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Resumo

No presente trabalho implantamos fons de Fe em amostras de Si que sdo sub-
sequentemente recristalizadas pela técnica Cristalizagdo Epitaxial Induzida por Feixe
de Ions (IBIEC). Quatro técnicas de anélise (RBS, Canalizacao, Mossbauer e TEM)

foram utilizadas a fim de estudar os seguintes aspectos:

a) fases formadas pela técnica IBIEC em funcdo da concentragao de Fe implantado;
b) estabilidade térmica dos precipitados y-FeSiy;

c) caracterizagdo da fase y-FeSi, pela técnica Mossbauer e a existéncia ou nao de
um caracter magnético para esta fase.

Nossos experimentos mostraram os seguintes resultados. Em baixa concentragio
de Fe (C<11at.%) somente a fase v-FeSi, é formada. No entanto, quando uma con-
centracao critica € atingida (11at.%), entdo a fase & também é verificada. Finalmente,
uma coexisténcia de trés fases (fases v, a e §-FeSi,) é observada se a concentragio
de Fe é maior que 21at.%. Este é um fenoémeno singular uma vez que a fase v é
metaestavel e a fase a é estavel somente em temperaturas mais elevadas que ~950°C
(o processo IBIEC é realizado em 320°C).

Os experimentos de estabilidade térmica mostraram que a fase y—FeSi, é estavel
entre 600°C e 730°C, sendo a temperatura exata uma funcao da concentracao de Fe
implantado. Concluiu-se que a estabilidade da fase v é sustentada pelo pequeno tama-
nho dos precipitados de FeSi, (< 10 nm). Além disso, a transformacao v — (3 é devida
ao aumento de tamanho dos precipitados baseado no mecanismo de crescimento de
Ostwald.

Os experimentos Mossbauer mostraram que a fase fase y-FeSi; ndo é magnética.
Esta caracteristica foi deduzida de medidas realizadas em 4 K, que nao mostram
qualquer evidéncia de desdobramento magnético no espectro Mossbauer. Medidas
em temperatura ambiente indicam que a fase y-FeSi, é desordenada. No entanto,
apds recozimentos adicionais, observou-se pela primeira vez um singleto no espectro,
além do dubleto original. Mostrou-se que o singleto caracteriza a fase v ordenada
(condizente com a sua estrutura cibica) enquanto que o dubleto corresponde aquela
com defeitos (a interface FeSi,/Si provavelmente também deve ser considerada como
“defeito”).

Nés gostariamos de enfatizar que medidas prévias, onde o processo de recrista-
lizagdo era unicamente térmico (SPE e RTA), falharam na obtencao da fase y-FeSi,.
Nés entao tentamos justificar porque a técnica IBIEC é tao especial para produzir, de
uma maneira seletiva, a fase y-FeSi;. Por ultimo, propoe-se um modelo microscépico
para a precipitagao y-FeSi, por IBIEC.



Abstract

In the present work we implanted Fe ions into Si samples that are subsequently
recrystallized by Ion Beam Induced Epitaxial Crystallization (IBIEC) technique. Four
analysis techniques (RBS, Channeling, Mossbauer and TEM) were used in order to
study the following aspects:

a) phases obtained by IBIEC as a function of Fe implanted concentration;
b) thermal stability of y—FeSi, precipitates;

c) characterization by Mossbauer technique of the y—FeSi, phase and the existence
or not of a magnetic character.

Our experiments showed the following results. At low Fe concentration
(C<11at.%) only the vy-FeSi, phase is formed. However, when a critical concen-
tration is reached (11at.%), then the a phase also is verified. Finally, a coexistence
of three phases (v, a and [ phases) is observed if the Fe concentration is above than
21at.%. This is a unique phenomenon since the 4 phase is the metastable one and
the o phase is stable only at temperatures higher than 950°C (the IBIEC technique
is performed at 320°C).

The thermal annealing experiments showed that the y-FeSi, phase is stable be-
tween 600°C and 730°C, being the specific temperature a function of the implanted
Fe concentration. We have concluded that the v phase stability is supported by the
small size of the FeSi, precipitates (<10 nm). In addition, the v — [-FeSi, trans-
formation is due to a size increase of the precipitates based on an Ostwald ripening
mechanism.

The Mossbauer experiments showed that the v phase is no magnetic. This feature
was deduced from measurements performed at 4 K, which did not show any evidence
of a magnetic splitting in the Mossbauer spectrum. Room temperature measurements
indicate that the y—FeSi, is disordered. However, after further annealing, we observe
for the first time one singlet in the spectrum, besides the original doublet. We have
shown that the singlet characterizes the ordered v phase (in agreement with its cu-
bic structure) while the doublet characterizes the phase with defects (the interface
FeSi,/Si probably also must be included like “defect”).

We would like to stress that previous experiments, where the recrystallization
process was performed only thermally (SPE and RTA), failed in producing the -
FeSi, phase. Then we have tried to give a reason why the IBIEC technique is so
unique in producing, in a selective way, the y-FeSi; phase. Finally, we have proposed
a microscopical model for the IBIEC ~-FeSi, precipitation.
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Capitulo 1

Introducao

Atualmente o estudo do crescimento epitaxial de disilicetos sobre Si é um dos ma-
iores desafios dos pesquisadores no campo da microeletronica [1]. Se a heteroepitaxia
sobre Si fosse bem desenvolvida as aplicagbes seriam imensas e abrangeriam desde
comunigdes éticas e circuitos integrados rapidos, até detectores no infra-vermelho e
células solares [1]. Entre os disilicetos mais estudados e j& com grandes possibilidades
de se obter camadas epitaxias de boa qualidade, crescidas ou enterradas em um subs-
trato de Si [2, 3, 4], temos o CoSi, e o NiSi,. Estes silicetos, no entanto, apresentam-se
apenas em uma fase e sao metalicos. Por sua vez, o FeSi,; pode apresentar-se na forma
de quatro fases sendo a sua fase estavel de baixa temperatura (5-FeSi,) semicondu-
tora e possuidora de uma faixa de banda proibida (ou “gap” de banda) de 0,87 eV de
largura [5]. Esse valor de 0,87 eV o coloca em uma situagao privilegiada, entre outros
disilicetos semicondutores, na tentativa de combinar-se os beneficios da tecnologia
digital baseada no Si, com a de novos dispositivos 6tico-eletronicos ja mencionados.
Uma vez que existe interesse tecnolégico em ao menos uma das fases do composto
FeSi,, é imprescidivel termos uma caracterizagao tao completa quanto possivel sobre
todas as outras fases em que este composto pode ser encontrado.

Mas o interesse sobre o disiliceto FeSi; também é plenamente justificavel do ponto
de vista de fisica basica dos materiais, uma vez que este é o unico disiliceto capaz
de apresentar tantas fases diferentes e de propriedades distintas. As fases 8 e a—
FeSi; sdo as fases cristalinas de equilibrio de baixa temperatura (T <~ 950°C) e alta
temperatura (T >~ 950°C), respectivamente. Enquanto que a fase 8 é semicondutora
e de estrutura ortorrombica bastante complexa, a fase a é metalica e tetragonal. Por
sua vez as outras duas fases sao metaestaveis e por isso foram apenas recentemente
descobertas. A fase metaestavel y-FeSi; também é condutora e possue a mesma
estrutura fluorita do NiSi; e CoSi;. A iltima fase metaestavel é a pseudomorfica
FeSij;. (0 < z < 1). Esta fase apresenta simetria de uma estrutura CsCl devido a
uma ocupagao aleatdria dos sitios de Fe compativeis com esta estrutura. Por tratarem-
se de fases recentemente identificadas, e de dificil obtencao, existe muito trabalho a
ser feito para uma boa caracteriza¢do de ambas as fases. De fato, o presente trabalho



visa obter informagoes mais detalhadas sobre a fase y-FeSi; em particular.

Como nés veremos no capitulo 5, estas fases metaestdveis sio obtidas apenas na
forma de filmes muito finos (<30nm) cuja espessura maxima € altamente dependente
da técnica de deposicdo adotada. A fase y-FeSi, em particular, pode ser obtida
ainda por intermédio de duas técnicas especiais de cristalizacao, a saber, cristalizacio
epitaxial induzida por feixe de fons (IBIEC) [6] e por epitaxia de fase liquida (LPE)
[7] (realizada com um laser pulsante de alta poténcia e freqiiéncia). Essas técnicas
adotam processos que fogem ao equilibrio termodinamico e por isso sao capazes de
produzir a fase metaestavel y—FeSi;. A técnica IBIEC possue uma particularidade a
mais. Ela € a unica capaz de produzir precipitados do dissiliceto y-FeSi,, enquanto
que as demais formam uma camada continua deste dissiliceto sobre um substrato de
Si. A formacao de precipitados € mais adequada ao estudo da estabilidade térmica e
do ordenamento da fase y—FeSi;. Filmes finos de y-FeSi; transformam-se em #-FeSi,
em muito baixas temperaturas de recozimento (200°C-500°C, o valor exato depende
da espessura da camada e da técnica). Ja na forma de precipitados, a fase y-FeSi,
pode ser observada mesmo apds temperaturas de recozimentos tao altas quanto 900°C.

Muitas questdes sobre a fase y-FeSi, foram deixadas em aberto em trabalhos
prévios, tais como:

a) A falta de sistematizagao no que diz respeito as fases de dissiliceto de Fe que
podem ser formadas por IBIEC. Um estudo sistematico da fase formada em
funcao da concentracao de Fe na matriz Si nao existe;

c) Determinagdo da faixa de temperatura em que esta fase mantém-se estavel e como
a concentracdo de Fe influencia nesta estabilidade;

b) Existem dividas se a fase y—FeSi,; é magnética ou ndo. Estas dividas acabaram
por ocasionar duas interpreta¢des distintas para o espectro Mossbauer carac-
teristico desta fase.

Desta maneira, a presente tese concentrou-se no estudo dos seguintes aspectos
relacionados com o processo IBIEC e com a fase y-IeSi;:

a) Formagao e estudo das distintas fases de FeSi; obtidas pela técnica IBIEC como
uma funcao da concentracao de Fe;

b) Estabilidade térmica da fase y-FeSiy;

c) Caracterizagao pela técnica Mossbauer da fase y-FeSi, e a existéncia ou nao de
um caracter magnético.

1Uma excegao é a recristalizagio por LPE [7] mencionado acima. Esse processo produz fil-
mes estaveis até 600°C-700°C devido a uma alta concentragao de defeitos extendidos presentes na
amostra.



Para a realizagao destes estudos utilizou-se amostras de Si implantadas com Fe
e subseqientemente recristalizadas pela técnica IBIEC. Quatro técnicas de andlise
de amostras (RBS, Canalizagdo, Méssbauer e TEM) foram empregadas. O presente
trabalho também procura esclarecer os motivos pelos quais a técnica IBIEC forma
precipitados y-FeSi;, quando comparada com outras técnicas mais usuais de recris-
talizacao.

Objetivando a apresentagao e a compreensao do trabalho, sobretudo para aque-
les que nao estao familiarizados com a area de implantagio idnica, no capitulo 2
serao apresentados alguns conceitos basicos da interacdo de ions com a matéria, e
no capitulo 3 conceitos basicos sobre a técnica de retroespalhamento de Rutherford
(RBS) e Canalizag3o.

O capitulo 3 contém ainda os fundamentos da espectrometria Modssbauer e da
Microscopia Eletronica de Transmissao, em uma tentativa de tornar a leitura da
presente tese o mais auto-suficiente e clara possivel. O Capitulo 3 portanto, visa
fornecer os fundamentos tedricos e algumas das potencialidades de cada uma das
técnicas por ndés empregadas.

Para uma melhor compreensao do trabalho, até mesmo dentro do ponto de vista
microscopico, € indispensavel fornecer informacoes gerais sobre a técnica de crista-
lizacdo epitaxial induzida por feixe de fons (IBIEC). Como esta é uma técnica pouco
convencional e constituli um passo fundamental na preparagdo de nossas amostras,
o capitulo 4 foi dedicado exclusivamente para uma revisao deste tépico. Com isto
apresenta-se as principais caracteristicas do processo IBIEC, sobre amostras de Si,
e também os modelos mais aceitos para o cdlculo da velocidade de recristalizagao e
suas dependéncias.

O capitulo 5 revisa os principais pontos, em relacao ao presente estudo, do sis-
tema Fe-Si. As estruturas cristalinas das diferentes fases do disiliceto de ferro sio
apresentadas. Este capitulo também sintetiza os principais estudos sobre as fases me-
taestaveis realizados até o presente momento. Ele apresenta as diferentes maneiras de
obté-las e informacoes sobre a sua metaestabilidade. Esse capitulo também contém
o procedimento experimental basico adotado por nds para a realizacao dos diferentes
estudos.

Finalmente os capitulos 6 e 7 sdo os que apresentam os estudos, resultados, dis-
cussdes € conclusdes do presente trabalho. Preferiu-se organizar as informacoes de
modo que o capitulo 6 apresentasse a maneira com a qual os estudos mencionados
acima foram realizados e os correspondentes resultados, de um ponto de vista até
bastante isolado. O capitulo 7 € o epilogo da presente tese e, como tal, baseia-se
nos resultados apresentados no capitulo 6 € nas informagdes presentes nos outros
capitulos. Esse capitulo abandona a abordagem de individualizar os estudos, € traba-
lha com base na analise de tépicos propostos. Procura-se assim, buscar sistematicas
em nossos resultados, e também confronta-los entre si, a fim de escalarecer os diferen-
tes topicos. Nao somente a coeréncia interna do trabalho é verificada, mas também
sdo realizadas comparagdes com outros trabalhos na area. Por dltimo esse capitulo



apresenta as principais conclusoes obtidas com o presente trabalho.
Também estdo inclusas as publica¢des relacionadas com a presente tese na forma
de um apéndice final.



Capitulo 2

Conceitos basicos sobre a interacao de ions
energéticos com a matéria

O objetivo desse capitulo é descrever os mecanismos fisicos fundamentais da in-
teracdo de lons energéticos com a matéria. Este capitulo é importante tanto do ponto
de vista de fisica basica, i.e alcances de lons implantados, produgao de danos no alvo
etc., como também do ponto de vista de aplicagbes a técnicas de analises usuais,
tais como, Retroespalhamento de Rutherford (RBS), Deteccao por Recuo Eléstico
(ERDA), Reagdes Nucleares (RNA) etc..

2.1 Parametros basicos de implantacao

Quando um fon energético incide sobre um alvo ele provavelmente penetrara nele.
Isto porque eventos colisionais com angulos de espalhamento grandes sao processos
de segunda ordem. Durante a penetragdo da particula no alvo a sua energia cinética
diminui as custas de interagoes com o atomo como um todo ou com os elétrons que
compdem o alvo. Na verdade diversos tipos de eventos colisionais podem ocorrer,
alguns com menor e outros com maior probabilidade. Desta maneira, mesmo que
a energia inicial seja a mesma para todos os lons, devido a natureza estatistica do
processo de transferéncia de energia, encontraremos uma distribuicdo final de dtomos
implantados em fungdo da profundidade no alvo, e nao um valor dnico bem definido
onde certamente encontrariamos o projétil, tal como ilustrado na figura 2.1.

