreme conditions, which is attrac-
tive for applications in high power and high frequency electronics and
under radiation exposure environments [ 1]. It could be also used for the
manufacture of blue light-emitting diodes if its low light-emitting effi-
ciency (0.02-0.03%) [2] is compensated by its capability to work at
higher current levels,

In addition, SiC basal lattice parameter (agic = 0.3076 nm) is close
to the GaN one (ag,y = 0.3189nm), and it can be employed as sub-
strate for GaN heteroepitaxial growth [3,4]. GaN is also a thermally and
chemically stable semiconductor with the advantage of being a direct
wide band-gap. However, GaN is usually grown on sapphire which
presents a larger misfit (16% compared to 3.5% of the SiC one) and
special growing techniques have to be employed [5-11]. SiC also pre-
sents a thermal conductivity of about 5Wem™ K ™! [1], which is higher
than the GaN (1.3 Wem 'K~ '), and much higher than the sapphire one
(0.5 Wem™' K ™), thus is an adequate substrate regarding power devices.
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An additional technological challenge would be to obtain GaN de-
vices integrated in a same chip made with the well-established Si
technology. One possible way to achieve this is to grow GaN directly on
Si(111) [12], where the major difficulties are large difference in
thermal expansion coefficients [13] and lattice mismatch (17%) be-
tween these two materials. However, another route is to employ a SiC
intermediate layer obtained on Si [4,14,15] aiming a subsequent GaN
hetero-epitaxial growth on it. This second route would be more ad-
dressed to the present work.

In previous reports [16-12] we presented results about synthesis of
SiC carried out by 2.3-4 x 10'7 em 2 carbon implantation into SiOs/
Si and S$i0,/SIMOX structures kept at 600 °C temperature. This is a
fluence range lower than the ones (about 3 x 10'® C/em®) [20] typi-
cally employed in Ion Beam Synthesis (IBS). After a post-implantation
annealing at 1250 °C in a flow furnace using a gas mixture of 1% O,
and 99% Ar, we have obtained ~50nm of SiC synthesized on Si
[16,19] (and also on SIMOX [17,18] structures). In addition, the
synthesized SiC layer is on the Si surface after removing the ~110 nm
510, sacrifice cap.
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In this work we address to the influence of the SiO, sacrifice-cap
thickness on the SiC synthesis by using basically the same implantation
parameters [16-19] and fixing the C fluence to 2.8 X 10" cm ™2 In
order to perform this, we have now implanted C into SiO,/Si systems
also with thicker SiOa-cap layers, namely, 190 nm and 240 nm, in ad-
dition to the 110 nm one, standardized previously. Characterization of
the resulting structures was done by Transmission Electron Microscopy
(TEM), Rutherford Backscattering Spectrometry (RBS), in random and
aligned to the Si 001-channel (RBS/C) direction, and Elastic Recoil
Detection Analysis (ERDA). ERDA was employed to obtain the depen-
dence of the C profile on the Si surface after changing the cap thickness,

2. Experimental details

C* jons at 40keV were implanted up to fluences of
2.8 x 10'” ¢m~2 using the 500-kV ion implanter from High Voltage
Engineering Europa (HVEE) of the Ion Implantation Laboratory at the
Universidade Federal do Rio Grande do Sul (UFRGS). The implanted
samples were 5i0,/8i(001) structures with 8i0, thicknesses of 110, 190
and 240nm obtained by dry oxidation under O flux at 1100 "C. They
were kept at 600 °C during the ion implantation. The carbon low-flu-
ence depth-distribution simulated by SRIM [21] program is a Gaussian
like profile with an average projected range of about 135nm and a
FWHM of about 105nm. Afterwards, the samples were subjected to
furnace annealing at 1250 °C for 2 h under a flux consisting of a mixture
of 99% Ar and 1% O,. This is the same procedure employed in previous
works [16-19], where it was only used a SiO, thickness of 110 nm and
which was able to produce a SiC synthesized layer of ~50nm of
[16,19] (and also on SIMOX [17,18] structures).