Devido a esta natureza probabilistica, caracteriza-se o perfil de implantagio por
quatro parametros fundamentais: alcance projetado (Rp), desvio padrio ou dispersiao
(ARp), Skewness (v) e Kurtosis (). Sendo N o nimero de fons implantados em um
alvo, define-se estes quatro momentos de uma distribui¢do da seguinte forma:

Rp =< X;> = ZX;/N (Alcance Projetado) (2.1)
i=1
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Figura 2.1: Ilustragao do processo de implantag¢do ionica

ARp = o= \’zn:(X,- — Rp)?/N  (Desvio Padrio) (2.2)
vy = i(X,- — Rp)*/(N(ARp)®)  (Skewness) (2.3)
g = i(X,- — Rp)*/(N(ARp)*) (Kurtosis). (2.4)

1=1

onde X; denota a profundidade em que se encontra o i1-ésimo atomo, a partir da
superficie do alvo.

Estes parametros dependem tanto da massa como da energia do projétil. Em
muitos casos, os perfis de concentragdo de ions mono-energéticos implantados sao
aproximadamente gaussianos. QQuando isso ocorre, os parametros basicos do perfil de
implantacio se restringem ao alcance Rp € ao desvio ARp (0s demais valores seriam

y=0efB=23).

2.2 Poder de freamento

A determinacao de Rp e ARp exige o conhecimento do poder de freamento
[8, 9] para uma dada combinagdo projétil-alvo. Durante a penetragdo do ion no
alvo, a sua energia cinética diminui em quantidades que dependem da densidade e
da composicao do alvo, bem como de qual é a particula (massa e carga) e de sua
velocidade. Para definir a perda de energia, considera-se um alvo de composigao
conhecida e de espessura Az. Seja a diferenca de energia antes e depois da passagem
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Figura 2.2: Desenho esquemdtico das curvas poder de freamento eletréonico e nuclear

de um feixe de particulas mono-energéticas por este alvo AE. A perda de energia
por unidade de comprimento, ou poder de freamento, na energia £ do feixe incidente
é entdo definida como,

dm 5y =% () (25)

para aquele particular projétil, meio e energia. E usual classificar em dois tipos os
mecanismos que contribuem para o freamento de ijons em sélidos:

a) através de choques eldsticos com o atomo alvo como um todo. Esse mecanismo é
chamado de poder de freamento nuclear (‘;—f— |n)

b) através de processos ineldsticos (ionizagao, excitagao eletronica e etc.), que é cha-
mado de poder de freamento eletrénico (% le)

A contribui¢ao de cada componente ao dE/dx total estd representada esquema-
ticamente na figura 2.2, como uma funcdo da energia do fon normalizada pela sua
massa atomica.

Para o cdlculo dos poderes de freamento descritos em a) e b) acima, basicamente
seguiremos o procedimento descrito por Ziegler, Biersack e Littmark (ZBL) [8]. Os
dois processos de transferéncia de energia ao solido siao considerados nao correlaciona-
dos (um tratamento mais preciso envolvendo um calculo correlacionado foi proposto
por Grande et al. [10]), portanto, o freamento total é a soma do freamento resultante

de cada uma destas componentes, ou seja 4£ = % | +‘—fg |e. Esse é o tratamento

dz
usado em calculos analiticos, tal como o programa PRAL [8], ou em programas tipo

Monte Carlo, como o programa TRIM [8].
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2.2.1 a) Poder de freamento nuclear; (4£ |,)

Este tipo de transferéncia de energia, baseado em colisdes eldsticas, é a que go-
verna a direcao do ion espalhado e do atomo alvo que recua. Aplicando-se as leis
de conservagao de energia e momentum é possivel estabelecer uma relagao simples
entre o angulo de espalhamento no referencial do centro de massa (CM) e a energia
transferida ao atomo alvo:

_ AEM M,

T = msen2(ocM/2) [8] (26)

onde considera-se que o dtomo alvo esta inicialmente em repouso, que M; é a massa
do lon que incide com uma energia E, e que M, é a massa do atomo alvo. Usando o
conceito de segao de choque diferencial de um dado evento de espalhamento chega-se
a seguinte expressao para o poder de freamento,

dE

— = doT)g — .
dz (E) n VT(w/ImSSiveis eventos ? )EO_E (2 7)

onde do € a secao de choque diferencial do evento, T € a energia transferida ao atomo
alvo durante o evento e v € a densidade volumétrica de atomos no alvo. Os eventos
em questdo dizem respeito a uma situagao especifica do projétil apdés o espalhamento.
No caso em anélise, os eventos em consideragdo sdo aqueles onde o ion colide com
um parametro de impacto entre b e b+ db (definido como a distdncia transversal de
incidéncia entre o lon e o centro espalhador), vindo a ser espalhado em uma posigao
angular entre fcp + dfcpr em relagao a diregao de incidéncia (supondo simetria
azimutal, ou seja, ¢ qualquer). Usando-se o conceito de parametro de impacto obtém-
se a seguinte relagdo para a segido de choque diferencial de tais eventos,

do = bdedb (2.8)

Introduzindo-se (2.8) em (2.7) e considerando-se a simetria azimutal do problema,
chegamos a expressao:

dE

| =2mr [y (2.9)

n

E mais usual usar o conceito de se¢ao de choque de freamento €' por ser um
parametro independente da densidade volumétrica de atomos no alvo. Ele esta rela-
cionado com o poder de freamento pela seguinte equagao:

— =vre(E). (2.10)

' muito comum na literatura encontrar a letra S para notar se¢ao de choque de freamento. Aqui,
no entanto, optou-se por denota-la pela letra grega € (mesma convengao adotada pela referéncia [11]).
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Em termos da secdo de choque de freamento, a equagdo (2.9) passa a ser escrita
como:

en(E) = 27 / bT(b)db (2.11)

No entanto na equagao (2.6) temos T = 4E.M;My/(M; + M;) X sen?(0cm/2).
Precisamos relacionar o angulo de espalhamento fcp com o pardmetro de impacto
para obter-se T = T(b). Tal relacionamento é obtido pela expressao [8],

Ocr = Oye1 = 7 — (2.12)

5 /°° bdr

onde V(r) é o potencial de espalhamento e E¢ é a energia cinética inicial no movi-
mento relativo, que coincide com a energia cinética inicial no referencial CM (E¢ =
McV2; Mo = MiM;/(M; + M,)). A expressdo (2.12) é denominada de integral de
espalhamento e é vdlida para potenciais de espalhamento centrais.

Portanto a integral de espalhamento (2.12) nos mostra que, para obtermos Ocp =
Ocam(b) (e por conseqiiéncia T = T'(b) para uso na expressdo (2.11)) é fundamental o
conhecimento do potencial de espalhamento V(r).

A dificuldade neste processo é que cada sistema alvo-projétil tem o seu préprio
potencial V(r). Os nucleos, tanto o do projétil como o dos dtomos do alvo, possuem
uma densidade eletronica externa que blinda as cargas nucleares positivas, de maneira
que o potencial Coulombiano puro Vg = Z, Z;€?/r nio é mais valido. Definiu-se entao
uma fun¢do blindagem ®(r) tal que, a uma certa distancia relativa r entre os nicleos,
ela nos fornega a razio entre o potencial V(r) e o potencial Coulombiano, ou seja:

®(r) = le_l_(% = V(r) = (Z‘fze ) x ®(r). (2.13)

Através desta defini¢ao, o problema passa a ser agora o de determinar a funcéo
blindagem ®(r). Desde o inicio do estudo da interagido ion-matéria admitiu-se ser
possivel encontrar uma fungao blindagem universal, isto é, trabalhava-se em termos de
um raio efetivo z onde tal fungao blindagem, ® = ®(z), seria universalmente definida
para todas as combinacdes projétil-alvo. As caracteristicas de um particular sistema
projétil-alvo encontrariam-se implicitas exclusivamente na definigao do raio reduzido
r = r/a. Dito de uma outra maneira, cada combinagao projétil-alvo apresentaria
o seu préprio “comprimento de blindagem” a = a(Z;, Z;). Algumas das fungoes
blindagem que foram sugeridas sao:

® = exp(—r) (Bohr) [12]

o 0, 35exp(—0, 3z) + 0, 55exp(—1, 2z) + 0, lexp(—6z) (Moliere) [13]

® = 0,7466exp(—1,038z) + 2,433exp(—0,3876z) +
+0,01018exp(—0,206z) (Lenz — Jensen) (14, 15

=3

il

Wiy

3 A
o = [l + l—xa } onde A = 0.8034 (Thomas — Fermi) [16]



Sendo que os comprimentos de blindagem mais utilizados até 1985 eram:

. 0,8853a, , . 8853a,
a=—;—=— (Bohr), @=———(Firsov), a= —02—23?&2—7 (Lindhard)
(Z¢ + Z3) (Zf +27)3 (Z7 + Z3)?

onde a, é o raio de Bohr.
Atualmente a func¢ao blindagem mais usada é a proposta por ZBL. A funcao
blindagem ZBL foi obtida através do seguinte procedimento:

i) das 8 x 10® possiveis combinagdes projétil-alvo foram selecionadas aleatoriamente
na tabela periddica o equivalente a 522 combinagoes (6% do total),

il) usou-se um modelo tedrico para o calculo das fungdes blindagem (figura 2.3) ba-
seado na avaliacao de integrais que envolvem distribui¢des eletronicas de cargas
dos atomos. Estas distribuigoes eletronicas sdo orbitais atémicos de Hartree-
Fock para o atomo isolado,

il1) posteriormente verificou-se que o comprimento de blindagem, mais adequado
seria,

0,8833a,
( 035 | Zo,za)
2

(que resulta na figura 2.4), com a seguinte func¢ao blindagem (linha cheia na

figura 2.5):

(2.14)

ay =

¢, = 0,1818exp(—3,2z) + 0.5099exp(—0,9423z) +
+0,2802exp(—0,4028z) + 0,2817exp(—0,2016z) (2.15)

A figura 2.3 mostra as funcdes blindagem tedricas obtidas dispostas ao longo de
curvas continuas. O problema € encontrar um sistema de coordenadas no qual todas
essas linhas colapsem em um tnico grupo de curvas tao pouco dispersas a ponto de
poderem ser representadas por uma unica curva analitica. A eficiéncia da mudanga
de coordenadas proposta (z = r/ay onde ay é dado por (2.14)) pode ser visualizada
na figura 2.4. Ja a figura 2.5 apresenta a fun¢ao blindagem tnica assim obtida.

De maneira a testar o grau de exatiddo desta fungdo blindagem, ela e mais alguns
dos potenciais teéricos mencionados anteriormente, foram comparados [17] com 106
potenciais determinados experimentalmente, e o resultado encontra-se na tabela 2.1.

A fungao blindagem (2.15) pode ser usada para calcular a se¢do de choque de
freamento (2.11). Um conjunto de pontos discretos foram obtidos avaliando-se nume-
ricamente a expressao (2.11). Estes pontos discretos foram entdo ajustados por uma
expressao analitica. A expressao sugerida por ZBL [8], que fornece a secao de choque
de freamento universal, é:

8,462 X 10_15Z1Z25:1

n Eo = V ,t 2 2‘16
) ( ) (Ml + ]\42)(Z§)'23 -+ Zg'23) € /(a 0m0/cm ) ( )
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Figura 2.5: A curva sdlida € a fung¢do blindagem universal obtida por ajuste de uma
série de exponenciais (relagao (3.15)) a familia de curvas da figura 2.5 As linhas tra-
cejadas correspondem as fungées blindagens sugeridas historicamente (figura eztraida

da referéncia [8]).

Potencial V(r) | Comp. de Blindagem | Desvio padrao teé-
rico/experimental
Moliere Firsov 237%
Lenz-Jensen Firsov 142%
Universal Universal 5%

Tabela 2.1: Comparag¢do dos potenciais de Moliere, Lenz-Jensen e universal (ZBL)
com potenciais determinados ezperimentalmente.
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onde S! € a segdo de choque de freamento reduzida, dada por:

' _ in(141,1383&)
Sy = 2[£+0,1321£0,21226 1.0, 19593£0.5] p/ € <30
S = 12—"85- p/ € > 30

onde £ é uma energia reduzida 2, definida por:

e 32,53M,E,
Zy Zo( My + MR)(Z)% + 797

2.2.2 b) Poder de freamento eletronico

O poder de freamento eletronico pode ser descrito de modos distintos dependendo
da faixa de energia em que se encontra o projétil. Conforme é apresentado na figura
2.2, é conveniente dividir a escala de energia em trés regides: energias altas, inter-
mediarias e baixas. Na regiao de altas energias o mecanismo principal de perda de
energia € a interagdao do fon totalmente ionizado com os elétrons do alvo, enquanto
que na regiao de baixas energias ambos, projétil e alvo, estdo praticamente neutros,
e o processo de freamento possui um carater “friccional”. A regido de energia inter-
mediaria é um problema de natureza complicada porque é onde os dois mecanismos
participam competitivamente, tendo em vista que trata-se da interagdo de um ion
parcialmente ionizado com o alvo.

— Regiao de altas energias Nessa situagdo admite-se que o projétil esta
totalmente ionizado. Considera-se entdo uma colisdo entre uma particula rapida de
carga Z; e um atomo de nimero atémico Z,;. A primeira solugdo quantica completa
foi apresentada por Bethe em 1930. Esta teoria é até agora a mais adequada para o
uso em colisdes em alta energia nao relativisticas. Nessa situa¢do, um evento passa
a ser considerado como uma transigdo eletrénica de um autoestado de energia | n, >
para um autoestado de energia | n > , onde o conseqliente espalhamento do projétil
ocorre dentro de um angulo sélido df2 ao redor de uma dada posigao angular. Dentro
desse ponto de vista, Bethe [18, 19, 20] mostrou que,

4rZ2Zyet | [2mo?
ee=< ikl je>1n< m”’) (2.17)

MV} <I>

onde m, é a massa do elétron, v; é a velocidade do projétil e < I > é chamado de
energia média de ionizagdo que caracteriza o alvo.

A expressdao (2.17) é adequada na faixa de energias elevadas (> 200 keV /u.m.a)
nao relativisticas, quando assume-se um valor experimental para < I >. Isto porque

2A notagdo mais usual é €. No entanto, £ estd reservado aqui para notar segao de choque de
freamento.
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os calculos da energia média de ionizacao < I >, a partir dos primeiros principios,
sao dificeis e os modelos propostos [21, 22] levam a valores que diferem bastante
dos valores experimentais. No entanto, um procedimento de escalonamento pode
ser adotado como uma alternativa para o cédlculo do poder de freamento eletronico.
Observe que a relacdo de Bethe pode ser escrita como:

2,4
2y p (2.18)

h

€e = (

onde B = Zr In(2m.v?/ < I >) é uma funcio apenas da velocidade do projétil e de
propriedades do material alvo. Vamos obter agora, através de (2.18), a razao entre
os poderes de freamento de dois projéteis distintos Z’, e Z; :

e(Z}) _ (4m(23)%e me(v}))) B(Z,v})

ee(Z1)  (4m(Zy)%e![me(v1)?) B(Z2,v)

que, para um mesmo meio (Z; = Z3) e na mesma velocidade de projéteis (v = v,)
chega-se a seguinte relacao de escalonamento:

ee(2)) = (—Z—f)zee(zl) (2.19)

Essa equacao é de muita utilidade, uma vez que ela permite a determinagao do
freamento de outros projéteis no mesmo alvo com base em um valor experimental ja
existente, observando que ela ¢ véilida somente quando os projéteis possuem a mesma
velocidade no meio.

— Regiao de energias intermedidrias Até agora o projétil foi considerado um
atomo de carga Z; totalmente ionizado. Este é o caso para projéteis com velocidades
muito maiores que a velocidade orbital dos elétrons do alvo. Quando o projétil comega
a tornar-se mais lento, a probabilidade de captura de um elétron comega a aumentar.
Desta maneira, quando um fon estd se movendo com uma velocidade comparavel com
a velocidade orbital dos elétrons, seu estado de carga flutuara nas suas sucessivas
colisbes com os atomos alvo. Devido ao grande nimero de colisGes, uma situagio
de equilibrio é esperada de tal modo que a relagao (2.19) continue a ser valida, mas
agora em termos de uma carga efetiva Z¢/. De fato, a andlise de dados experimentais
nessa faixa de energia nos mostra que existe uma forte correlagdo entre o freamento
de fons distintos a uma mesma velocidade e em um mesmo alvo, conforme pode ser
visto na figura 2.6. O problema reside agora em encontrar uma expressao apropriada
para o calculo dessas cargas efetivas Z¢/.

O ion mais apropriado para o escalonamento seria o préton. Suponha que, a
partir de resultados experimentais, temos conhecimento do valor da se¢ao de choque
de freamento para o préton em um determinado meio e a uma certa velocidade.
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Figura 2.6: Razdo €1;/eg em fungdo da energia. A razdo € a perda de energia dos
tons de litio em relagdo a perda de energia dos protons no mesmo material e quando
eles se movem com a mesma velocidade (Figura extraida da referéncia [23]).

Desta maneira podemos obter o valor da se¢ao de choque de freamento nessa
mesma velocidade e meio para qualquer projétil através de,

ef

e(HI) = (2{;’,’) e.(H) (2.20)
H

onde HI e H denotam o fon pesado e o préton respectivamente. A hipotese adotada
por ZBL é manter Z;,le, apesar de ser um ponto polémico na literatura a deter-
minagao de uma velocidade minima, abaixo da qual o elétron comega a apresentar
alguma ligacdo com o hidrogénio. Vamos definir a fracao de carga efetiva v por:

Zi, = vZu; (2.21)

Acrescentando-se estas defini¢oes a (2.20), obtém-se a seguinte relagdo de escalona-

mento,
e(HI) =y Z¥e.(H) (2.22)

Para o cdlculo de v, ZBL construiram um modelo baseado nas idéias de Kreussler,
Varelas e Brandt [24] e Brandt e Kitagawa (BK) {25]. Segundo BK, a fracao de
carga efetiva 4y é uma fungao de parametros tais como: A, que é um comprimento
de blindagem caracteristico da distribuicdo de densidade eletronica por eles usada; e
g, que é a fracdo de ionizacdo, definida por ¢ = z%ff:ﬁt:lﬁ, onde N é o nimero de
elétrons que permanecem no projétil. A fungao v = (A, q) fornecida pela teoria BK
é apresentada no apéndice A.
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A funcao q foi obtida por ZBL por intermédio de ajustes aos dados de poder de
freamento disponiveis. Para tanto eles fizeram uso da equagdo v* = ep[/(Z%,en) €
de 10000 dados experimentais que forneciam valores de eg;. A funcao empirica que
eles obtiveram através desse ajuste consiste na expansao:

q =1 — exp[0,803y>° — 1,3167y>° — 0, 38157y, — 0,008983y?] (2.23)

onde y, é a velocidade efetiva do fon (ver sua definigdo no apéndice A).

— Regiao de energias baixas Agora nés estamos trabalhando com velocidades
de ions incidentes menores que a velocidade de Fermi Vg dos elétrons do alvo através
do qual eles penetram. Desde que geralmente a velocidade de Fermi dos sélidos
situam-se entre 0,7 a 1,3 V, (V, é a velocidade de Bohr), isto significa que a velocidade
dos fons é menor que 30 keV/u.m.a.. Nesta situagio nés estaremos admitindo que a
maioria dos elétrons do alvo movem-se muito mais rapidamente que os ions, portanto
suas colisdes com os ions nao implicam em perda de energia direta.

Dentro desse ponto de vista, Firsov {26} propos um modelo dentro do qual ambos, o
atomo-projétil e o dtomo-alvo, sdo considerados como atomos de Thomas-Fermi, cujos
elétrons trocam momentum produzindo uma forca resistiva sobre o projétil. Devido a
indistiguibilidade dos elétrons, nds podemos considerar a troca de momentum como
a troca de elétrons de um atomo para outro, ou seja, as nuvens eletronicas dos dois
atomos se superpdem, de tal modo que um elétron que originalmente pertencia a um
atomo, repentinamente passa a pertencer ao outro atomo. Essa mudanga repentina
de atomo carrega junto um momentum m.u, sendo U a velocidade relativa entre os
atomos.

A forca resistiva é entao calculada pelo fluxo eletronico de um sistema para outro.
Para isto, Firsov considerou um plano hipotético perpendicular a linha que une os
dois nicleos e em uma posicao ditada pelo potencial de Thomas-Fermi. Mesmo nessa
rapida exposicao do que consiste o modelo de Firsov (que também nao é o tnico),
fica bem claro que o processo de freamento é bem diferente do que aqueles nas regides
de energias altas e intermediarias. Antes ele era resultado de uma transferéncia de
energia diretamente por colisdo do projétil com o elétron, agora o freamento nao se da
por colisoes de fato, mas sim por uma espécie de processo friccional. Como resultado
o modelo de Firsov fornece uma dependéncia linear da secdo de choque de freamento
com a velocidade. Tal dependéncia também é verificada por outros modelos tais como
o de Lindhard e Scharff [27]. Estes modelos sdo aproximadamente confirmados pelos
dados experimentais.

Resumindo, o calculo do poder de freamento é realizado independentemente com
base em dois processos fisicos distintos, denominados de poder de freamento nuclear

(%g ) e eletronico (£ |.). O valor final é obtido pela soma destas contribuigoes, ou

dr
: , d e . T -
seja, j—f— = %g e +%—§- [n. O calculo de 71% » € feito por intermédio da segdo de choque

de freamento universal (equagao (2.16)). O calculo de 2E |, por sua vez, baseia-se no
uso da relacao de escalonamento (“scaling”) (2.22), tanto para energias elevadas como
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intermediarias, e no uso da dependéncia linear entre o poder de freamento eletronico e
a velocidade do ion, para velocidades (na verdade v?/2) inferiores a aproximadamente
30 kev/u.m.a.. O apéndice A apresenta uma sintese do procedimento proposto por
ZBL para o calculo do poder de freamento eletronico, apresentando de uma maneira
sistematica as principais equagoes e critérios adotados.

Estes calculos podem ser incluidos tanto em métodos de Monte Carlo como em
programas analiticos. Como exemplos, temos os programas TRIM e PRAL (8] res-
pectivamente. O programa TRIM faz uso de métodos de Monte Carlo que simulam
o processo de intera¢do de ions com a matéria passo a passo. Desta maneira, além
dos quatro momentos da distribui¢ido de fons implantados, ele nos fornece perfis de
danos ocasionados no material (vacancias e ioniza¢ao). O programa PRAL, por sua
vez, através de métodos analiticos, calcula apenas alcances e desvios da distribuicao
ionica.

2.3 Regra de Bragg

Nos podemos ainda nos questionar como € possivel obter curvas de ajuste dos
dados experimentais de secdo de choque de freamento do hidrogénio para todos os
alvos compostos que poderiam ser concebidos com os elementos da tabela periddica.
Esse problema foi contornado usando o principio da aditividade das se¢ées de choque
de freamento [11]. Este principio foi primeiramente postulado por Bragg e Klee-
man (1905) [28], e é agora conhecido como regra de Bragg. A idéia contida nesse
principio é que a transferéncia de energia aos elétrons e ao atomo alvo como um todo,
em cada encontro, seria a mesma desconsiderando-se se o meio onde ocorre esta trans-
feréncia é simples ou composto por mais de um elemento. Esta hipdtese é bastante
razoavel, uma vez que a interagao é considerada acontecer com um atomo de cada vez
(colisoes bindrias), como mencionado anteriormente. De acordo com esse principio,
a perda de energia em um meio composto de virias espécies atomicas seria a soma
das perdas devido a cada elemento constituinte, ponderada proporcionalmente a sua
abundancia no composto. A regra de Bragg enuncia entao que a segao de choque de
freamento de uma molécula A,, B, (ou uma mistura onde m e n sao as proporg¢oes de
cada elemento) é dada por:

ehmBr(HI) = me*(HI) + neP(HI) (2.24)
sendo o poder de freamento obtido por:

dE |5

— =v4, BB (HI)
dz

onde vy, g, ¢ a densidade volumétrica das unidades A,,B,, do composto. Desta ma-
neira, a secao de choque de freamento em qualquer composto pode ser obtida se
conhecermos a segao de choque de freamento eletronico do hidrogénio para cada
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elemento da tabela periédica (com o uso conjunto da relagdo de escalonamento), e
utilizando-se a secao de choque de freamento universal para o cdlculo da componente
nuclear de cada elemento no composto.
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Capitulo 3

Técnicas de andlise

As técnicas de analise empregadas na presente tese foram quatro:

Retroespalhamento de Rutherford (RBS)

Canalizagao
— Espectroscopia Mossbauer
— Microscopia Eletronica de Transmissao (TEM)

Esse capitulo procura sintetizar os principais pontos e conceitos de cada uma
destas técnicas, dando énfase aqueles que estiverem mais relacionados com o presente
trabalho. No entanto, referéncias para uma leitura mais abrangente serao dadas em
cada uma das segoes que seguem.

3.1 Principio da Técnica de RBS

Introducao

Esta é uma técnica [11] de analise de materiais que se baseia em efeitos de segunda
ordem, o retroespalhamento dos projéteis pelo alvo. Ao se incidir um feixe de fons
sobre um determinado alvo, o efeito dominante é a implantagao destes ions no alvo,
devido a processos colisionais com baixos dngulos serem predominantes. No entanto,
eventos que resultem em angulos de espalhamento grandes (maiores que 90°) também
ocorrem. Essa técnica faz uso destes eventos de espalhamento para a caracterizagio
do alvo. Conhecidos a energia e o ion do feixe incidente, através da medida da
energia do feixe retroespalhado, podemos determinar os elementos que constituem o
alvo e as suas correspondentes concentragoes. Se soubermos de antemao que existe
um determinado elemento dentro da amostra, podemos determinar a profundidade
em que ele se encontra e como ele se distribui no interior da mesma.
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Figura 3.1: Representagdo esquemdtica de uma colisdo eldstica entre um projétil de
massa M, velocidade v, e energia E, ¢ uma massa M, que esta inicialmente em
repouso.

3.1.1 Fator cinematico

O fator cinematico K é definido por:

K %l, (3.1)
onde F, € a energia do projétil apds o seu espalhamento por um atomo alvo e Ey é a
energia que ele possuia antes do espalhamento.

A figura 3.1 apresenta a notagao e a geometria de espalhamento do problema em
questdo. Para esse problema colisional simples, as leis de conservagido de energia e
momentum nos levam a seguinte expressao para K:

2
\/Mg — M2sen?6 + M, cosf

K=
M; +M,

(3.2)

Observe que K é uma funcao apenas das massas e do angulo de espalhamento 6
e que possui valores entre O e 1. Sendo conhecidos o angulo de espalhamento 6 e a
massa do projétil M;, entdo a uma dada razao (3.1), obtida experimentalmente, estd
associada a massa do atomo alvo M, obtida pela relacao (3.2). £ importante men-
cionar ainda que € necessario Mz > M, para ocorrer retroespalhamento do projétil,
portanto RBS € uma técnica que exige projéteis de massas mais leves que as do dtomo
alvo.

3.1.2 Espectros de RBS/C

Em um sistema experimental tipico usado em analises de retroespalhamento, par-
ticulas carregadas sao geradas por uma fonte de ions e posteriormente selecionadas
pela sua massa. Os fons com a massa selecionada sao acelerados por intermédio de um
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FAT GP MCA

Figura 3.2: Diagrama esquemdtico de um sistema de detec¢do de RBS/C onde D ¢
um detector de St que detecta as particulas a retroespalhadas, FAT ¢ a fonte de alta
tensao, PA o pré-amplificador, GP um gerador de pulsos para verificagio da estabi-
lidade do sistema eletronico, A o amplificador, e MCA € o analisador de multicanal
que aloca contagens nos seus respectivos canais, sequindo uma rela¢do linear com a
energia da a coletada.

acelerador até atingirem a energia adequada para o experimento. Lentes eletrostdticas
ainda colimam e focalizam o feixe antes de sua entrada na camara de espalhamento.
E na camara de espalhamento que o feixe incide sobre a amostra sendo parcialmente
retroespalhado. Aqueles ions retroespalhados em uma determinada posigao angular
sao coletados e analisados por um sistema de detecgdo que esta esquematizado na
figura 3.2. Nessa figura, D é um detector de estado sélido de Si que detecta os ions
retroespalhados (geralmente particulas a no caso RBS/C), AT € a fonte de alta tensio,
PA é o pré amplificador, GP é um gerador de pulsos para a verificacdo da estabilidade
do sistema eletronico, A o amplificador, e MCA é o analisador de multicanal que
discrimina os projéteis retroespalhados quanto a sua energia.

A figura 3.3 é um exemplo de espectros de contagem versus a respectiva energia
para um RBS tipico, fig. (a), e para uma canalizagio tipica, fig. (b). A técnica
de Canalizagao estd intimamente relacionada com a técnica de RBS. Canalizagao é
um RBS cuja direcdao de incidéncia coincide com a de um canal cristalino ou entdo
é paralela a um plano cristalino da amostra. O resultado deste alinhamento é uma
queda muito expressiva nas contagens dos projéteis retroespalhados. Portanto, o
sistema de detec¢ao de ambas é o mesmo ndao havendo necessidade de retornar a este
ponto mais tarde.