The structural information was obtained using the JEOL JEM 2010
transmission electron microscope of the Center for Electron Microscopy
— UFRGS, operated at 200kV of acceleration voltage. Cross-sectional
specimens were prepared by mechanical polishing and dimpling, fol-
lowed by ion polishing at shallow angles (~ 6°). We also performed RBS
measurements, under random incidence and also aligned to the [001]
sample direction (normal to the surface). These ion beam measure-
ments were carried out with a 1.2MeV He " beam produced by a 3 MV
Tandem accelerator and with samples mounted on a three-axis tilt go-
niometer which has a precision better than 0.01°. For ERDA measure-
ments it was used a 9.5 MeV silicon beam (8i*™) which impinges the
sample at low incidence angle (73° to the sample normal). The C atoms,
recoiled from the sample, were collected by a Si detector at an angle of
32" from the beam direction. A polyester film (mylar) of 5 pm thickness
is placed in front of the Si detector to stop the heavier Si*? projectiles
and recoiled O atoms.

3. Results and discussions

In the following, Figs. 1(a)-(c) and 2(a)-(c) present TEM results
measured from samples implanted with 190 and 240nm SiO.-cap
thicknesses, after annealed at 1250 °C for 2h. As previously mentioned,
the TEM results concerning the thickness of 110 nm are already well
documented in previous works [16-19] and will not be presented here
but a summary. For the 110 nm case it was obtained a cubic-SiC layer of
about 55 nm thick, which contains a high density of extended defects
(twins and stacking faults) and also narrow inclusions of amorphous
between the crystalline regions. The amorphous inclusions were mainly
observed when the implantation fluence was 4 x 10" em ™ [16], which
is much over the minimum required for the SiC synthesis by this pro-
cedure. The minimum fluences were estimated as being 2.8 x 10'7 cm ™ *
and 2.3 x 10'7 em ™2, when performed on Si substrate [ 19] and on the Si
overlayer of a SIMOX structure [17,18], respectively. RAMAN char-
acterization [22] demonstrated that the effect of exaggerated C fluencies
in our synthesis is to increase the occurrence of the highly stable C-C
bounds. These bounds, if formed in excess, are correlated to the forma-
tion of amorphous regions [22], thus decreasing crystal quality.
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Fig. 1(a)-(b) are cross-sectional TEM micrographs from the sample
with 190 nm SiO-cap after annealed at 1250 "C, where the surface is at
their top (indicated by the arrow heads). Fig. 1(a) and (b) demonstrate
grains formed at the Si0,/Si interface, which was delimited by dashed
lines. Fig. 1(c) shows a Selected Area Diffraction (SAD) pattern corre-
sponding to this sample, where the spots of the Si substrate are in-
dicated through the arrow heads (in yellow in the web version) and the
additional spots are from the grains. SAD demonstrates that the formed
grains do not keep an epitaxial relationship with the substrate, differ-
ently to the observed in all our previous works [16-19] where the
synthesized SiC structures were completely epitaxial to the Si matrix. In
this SAD, however, we can observe a tendency of the extra spots to form
rings, where we drew a dashed line on the more evident one (i.e., SiC
(111)-ring) to aid its identification (in red in the web version). The
measured lattice parameter obtained from this SiC (111)-ring is of
about 0.432 nm, which is in good agreement with the cubic phase of SiC
[23] (agic = 0.436 nm).

The micrographs in Fig. 1(a) and (b) were taken close to a two beam
condition for the (220) planes of the Si structure, but also trying to
enhance the particular SiC 111 ring sector (i.e., the diffraction noted by
the red dashed lines). They are bright field (BF) and dark field (DF)
taken from a same area. The DF one was obtained using a larger ob-
jective aperture to select diffracted spots from the (111) ring sector as
much as possible. In this DF configuration SiC grains that are diffracting
in that sector will be white on the DF image as shown in Fig. 1 (b).