Imagine que as particulas sdo retroespalhadas de uma amostra elementar monoi-
sotopica. Nesse caso o espectro obtido apresentara um pulso na energia K FE, cor-
respondente aos projéteis que sio espalhados devido aos dtomos na superficie, como
nos mostra a figura 3.3. Como vimos no capitulo anterior, a maioria dos projéteis
penetram na amostra, portanto também sido detectados ions que foram espalhados
em diferentes profundidades z a contar da superficie. Por esse motivo, os espectros
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Figura 3.3: Ezemplo de um espectro de RBS tipico (fig. a) e de uma canalizagdo
tipica (fig. b) correspondentes a andlise de uma substdncia monoisotdpica.

da figura 3.3 correspondem a uma curva continua que teria inicio na energia KE,
(inicia um pouco depois de KE, devido a resolugao do detector) onde K é o fator ci-
nematico correspondente a massa do dtomo alvo. Isto acontece porque ha particulas
que chegam ao detector com energias E; menores que K E, por terem sido espalhadas
em uma profundidade z. E ébvio que a contagem observada em um espectro serd
proporcional ao nimero de dtomos presentes naquela profundidade. Portanto, ao se
analisar um espectro de RBS/C, pode-se obter informagdes sobre a distribui¢ao de
dtomos na amostra, ou seja, podemos extrair curvas de concentragao versus profun-
didade. Também observa-se na figura 3.3 a), um aumento de contagens na regido
de energias mais baixas, isso é devido a se¢do de choque de espalhamento ! ser uma
funcdo do inverso da energia ao quadrado, e um pico em KEg na figura 3.3 b), que é
uma caracteristica de espectros canalizados (pico de superficie) cuja explicagao ficard
mais clara na segao seguinte.

3.1.3 Fator de perda de energia

O fator de perda de energia é o que torna possivel relacionar a energia F,; da
particula detectada com a profundidade z na qual o evento de espalhamento ocorreu.

1A anilise de RBS se situa numa faixa de energias relativamente altas onde o efeito da blindagem
ao potencial Coulombiano puro ja nio é importante. A expressio de Rutherford [11, 29], 92 =

y d T

2

(_x_Z 4zze_’) 2% {1=((M1 /M )seno)’]hwsﬁz, é uma muito boa aproximagéo.
E sen [1_((M1/M2)sen9)2]%

o
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Figura 3.4: Parametros usados na descrigao de eventos de espalhamento em um alvo
constituido de um elemento monotsotopico. O feize incidente, a normal ao detector,
e a normal da amostra sdo coplanares.

A figura 3.4 apresenta a notagdo e os angulos adotados na abordagem do problema a
uma amostra monoisotdpica.

A energia da particula incidente é E,, a energia imediatamente antes do espalha-
mento em uma profundidade z é E, e a energia do fon emergindo da superficie é E,
(como detectada). Temos ainda os angulos 0, e 0, entre a trajetéria de entrada e a
normal a amostra, e entre a trajetoria de saida e a normal a amostra, respectivamente.
Pode-se demonstrar que a conversdo do eixo em energia, obtido nas medidas de RBS,
para uma escala em profundidade pode ser feita através da relagio?

AE = [S)x (3.3)
onde iE B
K 1 d
= — - 11 .
[S] COSG] dx entrada " COS02 dx saida [ ] (3 4)

é o fator de perda de energia e sendo AE definido por,

AE = KEO - El~ (35)

A funcao % é a funcdo poder de freamento, como definida e apresentada no
capitulo anterior. Portanto o seu célculo segue o procedimento descrito anteriormente.
Em nossas medidas os projéteis sempre foram dtomos de He duplamente ionizados
(particulas ), portanto essa fungdo nos diz com que taxa média um feixe de particulas
a cede energia para um meio absorvedor por unidade de comprimento da trajetéria
do projétil. Quanto a determinacio de AF, ele é obtido diretamente da analise

2 Admite-se um tinico valor constante de % para o caminho de entrada e um outro para o caminho
de saida.



do espectro, onde a energia KE, é a borda do espectro de RBS (ver figura 3.3),
enquanto que E; é uma energia no patamar de RBS com a qual queremos relacionar
uma profundidade z.

3.1.4 Aproximagao de superficie para [ S ]

O problema que surge agora é determinar o valor da fungao %g no intervalo de
energia correspondente a penetragao do projétil na amostra (E, — E, ver fig. 3.4).
Esse valor denominamos de % lentrada- Um problema similar surge para o trecho de
saida, onde a energia da particula apés a colisdo é reduzida de KE para E;. O valor
de % para esse intervalo é denominado de %}f |saida-

Para regides proximas & superficie, os valores de z sdo pequenos e, portanto,
esperam-se mudangas na energia também pequenas. Desta maneira, na aproximacao
de energia de superficie, os valores mais apropriados sao considerados os de ‘fi—f ava-
liado em E,, para o caminho de entrada, e % avaliado em KE,, para o caminho de
saida. A equagdo (3.4) em aproximagdo de energia de superficie passa a ser escrita

como,

K dE

cosb, dx

L dE
cosfl; dx

(S] = [11] (3.6)

Eo KEq

Consideremos agora uma amostra constituida de uma mistura homogénea de
varios elementos. Nés chamaremos tal amostra de amostra composta, ndo interes-
sando se ela € apenas uma mistura ou um composto quimico. Por simplicidade nos
vamos supor apenas dois dtomos constituintes, A e B. Vamos denotar as unidades
repetitivas do composto por A,,B, onde m/n é a razio entre as concentragoes dos ele-
mentos A e B no material. Para um composto propriamente dito, m e n sao inteiros.
J& para o caso de uma solugao sélida, por exemplo, eles ndo necessitam ser inteiros
(nesse caso geralmente m 4+ n = 1). Nés vamos denotar a densidade volumétrica das
unidades A,,B, no composto por va,pB,. A se¢ao de choque de freamento nesse alvo

. dE |AmBn , .
composto sera denotada por E‘ e o seu calculo baseia-se na regra de Bragg que
fol descrita no capitulo anterior.

Como o projétil pode ser espalhado tanto por dtomos A como por atomos B,
existem duas relagdes do tipo (3.3), (3.4) e (3.5). Desta maneira, se os projéteis sao
espalhados por dtomos A, a diferenca entre as energias de particulas espalhadas por
atomos A da superficie e por dtomos A em uma profundidade z é dada por,

AE) = KAE, — Ef. (3.7)

Se, no entanto, os projéteis sao espalhados por dtomos B entdo, essa mesma diferenca
de energia definida para os dtomos B é dada por,

AEg = KgE, — EP (3.8)
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onde K4 e Kp denotam os fatores cinematicos correspondentes as massas dos atomos
A e B respectivamente.
As extensdes da equagdo (3.3) para o presente caso sao:

AE4 = [S]4Px (3.9)
AEgp = [S]gPz (3.10)

onde percebe-se que elas diferem na defini¢do do fator [ S |. Os correspondentes fatores
[ S ] sdo entdo (compare com (3.6)),

Ky dE[*® 1 dg|*®

[SIA® = — —= — (3.11)
cosf; dx Eq cosf, dx KEo
Kg dE[*® 1 dg[*=™

[SI8% = —- — T (3.12)
cosf; dx E, cosfp dx | o

Essas equagbes podem ser prontamente generalizadas para alvos compostos de
mais de dois elementos. E necessario simplesmente adotar o K correspondente a
massa do atomo espalhador que é responsavel pelo sinal em estudo no espectro de

RBS.

3.1.5 Altura de um sinal de RBS devido a espalhamentos na superficie

Chamando de H, a altura do degrau do sinal de RBS, ou seja, a altura do
sinal proveniente do espalhamento na regiao superficial da amostra, mostra-se que
[11]:
$(E.)QQL 1

€] cosb;

H, = (3.13)

Esta equacao diz que a altura do espectro de energia na superficie é diretamente
proporcional a:

a) (), numero total de ions incidentes que bombardeiam a amostra;

b) % (E,), secio de choque diferencial de espalhamento (férmula de Rutherford)
entre o projétil e o atomo alvo que é calculado na energia de incidéncia E,;

c) 9, angulo sélido compreendido pela abertura do detector;

d) £, largura em energia de um canal do multicanal usado na montagem do sistema
de detecgao;

e) ([eo]cosf;)™, inverso do fator €% na aproximagao de energia de superficie multipli-
cado pelo cosseno do angulo de incidéncia do feixe com a normal da amostra.

3¢ é a segao de choque de freamento conforme definida no capitulo anterior. A definigao de [e,]

’ ’ dE
¢ analoga a (3.6) apenas trocando-se 9= — €.




Como feito antes, vamos analisar o caso de uma amostra composta por dois ele-
mentos constituintes, A e B. Definindo Hy4, a altura do sinal de RBS proveniente do
espalhamento com os dtomos A do alvo presentes na regiao superficial da amostra
e, similarmente, Hp , a altura do sinal de RBS proveniente do espalhamento com os
atomos B também da regido superficial, mostra-se que [11]:

354(E)QQL 1

Ha,o = 284 3.14

A [€o)AB  cosb, (3.14)
do

Hp, — 208)0QL 1 (3.15)

© [Eo QB C0801 ’ ’
onde %i(Eo) é a secao de choque diferencial entre o projétil e os atomos i.
A razao entre as alturas é, entao:
do
HA'O _ a—ﬁA _r_n_ [eolgB (3.16)

HB,O B g_giB n [eolﬁB

Desta relagao podemos obter a razao dos elementos A e B no material sem a
necessidade do conhecimento do nimero total de projéteis ) que bombardearam a
amostra. Seu uso mals comum, a0 menos no presente trabalho, é na determinagao
acurada da concentragdo de atomos implantados na amostra.

3.2 Principio da Técnica de Canalizacao

Introducao

O fenomeno de canalizacao ocorre quando os {ons incidentes entram em um canal
de um monocristal, ou plano atoémico, e passam a ser guiados por uma série de colisdes
suaves € em pequenos angulos com os atomos da rede. As principais aplicagoes da
canalizacao sao em medidas:

1) de determinagao se a estrutura é ordenada ou desordenada,

2) do grau e da distribui¢ao em profundidade da desordem em uma dada rede cris-
talina,

3) da localizagdo dos dtomos de impurezas nos sitios da rede,
4) da composigao e espessura de camadas superficiais amorfas.

Cabe mencionar ainda que, no que diz respeito a distribui¢do em profundidade
mencionada em 2), a andalise pode tornar-se bastante complicada uma vez que as
teorias para o calculo dos poderes de freamento, apresentadas no capitulo anterior,
devem ser reformuladas para essa nova realidade, i.e. o lon passa a interagir com o
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potencial resultante de uma linha (ou linhas) de dtomos do alvo (a aproximagao de
colisdes bindrias, em que baseia-se o capitulo anterior, nao € mais valida).

QQuando a canalizagio acontece, pode ocorrer um decréscimo de até 100 vezes na
contagem das particulas retroespalhadas quando comparada com aquela que seria
obtida ao ter-se uma cole¢do aleatéria de dtomos - corresponde a fig. 3.3 b). Um
cristal pode apresentar-se ao feixe de ions em trés configuragdes distintas:

a) a amostra estd orientada de maneira tal que os 4tomos encontram-se distribuidos
aleatoriamente como se fosse um amorfo. A fig. 3.5 a) é um exemplo dessa
situacdo onde a medida experimental correspondente seria semelhante a linha
tracejada presente na fig 3.3 b).

b) a amostra estd orientada de maneira tal que os seus d&tomos encontram-se distribui-
dos ao longo de planos, como nos mostra a fig. 3.5 b). A medida experimental
nesse caso seria algo intermediario entre a curva tracejada e a linha sélida na

fig 3.3 b).

c) a amostra esta orientada de maneira tal que os seus atomos encontram-se dis-
tribuidos ao longo de mais de um plano, onde tais planos sao perpendiculares
entre si. A queda nas contagens nesse caso € ainda mais acentuada que a de b),
tendo em vista que agora os atomos aparecem na forma de linhas de dtomos
(confira a fig. 3.5 c¢)). Essa é a situagdo esbogada pela curva continua na fig.

3.3 b).

Observa-se a presenga de um pico agudo no inicio de um perfil de canalizacdo. Este
pico € originado pelo espalhamento do feixe pelas primeiras monocamadas atomicas
da superficie da amostra e recebe a denominacgao de pico de superficie. De fato se as
medidas fossem efetuadas em um cristal perfeito e em T = 0K (4tomos praticamente
estdticos), os espectros exibiriam apenas um pico nas energias correspondentes ao
espalhamento pelos atomos da superficie, ou seja, apenas os atomos superficiais seriam
“vistos” pelo feixe, estando os mais internos na “sombra” destes. Note também, que
quando estamos na situag¢do a) as expressoes usuais para o RBS continuam vélidas.

3.2.1 “Minimun yield” (xmin) € semidngulo critico (\Il%)

Define-se “minimun yield” (Xmin), como a razao entre a contagem do espectro
canalizado e do espectro aleatorio. Tem-se entao o valor,

area espectro canalizado A gna

(3.17)

Xmin = T . = )
area espectro aleatorio Aleat

onde as dreas em questao sdo tomadas em uma estreita janela de energia logo abaixo
do pico de superficie, como nos exemplifica a fig. 3.3 b).
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Figura 3.5: Ezemplificagdo de como um feize de dtomos pode “enzergar” uma rede
cristalina. Nesse ezemplo os dtomos se encontram em uma estrutura tipo diamante
mostrando trés configuragdes possiveis, dependendo de como € orientado o cristal: a)
uma visualizagdo aleatoria; b) uma canalizagdo planar; c¢) uma canalizagio azial.

O valor de Xmin situa-se entre 2% e 5% para as diregdes axiais definidas por
baixos indices e no caso de cristais muito bem ordenados (depende também do tipo
de cristal). Portanto xmi, € um parametro que mede a “qualidade cristalina” de um
monocristal. Seu valor também é mais alto naqueles casos onde existe uma camada
superficial amorfa sobre o monocristal.

Considere uma situagao em que se obteve o melhor alinhamento axial possivel.
Suponha a execug¢ao de uma pequena varredura na inclina¢ao da amostra em torno
desse valor 6timo. Vamos definir este angulo de inclina¢do como angulo 6. Assuma
ainda que para cada angulo 6 desta varredura colete-se um espectro de particulas
retroespalhadas. Mede-se, em seguida, a area Acanai(f) deste espectro em uma es-
treita janela de energia logo abaixo do pico de superficie (observe que Acanai(6 = 0)
corresponderia a0 Acanal do cdlculo do xmin). Este processo nos permite construir
uma curva de Acanal(f) x 6. Uma curva desse tipo pode ser vista na fig. 3.6 e é a
partir dela que define-se o semiangulo critico \Il% de uma direcdo de canalizagao: \IJ%
é a metade da largura angular medida na meia altura entre o valor minimo e o valor
aleatorio.

Esta figura corresponde a uma varredura angular executada em torno do eixo
<001> do Si e em temperatura ambiente. Como podemos perceber, o fenomeno de
canalizagdo acontece em uma estreita faixa angular. Em nosso caso, por exemplo,
\Il% ~ 0,7°. Desta maneira, medidas de canalizacdo exigem uma instrumentagao a
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Figura 3.6: Varredura angular que permite a determinagdo do semiangulo critico W1
2

mais que aquelas citadas na subsegdao 3.1.2: a amostra deve estar montada em um
goniometro que permita rotagoes em torno de trés eixos ortogonais com uma precisao
minima de décimos de grau.

O valor de Uy esta intimamente relacionado com o angulo critico a partir do qual
o pIOJetll ndo é mais guiado por uma série de colisoes correlacionadas, mas, em vez
disso, “enxerga” os atomos da rede como centros espalhadores md1v1duals. ‘Il%
estimado pelo modelo continuo de Lindhard [30, 31] ou entao, mais acuradamente,
pelo procedimento de Barret [32], sendo,

217,

Ed "’
onde Z; e Z, sao os numeros atomicos do projetil e dos dtomos que compdem o
alvo respectivamente, E € a energia do projétil e d é a separagdo entre os atomos ao
longo da direcao de canalizagdao. QQuanto a constante de proporcionalidade, ela apre-
senta uma dependéncia bastante expressiva com a amplitude da vibragao térmica dos
atomos alvo: quanto mais elevada for a temperatura menor sera \Il%; e também uma
dependéncia com os nimeros atémicos s6 que menos expressiva que aquela explicita
na presente relacao.

Uy~ (3.18)

3.2.2 Alinhamento do feixe com uma dada diregao cristalina

O fendomeno de canalizacdo fornece por si s6 um método simples para orientar os
eixos cristalinos, ou os planos, com relagao a direcao do feixe. Se estamos na situacao
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a) citada anteriormente, entdo o espectro de retroespalhamento é aproximadamente
independente da inclinagao ou rotacdo que fagamos na amostra, além disso, nao se
observa pico de superficie. Se a situagdo b) é a que ocorre, percebe-se uma queda
nas contagens entre 50% e 80% (dependendo da familia de planos e do cristal em
questdo) em relacdo a situagdo a), além disso, a altura do espectro é muito sensivel
tanto a inclinagoes como a rotagdes que se efetue na amostra. Por iltimo, se estamos
na situacdo c), a queda nas contagens estd entre 95% e 98% em relagio a situagao
a) (depende do cristal), e o espectro é invariante frente a rotagdes em torno do
eixo definido pelo feixe (vamos denominar o angulo que define esta rotagio em um
referencial escolhido por nds de ¢).

A situagdo obtida em b) é chamada de canalizagdo planar enquanto que aquela
descrita por c¢) é denominada de canalizagdo axial. Canais planares ndo sao usados
extensivamente no calculo de perfis de desordem ou na localizagao de impurezas. A
canalizagao planar se restringe mais a aplicagbes em procedimentos de alinhamento
para determinar as diregGes axiais dos cristais [11]. Além disso, observando que uma
canalizagdo axial apresenta uma invariancia de rotagao em ¢, tais procedimentos
também permitem determinar qual € a posi¢do angular ¢ que faz coincidir os eixos
cristalinos primitivos (definido pelos vetores unitarios @, b e ¢) com os eixos de nosso
referencial (definidos pelos vetores unitarios z, ¥ e Z) em torno dos quais efetuamos
nossas rotagoes. Uma vez feito isso, pode-se encontrar alguma outra diregao cristalina
em particular se tivermos conhecimento da estrutura cristalina em questao.

Na pratica o processo de alinhamento é mais simples, pois, em geral, temos co-
nhecimento de como foi cortado o monocristal. Por exemplo, no presente trabalho
utilizou-se amostras de Si(001); logo, a diregao cristalina < 001 > é perpendicular a
sua superficie (ou quase perpendicular, dependendo da qualidade do corte).

3.2.3 Localizagdo de impurezas na rede

A andlise de impurezas localizadas em posi¢des substitucionais é relativamente
simples. Nesse caso, os perfis de varreduras angulares, obtidos a partir dos sinais da
impureza e da matriz, estao casados. No entanto, pode-se distinguir entre impurezas
perfeitamente substitucionais e aquelas que se encontram ligeiramente deslocadas,
pela medida de \IJ% obtida do sinal de retroespalhamento da impureza. A fig. 3.7
apresenta os resultados de célculos [33], onde o perfil angular foi obtido para 1 MeV
de particulas a em fungdao do deslocamento de impurezas, para uma canalizacdo ao
longo da diregao < 110 > do Si. A figura deixa claro que a técnica é sensivel a
deslocamentos de impurezas tio pequenos quanto 0,1 A.

No entanto, apesar de poder-se chegar com relativa facilidade a conclusao se impu-
rezas ocupam ou nao sitios substitucionais bem definidos (ou levemente deslocados),
a determinagdo da localizagdao de atomos que ndo estao em sitios substitucionais é
bastante complexa.
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Figura 3.7: Perfil angular calculado para o sinal de impurezas em Si supondo que
elas estdo um pouco deslocadas em relagdo a posigdo perfeitamente substitucional. O
cdlculo presupoe uma canalizagao ao longo da diregio < 110 > do St a 296K e para 1
M¢eV de particulas a incidentes. Os angulos sdo normalizados ao angulo caracteristico

U, (V) ~ 0,8, para esse caso). Extraido da ref. [33].

3.3 Principio da Espectrometria Mossbauer

Introducao

Consideremos um nucleo atomico isolado de massa M movendo-se com uma ve-
locidade V e que se encontra em um estado excitado de energia E + E,, onde E, é
a energia do estado fundamental do nicleo. Vamos admitir ainda que esse niicleo
decai para o seu estado fundamental emitindo um raio v de energia E,. Para que
haja conservagio de momentum linear o nucleo ird recuar com uma velocidade v na
mesma diregdo mas em sentido oposto ao da emissdo do féton de energia E,. Uma
vez que o nucleo recua com uma velocidade v, a energia real do féton emitido sera,

MV?2 M(V + ¥)2

E+E, + 5 = E7+Eo+—(—§+—v)— (3.19)
My? ,
E, = E- 2V — M7 V)

E, = E—Eg-Ep, (3.20)

onde a relagdo (3.19) segue da lei de conservagdo de energia aplicada ao sistema. A
equagdo (3.20) admite as seguintes definigoes: Er = M—z"Q- e Ep = M(¥ - V), denomi-
nadas de energia de recuo e energia Doppler, respectivamente.
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Supondo-se, por simplicidade, que a emissao do féton ocorreu na mesma diregao
do movimento do nicleo, o principio de conservagao do momentum linear nos leva a
seguinte expressio [34],
E2
—_ 2l
Egr = M2’ (3.21)

que nos permite obter a energia de recuo em fun¢do da massa do nicleo e da energia
do féton emitido.

Admitindo-se que a velocidade V é uma funcao do movimento térmico do nicleo,
a energia Doppler Ep apresenta-se na forma de uma distribui¢io gaussiana de valores
centrada em zero e cuja dispersdo € dependente da temperatura e sera notada por
Ep.

Pode ocorrer ainda o processo inverso, a excitagdo de um nicleo atomico por
intermédio da absor¢do de um foton «, para tanto, a energia do féton v deve ser [34]:

A energia de recuo do nucleo Eg é bastante elevada no caso dos raios v, podendo
ser comparavel ou maior que a largura média da gaussiana que representa a dispersao
térmica na energia do féton emitido, i.e Er ~> Ep. Este processo estd ilustrado na
figura 3.8 abaixo. Essa figura esquematiza a distribuigao de probabilidade de emissao
e de absor¢io por um nicleo de um féton de energia E,, conforme previsto pelas
equagdes (3.20) e (3.22) e pelas demais relagdes e consideracoes acima. A figura 3.8
deixa claro que a probabilidade de um raio 4 emitido ser reabsorvido por um outro
nicleo é muito baixa (corresponderia a drea de intersecgao destas duas curvas). Na
pratica o efeito de recuo impede que este fenémeno de ressonancia ocorra.

Observe, no entanto, que estivemos considerando os nicleos emissores/absorvedores
livres. Suponha agora que eles fagam parte de redes cristalinas. Em uma rede crista-
lina a energia para a produgao de fénons é quantizada, portanto a energia de recuo
s6 sera cedida a um unico nucleo se houver a possibilidade de producao de um ou
mais fonons de rede. Aqueles casos onde a energia de recuo de um tnico micleo nao
é o suficiente para gerar algum fonon de rede, correspondera a uma transferéncia de
momentum linear para a rede como um todo. Nestes casos teriamos Eg = 0, uma
vez que a massa M no denominador (3.21), seria multiplicada pelo niimero de atomos
que constituem a rede. Este iiltimo processo é referido como emissao e absor¢ao sem
recuo. Como agora v=0 a dispersdo em energia de origem térmica (ver equagao que
define Ep acima onde nesta equac¢ao a massa M continuaria a ser a massa do niicleo)
passa a ser muito menor que a propria incerteza na energia do nivel nuclear imposta
pelo principio de Heisenberg.

O efeito Mossbauer é dito ser entao a emissao ou a absor¢ao ressonante de raios
v em um uma matriz solida sem que ocorra para isso a degradacio da energia do
féton por recuo ou por agitagao térmica dos nucleos. Como resultado obtém-se uma
dispersao em energia ditada pelo principio da incerteza quantico [34, 35].
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Figura 3.8: FEsbogo das distribuigées de probabilidade de emissdo e absor¢io de um
foton v por um nicleo em fungdo da energia E, do féton emitido/absorvido.

Desta maneira o que importa para a espectroscopia Mossbauer é a fracao de
transi¢bes sem recuo f. O valor de fé dado pela equacio [36],

E? < x?>
f:-‘ eXp (——-’Y—(E')?—*) 5 (323)

onde < x? > é a média quadratica da amplitude vibracional do nicleo na direcao do
raio v. Portanto, esta fracdao sera tanto maior quanto mais baixa for a temperatura,
e também terd valores razoaveis somente dentro de uma faixa limitada de energia de
raios-y (entre 10 e 150 keV*).

Para esta fracdo f de emissdes sem recuo, as leis de conservacao de energia e
de momentum, que resultam nas equagdes (3.20) e (3.21), respectivamente, e nas
correspondentes definigdes Eg = MZ,V? e Ep = M(v- \7), devem ser vistas agora do
ponto de vista de conservagdo de energia e de momentum linear do sistema cristalino
como um todo, i.e. sdo necessarias as seguintes redefinicbes: M = massa do cristal e
V = velocidade de translagao do cristal. A velocidade de recuo v do cristal pode ser

eliminada do termo Ep com o auxilio da defini¢do de Ep e da equacao (3.21), valida

somente para emissoes na dire¢ao de movimento do cristal (i.e V || V). A seguinte
expressao € entdao valida para o termo de energia Doppler,

E
Ep = £V, (3.24)

4Essa condi¢ido limita sensivelmente o nimero de isétopos radioativos vidveis, uma vez que
transigoes vy em nucleos leves sao muito energéticas
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onde a ambigiiidade no sinal vem do fato dos vetores, ¥ e V poderem estar com o
mesmo sentido ou com sentidos opostos.

Na pratica o que ocorre € a emissao de um raio y por um nicleo em uma rede cris-
talina (fonte) com a possibilidade deste féton v ser reabsorvido por um outro nicleo
em uma outra rede cristalina (absorvedor). Portanto, se a fonte e o absorvedor estao
em movimento relativo com uma velocidade £V, o valor efetivo de E,, “visto” pelo
absorvedor, difere da verdadeira energia E do estado nuclear excitado por uma pe-
quena quantidade de energia Doppler dada por (3.24) acima, uma vez que Egr = 0
nas equagoes (3.20) e (3.22). Por convengéo, a velocidade positiva é tomada como
a velocidade de aproximagao entre a fonte e o absorvedor. Esta pequena varredura
na energia da y emitida possibilita-nos determinar as linhas de ressonancia carac-
teristicas de uma dada amostra absorvedora, cuja origem estd na particular interagao
dos nucleos atomicos com as suas vizinhangas.

A ressonancia Mossbauer mais popular é aquela obtida pela desexcitacao de um
nicleo de "Fe através da emissdo de um raio-y de 14,41 keV de energia. A fragio
de emissGes sem recuo f para este isotopo em temperatura ambiente esta em torno
de ~0,9. Essa emissao é observada em 85% dos decaimentos, onde o tempo de vida
do estado excitado correspondente é de ~100ns. Esse tempo de vida resulta em
uma largura de linha I, ditada pelo principio de incerteza de Heisenberg, tal que,
[' ~ 0.20mm/s® no espectro Mossbauer. Apesar de sua abundincia natural ser de
somente 2,2%, a secdo de choque para a absorgao da < pelo niicleo é bastante elevada
(o0 = 2,57%x107'8cm?), o que resulta em uma satisfatéria ressonancia em temperatura
ambiente.

3.3.1 Influéncia das vizinhangas ao nicleo de " Fe sobre os parametros
hiperfinos

Como viu-se, as ressonancias sao viaveis quando ambos, o nicleo emissor e o
absorvedor encontram-se em um sélido. Apesar das energias dos estados nucleares
serem fracamente influenciadas pelo ambiente externo ao nicleo, devido a alta pre-
cisdo na energia dos raios-y emitidos/absorvidos (esta precisao esta limitada somente
pelo principio da incerteza), estas pequenas influéncias sdo percebidas na técnica de
medida Mossbauer. Como veremos, € exatamente essa alteragdo nas linhas de res-
sonancia em fun¢ao do ambiente externo ao nicleo absorvedor, que torna a técnica
Mossbauer tao 1til na caracterizagao do ambiente quimico-fisico de uma amostra. As
trés principais interagdes do ambiente externo com o niicleo absorvedor sao: o deslo-
camento isomérico, o desdobramento quadrupolar, e a interagdo magnética hiperfina

(35].

50Observe que adotou-se uma equivaléncia entre velocidade e energia justificivel pela equagido
(3.24).
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Figura 3.9: Esquema exemplificando como sdo modificados os niveis de energia do
nicleo de " Fe em fungdo do tipo de interagdo hiperfina: (a) - influéncia do deslo-
camento isomérico; (b) — efeito combinado de um deslocamento isomérico com um
desdobramento quadrupolar; (c) - efeito combinado de um deslocamento isomérico
com uma interagdo magnética hiperfina.

— deslocamento isomérico §

Esse deslocamento tem sua origem fisica no fato do micleo ter um tamanho, de
maneira que a funcao de onda do elétron 1s apresenta um valor finito dentro do raio
nuclear. Existe assim, um termo de corregdo a interagdo entre as cargas nucleares,
envolvendo tanto o tamanho do raio nuclear R, como também a densidade eletronica
do orbital 1s na origem, | ¥s(0) |2. Portanto siao duas as maneiras de modificar a
energia dos niveis atomicos nucleares: i) alteragao do raio nuclear de uma quantidade
AR, que de fato acontece quando o nucleo passa de seu estado excitado para o
fundamental; ou i1) por modificagoes da densidade eletronica no nicleo. A equacao
abaixo descreve matematicamente essas influéncias [35],

2R2
6= (M) X (| \pS(O)absorvedor |2 - | \pS(O)fonte |2) (325)
5¢.R
Observe que a equacgao (3.25) pode ser vista como o produto de um termo nuclear
(mudanca do raio nuclear) por um termo dependente do meio externo (a densidade
eletronica em r=0). Como para uma transicao particular o termo nuclear é constante,
§ pode ser interpretado como um dos parametros de identificagao da estrutura de uma
rede cristalina, por exemplo.