Fig. 2(a)-(b) are cross-sectional TEM micrographs from the thicker
Si0y-cap (240 nm) after annealed at 1250 °C, where the surface is at
their top (indicated by the arrow heads). They are, respectively, bright
field (BF) and dark field (DF) images taken from a same sample area.
These figures demonstrate a different structure formed at the interface
(delimited by dashed lines): some grains can still be seen in the BF
image [Fig. 2(a)] but strongly decreased in size; the DF image
[Fig. 2(b)] demonstrates an almost continuous and narrow layer formed
at the 8i0,/Si interface. Fig. 2(c) shows a SAD pattern corresponding to
this sample, where the spots of the $i substrate are indicated through
the arrow heads (in yellow in the web version) and the additional spots
are from the synthesized SiC (circled by red dashed lines). SAD has now
approached back to the aspect observed in our previous works [16-18]:
the synthesized SiC structure is epitaxial to the Si matrix (as demon-
strated by the spots in the dashed circles). The measured lattice para-
meter obtained from the circled spots is consistent to the cubic SiC
structure with a lattice parameter of about 0.437 nm. The images in
Fig. 2(a) and (b), were now taken close to a two beam condition for the
(111) planes of the SiC structure.

The full circles spectra in Fig. 2(a)-(c) are RBS measurements from
samples synthesized through a 110 nm SiO,-cap, 190 nm $iO,-cap and
the 240 nm one, respectively, after annealed at 1250 “C for 2 h. The RBS
and RBS/C spectrum for each sample was obtained after removing its
Si0,-cap. In Fig. 3(a), it is also presented a RBS simulation performed
by the RUMP code [24] as the continuous line (red in the on-line ver-
sion). This simulation is for a 55 nm stoichiometric SiC-layer formed on
the sample surface. The fact that the simulation is slightly below the
experimental data in Fig. 3(a) indicates a synthesized layer for the
implanted sample through the 110 nm SiO,-cap almost stoichiometric
(slightly rich in Si). In the RBS spectra in Fig. 3(b) and (c), it is possible
to recognize a very minor step on each of them, as compared to the one
on Fig. 3(a) (they were signalled with arrows). The minor extension of
these steps is coherent with narrow structures formed at the interface as
observed by TEM (see Figs. 1(a}-(b) and 2(a) — (b)). A horizontal da-
shed line was inserted at the beginning-height of the step in the RBS
spectrum of Fig. 3(a). This trespass to the adjacent Fig. 3(b) and (¢) and
shows that, if the minor steps in each was considered due to continuous
layers, they would be, respectively, deficient in Si (for the 190 nm 8i0»
case) and almost stoichiometric (for the 240 nm one).

At this point we have to understand the Si lower content observed in
the RBS signal for the 190 nm SiO,-cap. Fig. 1(a) and (b) discard
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Fig. 1. (a) and (b) are cross-sectional TEM micrographs from the sample with 190 nm 8iO;-cap after annealed at 1250 °C. They were obtained close to a two beam
condition for the (220) planes of the Si structure, i.e., transmitted beam and the Si 220 diffracted-beam, but also trying to enhance the particular SiC 111 ring sector
as the one noted by the red dashed line. (a) is the BF 220 image and (b) DF using the SiC-diffracted ring-sector. The arrow head at their left comer indicates the
sample surface. (c) SAD pattern of the synthesized SiC structure obtained under the [110] zone axis for the Si substrate. The yellow arrow-heads indicate the Si
diffraction-spots, with their respective Miller indices. The dashed cirele in red shows the tendency of the diffraction-spots frem the SiC grains to form rings. (For

interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

formation of a SiC layer but, misaligned grains formed at about the
interface. At a rough analysis, formation of SiC grains into Si would
result in an RBS spectrum rich in Si, but it was not the feature observed
here. To clarify this virtual contradiction we present in Fig. 4(a)-{(d) a
sequence of TEM cross-section images taken from the 190 nm SiO,-cap
case: (a) is a low-magnification BF image of this sample (similar to
Fig. 1(a)), while (b) to (d) are high-resolution micrographs (HRTEM)
taken at different locations along the Si0,/8i interface. Fig. 4(a) clearly
shows a 170 nm SiO; layer (the black arrow-head at its top indicates the

sample surface) followed by about 20 nm narrow layer at about the
interface with the Si substrate (indicated by red arrow-heads in the
figures (b)—(d); color in the web version only). The majority of the
misaligned grains are inside this amorphous narrow layer, which shows
a contrast almost identical to the SiO, layer. It can be promptly verified
in the HRTEM images in Fig. 4(b) to (d) that the interfacial layer is
formed by grains of SiC at the SiO, side of the 8i0,/Si interface. This
narrow SiO,-like layer, with SiC grains inside, artificially appears in the
RBS spectrum as a Si; 4Cy with a deficit in Si content (or x > 0.5).