Seu efeito em um espectro Mossbauer ¢ um deslocamento do espectro como um
todo em relacao as energias (velocidades) que seriam obtidas no caso de um niicleo
SFe isolado®. Essa interagdo portanto, nao extingiie as degenerescéncias dos niveis
atomicos, apenas os deslocam, como nos exemplifica a fig. 3.9 a).

— Desdobramento Quadrupolar

Como nos mostra a fig. 3.9 b), a interagdo quadrupolar extingiie parte da dege-
nerescéncia do nivel nuclear 3/2 do dtomo de *"Fe, dividindo-o em dois niveis que
ainda mantém uma degenerescéncia dupla, a saber: :i:g e :i:%.

Este desdobramento tem sua origem fisica no fato do nivel nuclear excitado, I:%,
apresentar um momento quadrupolar (). O momento quadrupolar Q é uma medida
de quanto a distribuicdo de carga nuclear se desvia de uma distribuicio esférica de
carga. A interacao deste momento quadrupolar nuclear ( com o ambiente eletronico,
esta representada pelo hamiltoniano,

1 = =
H=—ceQ- VE, (3.26)

onde 7 F representa o gradiente do campo elétrico no nicleo e e é a carga elementar.
VFE é um tensor cujas componentes podem ser escritas como,

OF; _

ox

_Vij’ (l’.]) € (xi'lxj) =X,Y,2. (327)

No entanto, sempre € possivel adotar um referencial apropriado, onde este tensor
se encontre diagonalizado. Nesse sistema de coordenadas, e para o caso particular
I:%, a solucdo quantica do hamiltoniano (3.26) resulta nos seguintes acréscimos de
valores aos niveis de energia [35],

Q 7 3.28
+e V2 (1+ﬂ_) ( )

onde n = (Vzz — V,y)/ V2. € um parametro de assimetria.
Observe que as solucdes (3.28) sdo o produto de uma constante nuclear eQ) pelo

fator V,,/(1 + %) que depende do ambiente externo ao nicleo. Este tltimo termo
pode ter sua origem tanto na nuvem eletronica do proprio dtomo, como também nas
cargas externas, ou seja, aquelas provenientes dos outros ions da rede cristalina. A
contribuigio da rede a esse fator externo é geralmente minoritdria frente a contribuicdo
das cargas eletronicas do préprio dtomo. No entanto, quando as camadas eletronicas
estdo completamente preenchidas, ou semi-preenchidas, a sua contribui¢cdo é nula.

6Na pratica, o posicionamento do espectro é medido sempre em relagao a uma medida padrao
prévia com a qual calibramos o nosso eixo de velocidades.
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Esse é o caso quando o atomo Mossbauer é um ion Fe3*, pois ele fica com a confi-
guragao eletronica [Ar]3d®, onde a camada 3d esta semi-prenchida. Portanto, se em
um dado material isto ocorre, a existéncia ou nao de um desdobramento quadrupolar
fica condicionada a uma possivel polarizagdo desta nuvem eletronica de "Fe, pelos
atomos vizinhos da rede cristalina. Outra situagdao onde a influéncia da rede é impor-
tante é no caso da amostra ser condutora. Nessa situacao os elétrons mais externos
se encontram muito pouco localizados ao dtomo. Nestas circunstancias conclue-se
que arranjos cristalinos simétricos, como o de uma rede ciibica por exemplo, nio
apresentariam desdobramento quadrupolar.

— Interagao Magnética Hiperfina

Essa interagao ocorre quando o nicleo de 57Fe encontra-se sob influéncia de uma
campo magnético H, de origem externa ou até mesmo intrinseco do préprio sistema
em estudo. Ela é responsavel pela extingdo de toda a degenescéncia dos niveis nucle-
ares I=2 e I=} como nos exemplifica a figura fig. 3.9 ¢). O termo do hamiltoniano

2
que descreve esse tipo de interagao é,

H = —gunl-H, (3.29)

eh
onde uy = pr—

A solugao deste hamiltoniano leva aos seguintes niveis de energia nuclear,

(o magneton nuclear) e g sdo ambas constantes.

Em = —gunHmg, (3.30)

onde mz é a projegao do spin nuclear ao longo da dire¢dao do campo ﬁ, e assume 0s
valores (—I,—1+1,...,I) dividindo assim cada nivel nuclear I em (2] + 1) subniveis.
Para o nicleo de 57Fe, e considerando-se as regras de selegio Am, = 0,%1, essa
interagao da origem a seis possiveis transigoes resultando em seis picos de ressonancia
em um espectro Mossbauer.

3.3.2 Espectroscopia Mossbauer por Elétrons de Conversao (CEMS)

A espectroscopia Mossbauer normalmente baseia-se na medida da intensidade da
radiagao ~ transmitida ao longo de um absorvedor que contenha um isétopo ade-
quado no seu estado fundamental - no nosso caso é o nicleo de *’Fe. Como vimos
anteriormente, por intermédio de um movimento relativo entre a fonte e o absorve-
dor, é possivel efetuar-se uma pequena varredura na energia da vy emitida pela fonte
(material que também contém nicleos de °"Fe, mas agora em seu estado excitado).
Quando a ressonéancia ocorre, observa-se entdao uma queda na intensidade da radiagao
v transmitida pelo absorvedor.

No entanto, o processo de conversao interna também permite determinar as ener-
gias de ressonancia. Existe uma probabilidade de que parte das emissdes de raios-vy
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por um nicleo arranquem o elétron do orbital 1s do proprio 4&tomo, com subseqiiente
emissdo de elétrons Auger e raios-X em vez de um féton v. A eficiéncia deste processo
é chamada de coeficiente de conversdo interna [37]. Devido ao coeficiente de conversao
interna do 37Fe ser de ~90%, é possivel usar a contagem dos elétrons emitidos da su-
perficie da amostra como uma medida de ressonancia. Essa é a situaciao oposta a
anterior: quando ocorre a ressonancia, nds percebemos um aumento na intensidade
dos elétrons emitidos da superficie, em relagao a um sinal de fundo. Esse tipo de
espectrometria é chamada de Espectrometria Mossbauer por Elétrons de Conversao
(CEMS), e foi a mais empregada no presente trabalho. Uma vez que a energia maxima
de um elétron de conversio é de ~7,3 keV (a energia de ligacdo do elétron 1s do atomo
de °"Fe é 7,1 keV), € como a atenuagio dos elétrons por um sélido é muito maior que
a dos raios-v, ela monitora eventos que ocorrem até uma profundidade maxima de

~1500 A.

3.3.3 Montagem experimental de um experimento CEMS

A instrumentagao necessaria esta esquematizada na figura 3.10. Nesta figura AT
é uma fonte de alta tensao, PA é o pré-amplificador, A o amplificador e MCA é
o analisador de multicanal. Como nds estamos interessados apenas em contar os
elétrons emitidos pelos atomos de >’Fe da regiao superficial, o detector é um contador
proporcional operando com um fluxo gasoso de He/Metanol na regido onde se encontra
a amostra. Neste esquema ainda temos um transdutor T, que movimenta a amostra
conforme o sinal eletronico que lhe é enviado, o servo-amplificador SA, que controla
o movimento da amostra através do dispositivo T, e o gerador de onda triangular
GT. Cada pulso da onda triangular gerada por GT é um sinal de tensao que cresce
linearmente cujo resultado final é uma aceleragao também constante na amostra. A
velocidade da amostra é ciclicamente modificada de —V ax @ +Vinax, onde Vi, € a
velocidade maxima e é ajustavel de experimento para experimento. Observe, que o
sinal da onda triangular é enviado simultaneamente para o analisador de multicanal
(MCA). Desta maneira, cada canal fica aberto um certo tempo em um dado pulso, a
fim de acumular contagens para um dado valor de velocidade da amostra. O espectro
Mossbauer final é o resultado da soma das contagens de um ndimero muito grande
destes pulsos, onde o tempo de abertura dos canais, nestes diferentes pulsos, estao
sincronizados. Note que no caso das medidas Mossbauer o principio de operagiao do
MCA é um pouco diferente do que no RBS/C. A emissdo de elétrons da amostra sera
uma fungio da velocidade da fonte de radiacao v em relagao a amostra. Nesse caso a
medida apresentada por um canal ¢ sao contagens proporcionais a emissao de elétrons
no intervalo de tempo em que a fonte estava com uma velocidade relativa entre V; e
V; - £ onde £ agora € a largura em velocidade de um canal.
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Figura 3.10: Diagrama esquemdtico de um espectréometro Méossbaver onde T € o trans-
dutor ao qual estd acoplada a fonte, SA € o servo-amplificador ¢ GT € o gerador de
onda triangular. O sistema de detec¢do consiste em um contador proporcional, uma
fonte de alta tensao AT, um pré-amplificador PA, um amplificador e um analisador

de multicanal MCA.

3.4 Principio da Técnica de Microscopia Eletronica de Trans-
missao (TEM)

Introducao

Em um microscépio eletrénico de transmissao (TEM) uma amostra fina é ilumi-
nada com um feixe de elétrons de densidade de corrente uniforme, a fim de se obter
imagens da estrutura microscépica, ou da propria estrutura cristalina, a partir do
feixe transmitido [38]. Quanto a formacdo de imagem de uma rede cristalina, resul-
tados 6timos sdo obtidos com um TEM operando numa faixa de energia entre 200 —
300 keV.

Conforme esta esquematizado na fig. 3.11, elétrons sao emitidos de um canhao
eletronico por emissao termoidnica ou por emissao de campo. Um duplo estdgio de
sistema de lentes” permite variar a abertura de iluminacao e a drea da amostra a ser
iluminada. A imagem é formada por um sistema de lentes de trés ou quatro estagios
(neste esquema sao trés: lente objetiva, lente intermedidria e lente projetora), que

"Em geral as lentes eletronicas sao campos magnéticos produzidos na regiao central de um ele-
troima toréide. E possivel mostrar que, nesse caso, a trajetéria seguida por um elétron obedece
uma equacio equivalente a equagdo Stica das lentes. O comprimento focal dessas lentes magnéticas
depende tanto da energia do elétron como também do campo magnético (corrente da bobina).
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Figura 3.11: Diagrama esquemdtico de um microscopio eletronico de transmissdo

(TEM).

reproduz e magnifica a distribui¢do de intensidades do feixe eletronico apds a sua
transmissdo pela amostra sobre uma tela fluorescente. Esta imagem pode ainda ser
gravada por exposi¢do direta de uma emulsdo fotogréafica a esse feixe, ou digitalizada
por CCD ou camaras de TV.

Os elétrons interagem fortemente com os dtomos da amostra por espalhamento
eldstico e inelastico. Portanto a amostra deve ser muito fina, tipicamente da ordem
de 5nm-0,5um para 100 keV de elétrons, dependendo de sua densidade, composicio e
também da resolucdo desejada. Por isso, técnicas especiais de preparacio de amostras
sao indispensaveis.

TEM pode fornecer uma alta resolucao de imagem porque o espalhamento eldstico
é um processo de interagao altamente localizado a regiao ocupada pelo potencial Cou-
lombiano blindado do nicleo atémico (uma ordem de grandeza tipica é o comprimento
de blindagem ay que viu-se no capitulo anterior).

Para compreendermos melhor o processo de formacao de padrées de difragio/ima-
gem de uma amostra, vamos considerar o feixe de elétrons como uma onda plana
incidente na dire¢do Z cuja amplitude é dada por, U;,.. = Yoexp(iko - T). A solugao
assintética, muito além do centro espalhador, é a soma de uma onda plana nao es-
palhada e uma onda esférica com uma fragdo f(§) da amplitude da onda incidente,
fracao esta, que depende do angulo de espalhamento. Entao temos como amplitude
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da onda transmitida [38],

Wirans.(T) = Yo {exp(ilzo -T) + f(0) x ?X—pi—lk—r)} , (3.31)
onde,
f(6) =| 1(0) | expli(5; + n(0)), (3:32)

e ko = kZ e k sdo os vetores mimero de onda da onda incidente e espalhada respecti-
vamente. Estamos considerando espalhamentos elésticos, entdo | K |=| Ko |= k = Z
onde A é o comprimento de onda do elétron.

No entanto, uma diferenga de fase A¢, a mais que aquela presente na eq. (3.32)
deve ser introduzida para as ondas que sdo espalhadas em um angulo # (segundo termo
de (3.31)). Esta defasagem deve-se a diferenca de caminho geométrico AS, entre as
frentes de onda que foram espalhadas em um mesmo angulo #, mas de diferentes
pontos da amostra. A figura 3.12 b) esquematiza essa situacdo para dois centros
espalhadores O e P que distam de uma distincia r, entre si. Da andlise desta figura
é possivel se chegar as seguintes conclusées:

Adg = —q-Tg (3.33)
onde,
-~ 6 0
q=lk—ko |= 2ksen(§) o~ 27rX, (3.34)

onde no iltimo passo usou-se a hipétese de angulos pequenos.

O plano focal da lente objetiva (ver fig. 3.12 a)) € o local onde se cruzam as ondas
espalhadas em um mesmo angulo 6, onde o ponto de encontro estd na distancia radial
r = f# sendo f o comprimento focal da lente. Entao, esse plano focal apresentara um
padrao de difracao caracteristico da amostra, uma vez que interferéncias construtivas
ou destrutivas ocorreram, conforme os valores de A¢, obtidos pelas relagoes (3.33)
e (3.34). Dentro do ponto de vista da equagéo (3.34), ¢ pode ser uma coordenada
adequada para este plano de difracdo. Desta maneira, a amplitude F(¢) da onda em
um dado ponto ¢ no plano de difracdo (ou plano focal) pode ser obtida pela soma das
amplitudes da onda espalhada (segundo termo de (3.31)) por cada um dos centros
espalhadores no plano espécime (onde se encontra a amostra). No caso particular
da amostra ser uma rede cristalina, entao 7, = a,d + agg + asC é o vetor que define
os pontos da rede cristalina, onde os a; sdo valores inteiros, e § = § = k—k, =
ha* + kb + I¢* é o vetor que define os pontos da rede reciproca, onde hk e 1 sao
valores inteiros. A soma sobre os centros espalhadores da amostra seria entdo dada
por (38],

F(8) = Yo ) _f(0)exp(—ig - Ty), (3.35)
FS
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Amostra A3

Lente Objetiva

Plano focal =

T\ Plano de difragdo
Diafragma da

Objetiva

Mx >

Figura 3.12: Diagrama de raios para a formagdo de imagem de uma lente objetiva. Em
a) temos um esquema global visando facilitar o significado dos parimetros e termos
empregados no texto, bem como a origem das diferengas de caminho geoméirico AS,
e AS;. A figura b) esquematiza a origem de AS; em particular. O espalhamento da
onda ocorre em dois pontos distintos da amostra O e P, onde P estd transladado pelo
vetor 7y em relagdo ao ponto O.

e é a transformada de Fourier da rede real. A soma (3.35) sobre uma determinada
estrutura cristalina é que define quais os pontos (hk e 1) que estardo presentes no
plano de difragdo (ou plano focal).