100 nm

Fig. 2. (a) and (b) are cross-sectional TEM micrographs from the sample with 240 nm SiO,-cap after annealed at 1250 °C. They were obtained close to a two beam
condition for the (111) planes of the SiC structure, i.e., the transmitted beam and the SiC 111 diffracted-beam. (a) is the BF image and (b) the DF taken from the same
area. The arrow head at their left corner indicates the sample surface. (¢) SAD pattern of the synthesized SiC structure obtained under the [110] zone axis for the Si
substrate. The yellow arrow-heads indicate the Si diffraction-spots, with their respective Miller indices, and spots inside the red dashed-circles are from the syn-
thesized SiC structure. Note that SAD pattern returned back to the aspect observed in our previous works [16-19]: the synthesized SiC structure is epitaxial to the Si
matrix — the spots in the dashed circles replicate and are aligned to the Si spots. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is
referred to the web version of this article.)
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Fig. 3. RBS (solid circles spectra) and RBS/C (open circles spectra) measurements of samples implanted with 2.8 x 10'” C/cm® at 600 °C through: (a) 110 nm SiO,-
cap; (b) 190 nm SiO»-cap; and (c) 240 nm $i0z-cap. In (a), it is also presented a RBS simulation for a 55 nm-thick stoichiometric-8iC performed by the RUMP code
[24] as the continuous red-line. It was inserted a continuous horizontal dashed-line in red, which trespasses to all figures, to reference the spectrum height associated
to the stoichiometrie SiC. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

(@)

200 nm

Fig. 4. (a) Lower magnification cross-sectional TEM micrograph taken under BF
220 from the sample with 190 nm SiO,-cap after annealed at 1250°C. The
arrow head at the left corner indicates the sample surface and the region in
between the dashed lines is the SiO,/Si interface one where SiC grains were
formed. (b)-(d) HRTEM cross-sectional micrographs taken at different locations
along the 5i0,/5i interface of this sample. The misaligned grains are within of a
narrow amorphous layer (~20nm), which shows a contrast almost identical to
the 510, layer (red arrow-heads indicated the beginning of this narrow layer).
(For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is
referred to the web version of this article.)
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On the other hand, RBS spectrum in Fig. 3(c) reveals an almost
stoichiometric SiC layer. This is coherent with the DF image of this
sample presented in Fig. 2(b), which shows almost continuous and
narrow SiC layer formed at the $iO./Si interface, and with its SAD
[Fig. 2(c)], showing epitaxial relation of the layer to the Si bulk. This
abrupt change in the formed structure, as increasing the SiOs-cap
thickness from 190 to 240nm, is also confirmed by analyzing the fol-
lowing HRTEM images. Fig. 5 (a) and (b) were taken from the 240 nm
Si0y-cap case: (a) is a HRTEM showing a 5-7 nm SiC layer on the Si
surface (region in between yellow dashed-lines, where the sample
surface is on the up side), and (b) is a higher magnification HRTEM
from the square draw in Fig. 5(a). In Fig. 5(b) we have measured and
identified the lattice parameters for the (220), (200), and (111) cubic-
SiC planes as, respectively, 0.155, 0.205, and 0.237nm, in good
agreement with the expected ones [232]: 0.154, 0.218, 0.252nm.
Fig. 5(b) also demonstrates the epitaxial relationship with the Si sub-
strate as already revealed by the SAD pattern [Fig. 2(c)]. In Fig. 5(a) we
can observe the occurrence of stacking faults in the layer (as the ones
indicated by the white arrow-heads) and also SiC inclusions in the Si
substrate as clearly revealed by the presence of Fresnel patterns in the
Si side of the interface (penetrating until the depth of about 8 nm). The
observed fringes are the ones perpendicular to the 022 Ag vector, thus,
from their spacing, we can obtain the 022 lattice parameter of the
crystal inclusion [25] as 0.770nm (0.778 nm expected). This again
confirms the SiC structure.