Apds cruzarem o plano focal, os “raios” voltam a recombinar-se no plano imagem
(ver fig. 3.12 a)). Uma andlise mais criteriosa da figura mostrard que também existe
uma diferenga de caminho geométrico AS; = —AS, para as ondas que foram emana-
das em um mesmo angulo 6, mas agora de diferentes pontos ¢ (=g no caso cristalino)
do plano focal da lente objetiva. O mesmo tipo de raciocinio anterior nos fara con-
cluir que a amplitude da onda espalhada no plano imagem serd a transformada de
Fourier da transformada, ou seja, é a propria amplitude de onda dada pelo segundo
termo de (3.31). A vantagem é que agora a distancia do eixo até o centro espalhador,
que antes era z, passa a ser Mz onde M é a magnificacdo da lente (ver fig. 3.12 a)).
Esse plano corresponde a formagio da primeira imagem na figura 3.11. Entretanto,
esta transformada inversa vai convoluir efeitos tais como a aberracao esférica da lente
magnética, iluminagio por uma abertura finita®, dispersio em energia do canhio de
elétrons, e a existéncia na prdtica de um angulo maximo de espalhamento (definido
pela abertura da objetiva). Deste modo, em vez de pontos imagem bem resolvidos,

8A onda emanada pela fonte sé seria totalmente coerente se esta fosse puntual.
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teremos uma certa dispersao na sua localizacao. Cada ponto imagem estara um tanto
“borrado” devido a estes efeitos.

3.4.1 Formacao de contrastes e de imagem de uma rede cristalina no
modo de alta resolugao do microscépio (HREM)

O contraste de fase é um dos fenémenos que torna possivel obter a imagem da
estrutura microscdpica de uma amostra (micrografia). Como percebe-se nas equagdes
(3.31) € (3.32), a onda espalhada (segundo termo de (3.31)) apresenta um acréscimo de
2 em sua fase®. No entanto, devido a amplitude da onda espalhada ser muito pequena
frente a da onda incidente (primeiro termo de (3.31)), essa diferenga de fase nao seria
o suficiente para percebermos as regioes da amostra onde ocorreram os espalhamen-
tos. Em virtude disso € necessaria a introdugao de uma fase 7 extra para ocasionar
uma interferéncia destrutiva da onda espalhada com a ndo espalhada. Este recurso
torna possivel percebermos uma queda na intensidade do feixe que foi transmitido
por aquelas regides da amostra onde ocorreram espalhamentos'® contrastando com
as demais regides onde o feixe é transmitido sem espalhamento. Essa fase é introdu-
zida forgosamente ajustando-se o foco da lente objetiva (na verdade é desfocalizando)
de maneira tal que ela surje como uma consequéncia de sua aberragao esférica. O
problema decorrente deste tipo de procedimento é que a aberragao esférica depende
do angulo de espalhamento §. Sendo assim, detalhes da estrutura microscépica po-
dem ficar nitidos em uma dada imagem, formada com uma determinada focalizagao,
enquanto que outros detalhes estariam nitidos em uma outra condigao de focalizagao.

A imagem da estrutura cristalina ao longo de uma diregao é um caso especial
de formagio de imagem por contraste de fase. Para ocorrer a imagem de um plano
atéomico no modo de alta resolugao, se faz necessaria a superposi¢ao coerente do feixe
primario com o feixe refletido por difracao de Bragg no correspondente plano. Agora,
deixando-se passar pelo diafragma da objetiva feixes refletidos por mais planos crista-
linos, sera percebida a “grade” formada pelo cruzamento dos planos da rede cristalina,
desde que estejamos no modo de alta resolugdo do microscopio (HREM). Nos dias
atuais, os microscopios de alta resolugao operam na faixa entre 200-400keV de ener-
gia e tem baixa aberragio esférica. Nestas circunstancias, pode-se obter imagens de
estruturas cristalinas com uma resolugao entre 0,16-0,2nm.

3.4.2 Difragao de uma darea selecionada (SAD)

Como vimos no inicio desta se¢ao, os elétrons difratados dentro de no maximo
~10mrad (abertura tipica do diafragma da objetiva) irdo formar o padrdo de di-

®0 contraste adicional n(f) pode ser negligenciado para materiais de baixo Z e no regime de
baixos angulos (abertura da objetiva < 0,20 mrad) em que operam os microscépios.
0L embre que os espalhamentos eletronicos eldsticos sdo bastante localizados.
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fracao, caracteristico da estrutura cristalina da amostra, no plano focal da objetiva.
Desta maneira, a figura de difracao s6 vai aparecer na tela do microscépio se a lente
magnética que segue a lente objetiva (lente intermedidria da figura 3.11) estiver fo-
calizando o plano focal da objetiva e nao o plano de formacdo da primeira imagem
(ver fig. 3.11). Um diafragma seletor de didmetro d, situado no plano de formagao
da primeira imagem, permite selecionar uma area de diametro % da amostra (onde
M=~20-50, é a magnificacdo da lente objetiva). A visualizacdo dessa drea pode ser
feita a partir de uma imagem obtida pela técnica de contraste de fase mencionada
na subsecdo anterior. Uma vez selecionada a drea, a sua figura de difragdo pode ser
projetada na tela aumentando-se o comprimento focal da lente intermediaria a fim
de focalizar o plano focal. O diametro dessa area selecionada da amostra nao pode
ser diminuido abaixo de 1 um, devido a aberragio esférica da lente objetiva.

As figuras de difragdo obtidas correpondem a construgao das Zonas de Laue!l.
No entanto, é geralmente necessario comparar os resultados de uma dada figura de
difracao com simulag¢des por computador, onde a orientagdo cristalina, a espessura, e
o deslocamento de fase causado pela aberracao esférica da lente objetiva, entre outros
efeitos, sao considerados.

11Método que permite determinar quais os pontos (hkl) que devem aparecer no plano de difragao,
supondo-se uma dada estrutura cristalina.
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Capitulo 4

Cristalizagao epitaxial induzida por feixe de ions
— IBIEC

As primeiras observagbes de cristalizagdo' epitaxial induzida por feixe de fons
(IBIEC) foram feitas em semicondutores de Ge [39, 40] e Si [41] e atualmente jd hd
experiéncias sendo feitas em outros tipos de materias tais como, GaAs [42] e SiC [43].
No entanto, a maioria dos experimentos nessa area tem sido realizados utilizando-
se amostras de Si, uma vez que a transi¢ao Si amorfo para Si cristalino é de um
grande interesse tecnolégico. Nesse capitulo nds revisaremos algumas das principais
caracteristicas do processo IBIEC sobre amostras de Si [44], até mesmo porque, o
presente trabalho é um estudo baseado exclusivamente nesse semicondutor.

4.1 Introdugao

A fase amorfa do Si (a-Si) apresenta uma energia livre de Gibbs ~ 0,12¢” mais
elevada que a da fase cristalina do Si (c-Si), portanto hd uma tendéncia natural
para a transformacdo de fase (a-Si) — (c-Si). Em temperatura ambiente, a fase
a-Si é metaestavel, vindo a se transformar em c-Si somente quando submetida a
temperaturas mais elevadas. No caso de uma camada amorfa sobre uma amostra de
Si cristalino, a transigdo ocorre por um movimento planar da interface, na direcao
da superficie, diminuindo a cada instante a espessura da camada amorfa. A taxa
de crescimento térmico, i.e. a velocidade desta interface em fungéo da temperatura,
tem um comportamento do tipo Arrhenius com uma energia de ativagao de (2,68 +
0,05)eV. Como um exemplo, citamos que a velocidade da interface é de ~0,1 nm/min
para uma temperatura de recozimento da amostra de 470°C.

Outra maneira de recristalizar uma amostra € por intermédio de irradiagdo por
feixe de fons. Noés sabemos que o primeiro efeito da implanta¢do (ou irradiacao) de
fons é a amorfizagdo da amostra. No caso do silicio, por exemplo, quando a energia

!Na maioria das vezes utilizaremos o termo recristalizagio em vez de cristalizagao.
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SPE IBIEC

Fejxe de
a) b) Ions
Interface c-a Interface c-a
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é.—._.
T > 450°C T > 100°C
. >
Movimento planar da interface Movimento planar da interface
com velocidade V., com velocidade v..,

Figura 4.1: Esquemas representando os dois processos de recristaliza¢gdo mencionados
no texto. Figura (a) € um processo puramente térmico, enquanto que a figura (b),
representa uma recristalizagdo induzida por feize de ions (IBIEC).

cedida pelo projétil por processos de colisbes nucleares é superior ao valor limiar
de amorfizagdo, ~13ev/at., uma camada amorfa é formada. No entanto, se o Si é
irradiado em uma temperatura acima de ~100°C, observa-se uma competicao entre
o fenémeno de amorfizacgao e o de recristalizacdo. De fato a elevagao da temperatura
do Si nao é o inico responsavel por esta tendéncia de restauragiao da ordem cristalina,
uma vez que a velocidade de recristalizagdo é muito mais elevada que aquela que seria
obtida em um processo puramente térmico na mesma temperatura. Um mecanismo
mais complexo envolvendo um reordenamento dinamico estimulado pelo préprio feixe
ionico é o responsavel por este efeito. Este processo depende tanto da temperatura
do substrato como também de parametros do feixe, a saber, espécie ionica, energia,
fluxo i6nico? e fluéncia.

De maneira a controlar de um modo mais eficiente todos esses parametros, o
processo IBIEC é realizado por aquecimento, até uma temperatura T previamente
estabelecida, de uma camada amorfa pré-existente sobre um substrato monocristalino.
Inicia-se entao a irradiacao de tal sistema por um feixe de ions de baixo fluxo i6nico
a fim de minimizar o aquecimento excedente. Esse tipo de procedimento se encontra
esquematizado na figura 4.1.

2E muito comum nessa area encontrarmos o termo “dose rate” em vez de fluxo 10nico.
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4.1.1 Velocidade da interface cristal-amorfo

Duas técnicas sao comumente utilizadas para monitorar o movimento da interface
cristal-amorfo (c-a) de uma amostra, a saber, uma técnica ética, baseada na medida
da refletividade transiente, e a técnica de canalizacdo, ja apresentada no capitulo 3.
A medida de refletividade transiente (45, 44] é possivel porque o indice de refragio
do Si cristalino é n. = 4,09 — 0,081 enquanto que o indice de refracio do Si amorfo
é n, = 4,89 — 0, 54i, e portanto também existe uma inteface (c-a) do ponto de vista
otico. Nesta técnica a luz coerente de um laser de He-Ne incide sobre a amostra em
questdo, sendo medida a intensidade da luz refletida que na realidade é o resultado
da interferéncia entre a luz refletida pela superficie da amostra e aquela refletida pela
interface (c-a). Essa intensidade oscila entre valores mdximos e minimos dependendo
se a espessura da camada amorfa superficial permite uma interferéncia construtiva ou
destrutiva das ondas. A técnica possui a grande vantagem de possibilitar uma medida
“in situ”, ou seja, monitorar o movimento da interface (c-a) em simultaniedade com
o procedimento de irradiagao. No entanto, essas oscilagbes tornam-se continuamente
menos expressivas com o aumento da espessura da camada amorfa, uma vez que a
absorgdo por esta camada sera maior.

A técnica de canalizagdo por sua vez permite uma visualizagdo bem mais direta
do posicionamento da interface (c-a), onde um exemplo é a figura 4.2 a). Esta figura
apresenta as medidas apos passos de recristalizagao do Si(001), feitos com irradiagdes
de Kr** a uma energia de 760 keV e com a amostra a uma temperatura constante
de 320°C. No entanto, antes de darmos continuidade a este estudo, é conveniente
definir mais precisamente alguns termos. Fluéncia é a integral do fluxo idnico no
tempo, portanto corresponde ao nimero total de atomos que incidiram na amostra
por unidade de area (habitualmente cm?). Para o IBIEC, vamos denominar uma certa
fluéncia de irradiagdo por ¢ e, consequentemente, o fluxo i6nico de tal irradiagdo por
¢ = %. Quando o fluxo iénico ¢ é mantido constante em um dado procedimento
de recristalizagdo, a fluéncia® também pode ser interpretada como uma medida do
tempo de realizagio do processo, como nos mostra a equagao abaixo, onde X, é a
posicao da interface (c-a) obtida de curvas de canalizagdo do tipo 4.2 a),

dXca dX., do

dt —  do dt
cha _ 'cha
& ¢ dop (4.1)

Por isso, a quase totalidade dos trabalhos nessa drea, definem uma velocidade R
da interface cristal-amorfo (c—a) como a derivada da curva espessura recristalizada

x fluéncia ¢ e, portanto, a unidade de tal “velocidade” passa a ser [nm /(25)]. R

3E possivel muitas vezes observar-se o emprego do termo “dose” com o mesmo significado de
fluéncia.
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Figura 4.2: Fremplo do emprego da técnica de canalizagdo para a determinagio da
espessura de uma camada amorfa - figura a). Esse caso corresponde a recristalizagao
de 118 nm de Si amorfo utilizando-se um feize de Kr*t de 760 keV de energia.
Durante a irradiagao com Kr a temperatura da amostra foi mantida em 320°C. A
figura b), por sua vez, nos mostra uma curva tipica de onde se extrai a velocidade de
recristalizagdo conforme explicado no tezto.

também é chamado de taxa de recristalizagdo. A figura 4.2 b) é uma destas curvas
que nos possibilita extrair a velocidade de recristalizagdo. Deve ficar claro que uma
comparagio entre a taxa de recristalizagio térmica (9352) e a velocidade de recrista-

dt
lizagao definida para o IBIEC (R = %ﬁ) é sempre possivel se conhecermos o fluxo

ionico do processo IBIEC $, como nos mostra a equago (4.1).

A maioria dos trabalhos sao feitos em camadas amorfas de 100 nm - 200 nm
produzidas por implantagoes de 100 — 200 keV de Si ou Ge. Cabe relembrar que o
IBIEC em nosso caso sera utilizado apenas como uma técnica especial de preparagao
de nossas amostras. O nosso objetivo fundamental é estudar os precipitados de FeSi,
produzidos pelo processo IBIEC em uma matriz de Si que fora implantada com Fe
(fase formada, comportamento térmico, dependéncia com a concentracao de Fe, e
caracterizagio, sao os principais pontos a serem abordados). Desta maneira, a prépria
implantagao de Fe, necesséria para a produgao destes precipitados, ja constitui a nossa
técnica de preparacao do sistema cristal-amorfo.