1t is remarkable the improvement in the SiC structural quality when
using the 240 nm SiOy-cap [Fig. 5(a) and (b)], as compared to that
using the 190 nm one [Fig. 4(b)-(d)]. The structural quality was im-
proved also regarding to those verified in our previous works [16-19],
where we had the concomitant formation of a much higher density of
stacking faults and also amorphous inclusions in between the SiC
crystalline regions. This improvement is also confirmed by Channeling
measurements through the i, parameter (ratio between channeled to
the random spectra heights). Fig. 3(a)-(c) also present Channeled
spectra (RBS/C) (open circles curves) obtained with the beam aligned
to the 001-Si direction, As can be observed, when using SiO-cap
thickness of 110, 190 and 240 nm, the measured ¥, values are, re-
spectively, 90%, 80% and 60%. However, we have to observe that the
Ymin Parameter is accurate for layers only (or for SiC precipitates in
amorphous as observed for the 190 nm SiO;-cap), but not for SiC pre-
cipitates into Si crystal. Since the structure obtained using the 240 nm
Si0,-cap is at the limit of a layer formation, it has to be considered just
as a good indicative of the quality improvement of this synthesis, in
accordance to what it was observed on the TEM analysis.

In a first view, the observed structural differences seem contra-
dictories: the synthesized SiC shows better quality, and it is epitaxial to
the substrate, as using the SiO,-caps thicknesses of 110 nm and 240 nm,
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but the structure is severely degraded and randomized for the inter-
mediate thickness of 190 nm. It demonstrates that the resulting system
is very susceptible to the thickness of the SiOz-cap, or location of the
Si05/Si interface.

The carbon low-fluence depth-distribution simulated by SRIM [21]
program is a Gaussian like profile with an average projected range of
about 135nm and a FWHM of about 105 nm, as schematically dis-
played in Fig. 6 (full inverted-triangles, in blue at on-line version). The
vertical dashed lines in the Fig. 6 (from left to right) locate the §i0,/Si
interface positions for SiO,-cap thicknesses of 110, 190 and 240 nm. As
illustrated in the figure, if this low-fluence depth-profile was valid for
high-fluence C ion-implantation, we would have: for the 110 nm SiO,-
cap — about 72% of the carbon atoms implanted in the Si side (interface
slightly ahead of the carbon distribution peak); for the 190 nm SiO,-cap
— about 11% of carbon ions would reach the Si substrate; and, for the
240 nm SiO2-cap, less than 0.3% of the implanted carbon ions would
reach the Si substrate.

An approach for the present synthesis would be to consider three
nucleation fronts: i) at the peak of the implanted carbon distribution; ii)
at the Si0,/Si interface and, iii) parallel nucleation centers in the Si
side. Although iii) is not a front strictly speaking, our previous works
[16-19] has demonstrated that it is the dominant process for the case of
the 110 nm Si05-cap. We have documented [22] that the process iii) is
very susceptible to the implantation damage and also to the excess of
the carbon. In the present work, however, process iii) is supposed to be
less important since the fraction of C atoms directly implanted into the
Si for the 190 nm and 240 nm SiO,-cap cases are substantially lower,
11% and 0.3%, respectively. Thus, processes i) and ii) play a more
important role in the present situation. However, the fact that, by TEM,
we have not observed 8iC nanoparticles being formed in about the peak
of the implanted-C distribution, i.e., about the middle of the 240 nm
Si0-cap (and neither for 190 nm one), allow us to conclude we need to
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Fig. 5. HRTEM cross-sectional micrographs taken
from the 240 nm SiO,-cap sample after annealed at
1250 °C. (a) In between the yellow dashed-lines is
observed a 5-7nm SiC layer epitaxial to the Si sub-
strate (the sample surface is on the up side). (b) is a
higher magnification from the square draw in
Fig. 5(a) which reveals the lattice contrast of the
(220), (200), and (111) cubic-SiC planes. In (a) some
stacking faults in the SiC layer were indicated by
white arrow heads. Fresnel patterns in the Si side of
(a) can also be observed, which demonstrates SiC
regions penetrating about 8 nm into the Si substrate.
(For interp of the r to color in this
figure legend, the reader is referred to the web ver-
sion of this article.)
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Fig. 6. SRIM simulation for the 40 KeV C implantation into a 26 nm Si0, layer.
Vertical dashed lines locate (from left to right) the SiO,/Si interface positions
for SiO,-cap thicknesses of 110 (previous works), 190 and 240 nm. The gaus-
sian-like profile (blue inverted triangles) is the theoretical C distribution for a
low fluence implantation. The curves drawn by open-diamonds and red full-
cireles symbols are the distributions of vacancies generated in the Si substrate
for the 110 nm SiO,-cap and for the 190 nm one, respectively. Both estimated
by SRIM full cascade simulations. (For interpretation of the references to color
in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

consider here only the process ii), i.e., the 5iC nucleation at the Si0,/Si
interface.

Fig. 7 presents C profiles obtained by ERDA measurements which
quantify C atoms recoiled from the sample. The ERDA spectrum for
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Fig. 7. ERDA results for the C depth profile in the surface region of the samples.
Spectra are after synthesis performed with SiO,-cap thicknesses of 110 nm
(open diamonds), 190 nm (full circles — in red in the web version) and 240 nm
(open circles — in blue in the web version). A tendency line was drawn for the
110nm spectrum case on the depth region beyond our depth detection. All
samples were etched in HF solution prior the measurements. The scale in the
bottom axis is the depth into a pure SiC material while the up-scale would be
the depth into a pure Si material. (For interpretation of the references to color
in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

each sample was obtained after removing its SiO,-cap. The raw-spectra
were converted to the depth profiles shown in Fig. 7 by numeric cal-
culations with a self-written code [26]. ERDA measurements were
performed on samples implanted with SiO,-cap thicknesses of 110, 190
and 240 nm, after their annealing at 1250 "C and etching in HF solution.
They correspond, respectively, to the curves with symbols: open dia-
monds, full circles (in red in the web version), and open circles (in blue
in the web version). Since etching was performed, the zero depth in
Fig. 7 is about where it was located the previous SiO2/Si interface.

C redistribution is expected to occur in the SiO; at the implantation
procedure, due to the sample temperature (600 °C) and high-fluence C
implantation, and also at the 1250 °C post-implantation annealing for
2h (under a flux consisting of a mixture of 99% Ar and 1% ). The fact
that we have observed a narrow SiC layer on the Si surface when using
a Si0,-cap as thick as 240 nm indicates that C redistribution indeed
occurred and C migrated to the interface SiO,/Si. This is also evident
from the C profiles shown in Fig. 7: it was detected a significant amount
of C on the etched sample which used the 240 nm 8i0,-cap (open circles
in Fig. 7), but practically no C was directly implanted to that depth. For
this oxide thickness, the ERDA result shows a C amount in the final
structure which is about 40% of that measured for the synthesis using
the 110 nm SiOz-cap (open diamonds).

Another point to consider here is the amount of C in the structure
formed by using the 190 nm SiO,-cap (full circles), which is 52% of the
one using the 110 nm SiO,-cap (open diamonds). Thus, from the point of
view of migration of C through the 5i0,, we can conclude that C is very
mobile in the Si0, oxide: the 50 nm depth-difference between the two
cases interfaces (i.e., 190 nm compared to 240nm cap thicknesses) did
not result in a huge difference in the final amount of C accumulated at the
interface. Regarding the thickness of the formed structures, these ERDA
measurements are not accurate since its depth resolution is about 20 nm,
which is higher than the about 15 nm structure thickness observed for the
240 nm SiO,-cap (7 nm of the SiC layer combined to about 8 nm of SiC
precipitates which penetrates into the Si bulk — see Fig. 5(a)) and about
the same order of the structure formed for 190nm SiOs-cap (see
Fig. 4(b)(c)). Also note the huge dependency of the depth scale with
calculations considering a SiC material (bottom axis in Fig. 7), which is
more accurate, or a Si material with carbon (upper axis in Fig. 7).

39

Nuclear Inst. and Methods in Physics Research B 445 (2019) 3440

Once demonstrated that C can reach the interface in substantial
amount even for thicker 8iO; caps, as 240 nm one, it is then reasonable
that this case would result in an improved erystal quality of the syn-
thesized SiC. This because: a) the synthesis is mainly occurring from
migration of carbon to the interface, and thus, practically there would
not be parallel nucleation fronts in the Si side of the interface; b) SiC
nucleation at the Si0,/Si interface mechanism is the dominant one;
and, c) the interface is almost not affected by implantation damage.

The main issue here is, however, to explain why the use of a 190 nm
Si0;-cap has promoted a regression in the crystal quality, to the point of
being even worse than the severally damaged case, i.e., the one using
the 110 nm SiO,-cap. This seems to be associated to the presence of the
implantation damage acting directly on the SiO,/Si interface. Since
now just 11% of the C atoms are directly being implanted into de Si side
of the interface, it is reasonable to consider that the SiC nucleation at
the Si0,/Si interface is still much more important than the parallel
nucleation centers in the Si side. Also remember ERDA showed little
difference between the 240 and 190 nm SiO,-cap profiles, which cor-
roborates that, for the 190 nm SiO,-cap, a substantial part of C also
reached the interface by migration instead of being directly implanted
into the formed structure.

The present results seems to indicate that the effect of radiation
damage is more critical over the mechanism based on SiC nucleation at
the SiO./Si interface followed by an interfacial reconstruction of the
crystal structure. The implantation damage accumulated in the SiO»
side of the 190nm SiOy-cap is about 10 times lower than the one ac-
cumulated in the 8iO, side of the 110 nm SiOy-cap. It can be seen in
Fig. 6 by comparing the integrated areas of the generated-vacancies
distributions, as obtained by SRIM full cascade simulations (open-dia-
monds versus red full-circle area ones). Even with such a lower damage,
the final structure was randomized for the 190 nm cap thickness. This
because, as going from the 110 nm SiO-cap case to the 190 nm one, the
base mechanism for the SiC synthesis has changed. On the former it is
parallel nucleation centers of SiC in the Si side, by direct inclusion of
the C into the Si structure. On the later, for the 190 nm SiOy-cap, it is
the nucleation at the SiO./Si interface followed by an interfacial re-
construction of the crystal structure.

4. Conclusions

Aiming SiC synthesis, we performed 2.8 x 10'7em~2 carbon im-
plantations into $iO,/8i structures kept at 600 °C temperature. It was
followed by post-implantation annealing at 1250°C in a flow furnace
using a gas mixture of 1% O, and 99% Ar. We employed three distinct
thicknesses of the SiO; sacrifice-cap, namely, 110, 190 and 240 nm, and
compared and discussed the final structures with that obtained for the
110 nm one (our previous standard procedure [16-19]). TEM, SAD and
Channeling, performed on the structure obtained with the 240 nm SiO4-
cap, revealed an improved crystalline quality: an almost continuous and
epitaxial SiC layer of about 5-7 nm on the Si surface. This nanometric
SiC layer demonstrates a much better SiC lattice image and also the
lowest ¥, parameter (60%), even compared to the ones observed in
our previous works where we had employed a 110 nm SiO,-cap.
However, very few C was directly implanted to that depth. ERDA
measurements confirm comparable C amounts in the structures ob-
tained with 240 nm and the 190 nm SiO,-caps and corroborates that an
intense C redistribution occurred in the §i0, side. The SiC synthesis for
the 240 nm SiOz-cap was exclusively based on C migration to the SiOz/
Si interface, followed by SiC nucleation and interfacial reconstruction
of the crystal structure. The improved quality is justified because the
interface is almost not affected by implantation damage.

However, for the 190 nm SiOx-cap, same set of techniques revealed
SiC grains formed within 30 nm of an amorphous region with no epi-
taxial relation to the Si substrate. It was very different to the observed
in all our previous works [16-19] where the synthesized SiC structures
were completely epitaxial to the Si matrix. For this case about 11% of
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carbon ions reached the Si substrate and the observed regression in the
crystal quality, to the point of being even worse than the severally
damaged 110 nm SiO,-cap case, cannot be justified only by implanta-
tion damage (which is a factor of 10 lower). We have concluded that the
main mechanism of the synthesis for the 190 nm case is the same than
the one for the 240 nm SiOj-cap: nucleation at the Si0,/Si interface
followed by an interfacial reconstruction. However, the main me-
chanism on our previous works, i.e., 110 nm 8iO,-cap, is the formation
of SiC parallel nucleation centers in the Si side due to direct inclusion of
the C into the Si structure. Our results demonstrate that the effect of
radiation damage is much more critical over the interfacial re-
construction mechanism than the direct C inclusion one.
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