4.1.2 Influéncia dos parametros do feixe no processo IBIEC

Os diversos resultados experimentais na area nos indicam que os parametros do
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Figura 4.3: A linha continua refere-se a velocidade de recristalizagGo R em fungdo
da espessura da camada amorfa, obtida durante a recristalizagdo por IBIEC com um
feize de 600 keV de Kr, a uma temperatura de 350°C, e um fluzo iénico de ~ 1 x 10'2
Kr/(ecm?s) (leia eizo da esquerda). Os circulos abertos correspondem ao cdlculo pelo
programa TRIM do numero de vacdncias geradas por tal irradiagdo (em unidades
arbitrdrias e corresponde ao eizo da direita).

feixe que tem influéncia direta na velocidade de recristalizacao sao dois, a perda de
energia nuclear % » (ver cap. 2), e o fluxo i6nico ¢. No que se refere a perda de
energia por colisoes eldsticas projétil-alvo (%— |n) o seguinte resultado experimental é
bastante esclarecedor [44]. Uma camada (Si-a) de ~ 160 nm de espessura foi recris-
talizada por IBIEC onde a temperatura da amostra era de 350°C e a irradiacao feita
com um feixe de 600keV de Kr e com um fluxo iénico de ~ 1 x 10'? Kr/(cm?). Essa
camada amorfa foi obtida por implantagdo em um substrato de Si(100). Através de
um grafico da espessura recristalizada em funcdo da fluéncia de irradiagao, similar ao
da figura 4.2 b) (obtido por medidas de refletividade transiente), determinou-se a de-
pendéncia da velocidade de recristalizagdo R em funcdo da profundidade (corresponde

a linha continua da figura 4.3).

Na mesma figura temos presente os circulos abertos que correspondem a um
célculo, obtido pelo programa TRIM, que nos fornece o nimero de vacancias gera-
das por esta irradiagdo em uma dada profundidade (em unidades arbitrdrias). Desta
figura fica claro uma correlagio bastante acentuada entre a velocidade de irradiacao
e a producao de defeitos pontuais na interface (c-a). De uma maneira mais geral
podemos dizer que a velocidade de recristalizacdo é uma funcdo da perda de energia
em colisdes elasticas ou, ‘;—f ln. Observe que uma hipotese de difusao de defeitos de
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regides distantes para a interface nao é coerente com esta forte correlacio observada.
Estas conclusbes tem sido confirmadas por diversos trabalhos experimentais [44, e
suas refs.]. Inclusive Linnros et al. [46] adotando irradiagdes com diversas espécies
atomicas (He, N, Ne, Si, Ar e Kr) a fim de variar a energia depositada por colisdes
elasticas, obtiveram uma clara evidéncia experimental de dependéncia linear entre a
velocidade de recristalizagao® e a perda de energia nuclear % |ln. Outra caracteristica
marcante do processo IBIEC é que excitagoes eletronicas praticamente nao interferem
no processo de recristalizacao [47, 48]. Este comportamento fica ainda mais evidente
quando faz-se uma recristalizagao induzida por um feixe de elétrons [44]. Em tais
experimentos, recristalizacao foi observada somente para aquelas energias de feixe
que ultrapassavam uma energia limiar de ~ 150 keV. Acima desta energia o desloca-
mento de um atomo alvo de seu sitio pode ser ocasionada pela colisio de um elétron,
enquanto que abaixo desse limiar nenhuma recristalizacao foi produzida mesmo em
altas fluéncias de irradiagao.

Em resumo, um grande numero de resultados experimentais suportam a idéia
de que IBIEC é promovido por defeitos gerados por colisées atomicas diretamente
na interface (c-a). A perda de energia eletrénica por sua vez, nao tem nenhuma
influéncia no processo. Podemos concluir assim, que parametros tais como, a massa
do fon (espécie atomica) e a energia do feixe também influenciam no processo, mas
somente dentro do ponto de vista de que eles interferem no valor da perda de energia
nuclear.

Como ja mencionamos no inicio da segao, existe um outro parametro que influencia
diretamente no processo, o fluxo i6nico ¢. De uma maneira geral, observa-se que
quanto menor o fluxo ¢ maior a velocidade efetiva R = 5%%1 definida pela expressao
(4.1) para o IBIEC. Este parametro é tao importante a ponto que altos fluxos quase
inibem o processo, principalmente para os fons mais pesados [46] . Inclusive Linnros
et al. [46] chegam a sugerir que a linearidade verificada por eles entre % n € ataxa de
recristalizacao R, pode apresentar desvios em fluxos 16nicos mais altos, principalmente
nos casos de ions mais pesados®. A importancia desse pardmetro também ficard bem
demonstrada na se¢ao seguinte, quando apresentarmos a dependéncia da velocidade
de recristalizacao R com a temperatura do substrato durante o IBIEC.

4.1.3 Influéncia do estado da amostra no processo IBIEC

Até agora nés somente motivamos o leitor a pensar neste procedimento, que adota
uma combinacao da energia térmica da amostra com a energia cedida a amostra pelos
efeitos balisticos de uma irradiag@o, como um processo que induz recristalizagao, daf

“Na realidade Linnros et al. [46] utilizaram somente a taxa de recristalizac@o inicial obtida para
os diferentes ions. Com isto eles pretendiam descartar qualquer influéncia de contaminagao pelo
préprio fon ou por danificagio ocasionada pela irradiagao.

5Essa linearidade foi encontrada usando-se um fluxo i6nico de 1 x 10'2cm?/s = 160nA /cm? para
as irradiagdes com os fons mais pesados (Krt e Art)
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Estado inicial

Cristalizagio
induzida
Irradiagio com
feixe de ions
Amorfizagdo
induzida

Figura 4.4: Representacdo esquemdtica de uma recristalizagdo e de uma amorfizagao
induzidas por feize de fons. Eziste uma temperatura reversa Tg onde a velocidade da
interface € nula e cujo valor € uma fung¢ao do fluzo iénico ¢.

o uso da sigla IBIEC (do inglés “lon-Beam-Induced Epitaxial Crystallization”). No
entanto, IBIEC é um processo reversivel onde o aumento do fluxo idnico ¢ do feixe
e/ou o decréscimo da temperatura do alvo podem ocasionar uma amorfizagido planar
camada por camada em vez de uma recristalizacao epitaxial [44, 49, 50]. Este processo
estd esquematicamente ilustrado na figura 4.4. Nesta figura T é a temperatura da
amostra. Existe uma temperatura reversa Tr onde a velocidade da interface é nula
e cujo valor é uma fungao do fluxo i6nico ¢. Em temperaturas T < Ty a irradiagao
produz uma amorfizagao camada por camada enquanto se T > Ty a recristalizagao
epitaxial comega a ocorrer.

Um exemplo de amorfizagdo planar pode ser vista na figura 4.5 [44]. Esta figura
apresenta o resultado de uma irradiagao de um sistema, a uma temperatura de 100°C,
composto por uma camada amorfa de ~90 nm de Si sobre um substrato de Si (100).
Nesta figura estao presentes dois espectros de canalizagao, um corresponde ao estado
inicial antes da irradiacao (circulos abertos) e o outro corresponde ao estado apds
uma irradiagdo com um feixe de Ar com 1 MeV de energia (circulos fechados). Esta
figura deixa claro que uma amorfiza¢ao induzida por feixe realmente ocorre tornando
a camada amorfa ~50 nm mais espessa. Um fato notdvel é que a amorfizagao ocorre
justamente da semente amorfa ja existente e ndo em regides abaixo da interface (c-
a), mesmo sendo a perda de energia por colisoes eldsticas maior nessas regioes mais
profundas. Esta é uma indicagao bem clara de que Si amorfo é uma fase bem definida
que necessita nuclear antes de crescer.
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Figura 4.5: Espectros RBS/C (ao longo da dire¢ao < 100 >) antes (circulos abertos)
e depois (circulos fechados) de uma irradiagdo com 1 MeV de Ar até uma fluéncia
de 3 x 10'®Ar/cm? e em uma temperatura de 100°C. O espectro aleatério € aquele da
linha continua. Note o crescimento planar da fase amorfa. Resultados extraidos da

referéncia [44].

A reversibilidade do processo fica clara quando observam-se graficos da tara de
deslocamento da interface R X inverso da temperatura T, para um dado fluxo idénico
¢ mantido fixo, como aqueles presentes na figura 4.6 [49]. Observe que agora nio
convém mais falar em termos de taxa de crescimento pois ela pode assumir valores
negativos o que caracteriza um processo de amorfizagao. Tais curvas, obtidas usando-
se o fluxo i6nico como parametro, apresentam-se na forma de retas quase paralelas
entre si (observe que ndo sdao comportamentos tipo Arrhenius pois ambos os eixos
sao lineares). Quando estas retas interseccionam o eixo das temperaturas reciprocas,
definem a temperatura critica reversa Tg que mantém a interface imével para aquele
determinado fluxo i6nico ¢.

Por sua vez, um comportamento do tipo Arrhenius € obtido ao se construir graficos
do logaritmo do fluxo éem funcdo do inverso da correspondente temperatura reversa
1/Tg, como podemos verificar na figura 4.7. Essa figura reine os resultados expe-
rimentais de Linnros et al. [49] para diversos feixes de irradiagdo, incluindo aqueles
resultados referentes a irradiagdo com 1,5 Mev de Xe apresentados na figura 4.6.
Observe que diferentes feixes definem diferentes retas, mas a energia de ativagao se
mantém em torno de 1,2 eV.

Vamos agora comparar estes resultados com os obtidos por recristalizagao pura-
mente térmica. Nesse caso quem apresenta um comportamento tipo Arrhenius com
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Figura 4.6: Velocidade da interface (c-a) R versus o reciproco da temperatura T para
irradiagoes com um feize de Xe de 1,5 MeV de energia e com o fluzo ionico ¢ como
pardmetro. Eztraido da referéncia [49].
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Figura 4.7: Comportamento de Arrhenius observado em curvas do tipo log(¢) x 1/Tr,
onde 1/Tr € a correspondente temperatura reversa encontrada para um procedimento
de irradiagdo com um fluzo ionico ¢.
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a temperatura é diretamente a taxa de recristalizagao térmica (d—fi%i). A energia
de ativacdo encontrada é (2,68 4 0.05)eV, e propoe-se que ela seja a soma de uma
energia necessaria para a geragao de defeitos (que é usualmente quem limita a re-
cristaliza¢do térmica) com uma energia necessiria para a migracao dos defeitos. No
caso do IBIEC os defeitos ndo sdo gerados termicamente, mas sim por meio de co-
lisbes atdmicas. Desta maneira, tem sido proposto que a energia de ativagao para o
IBIEC represente somente uma energia de migragao de defeitos. Em analogia ao caso
térmico também seria natural esperar um comportamento de Arrhenius da taxa de
recristalizagdo R do IBIEC com a temperatura®. E de fato esse foi o procedimento
adotado nos primeiros trabalhos {51, 52] onde uma energia de ativacao aparente de ~
0,3 eV foi encontrada. O fato é que este valor é muito préximo ao valor da energia
de ativacdo para a migragao de vacancias e, portanto, as vaciancias eram inicialmente
consideradas os defeitos promotores da recristalizacdo. No entanto, nds vimos na
secao anterior que um grande nimero de resultados experimentais suportam a idéia
de que IBIEC é promovido por defeitos gerados diretamente na interface (c-a) e a
hipétese de migragao de vacancias para a interface (c-a) nao é coerente com estes
resultados. Esse aparente dilema nao existe do ponto de vista do modelo de Jack-
son [53] para o IBIEC (que apresentaremos em uma secdo seguinte). Esse modelo,
adotando a hipdtese de que defeitos sao criados e aniquilados aos pares na interface
(c-a), obtém que a energia de ativacdo de 0,3 eV é uma energia de ativagdo aparente
que infelizmente coincidiu com a energia de migracao das vacancias por terem sido
coletados dados somente em uma faixa restrita de temperatura, mas que nao tem
nenhum significado fisico especial. No entanto, o que realmente da credibilidade a
este modelo em particular, é que ele reproduz o comportamento Arrhenius observado
em curvas do tipo In(¢) x 1/Tg (ver fig. 4.7), e que nos levam & energia de ativagio
de 1,2 eV.

Além da temperatura, outros dois parametros da amostra tem sido relevantes
para o processo IBIEC, a saber, a orientacdo cristalina e o tipo de impureza presente
na amostra. No que diz respeito a dependéncia com a orientacdo cristalina, tem-se
observado [44] que a velocidade de recristalizagao R € ~4 vezes maior para os casos de
IBIEC feito sobre a orientacao cristalina < 100 > do que quando o substrato esta sob
a orientacao cristalina < 111 >. Entretanto, nao se tem notado diferencas na taxa de
recristalizagao entre os substratos orientados ao longo das dire¢ées < 110 > e < 100 >.
O interessante é notar que este tipo de dependéncia com a orientacdo cristalina do
substrato também ocorre para o caso de recristalizacao puramente térmica, s6 que
de uma maneira bem mais dramatica. Uma comparagao entre as recristaliza¢ées por
IBIEC e puramente térmica, também conhecida por epitaxia de fase sélida (SPE),
pode ser vista na tabela 4.1.

Vamos analisar agora a dependéncia observada com respeito a presenga de impu-
rezas na amostra. Quando hd impurezas numa amostra de Si duas situag¢des extremas

6Seriam curvas semelhantes aquelas da figura 4.6 s6 que agora o eixo y estaria em escala log e sé
deveriamos considerar os valores positivos de R.




Fatores multiplicativos (ou de conversio)
Orientacao IBIEC SPE
< 100 > 1 1
<110 > 1 2
< 111 > i 3

Tabela 4.1: Fatores multiplicativos que exprimem o comportamento da velocidade de
recristalizag¢do nos processos IBIEC e puramente térmico (SPE), como uma fungdo da
orientagdo cristalina do substrato. Os fatores estio normalizadas, para cada processo,
pelo correspondente valor da velocidade obtida nos substratos de orientagio < 100 >.

podem ocorrer [44]:

i) o IBIEC pode modificar sensivelmente o perfil inicial de impurezas através de uma
segregagao para a superficie, imposta pelo avango da frente de recristalizagao
sobre a camada amorfa,

ii) a concentracdo de impurezas pode modificar sensivelmente o processo IBIEC.

O caso 1) é muito provavel para aqueles elementos que possuem um alto coeficiente
de difusdo na fase (Si-a), jd nas temperaturas tipicas do processo IBIEC (~ 300°C),
além de possuirem uma bem mais baixa solubilidade na fase cristalina que avanca.
Essa categoria de impurezas é denominada de difusores rdpidos, e compreende espécies
tais como Cu, Ag e Au.

J4 a situagdo oposta é tida como a categoria dos difusores lentos. Os difusores
lentos nao apresentam o efeito de segregacao, uma vez que a velocidade da interface é
muito maijor que as suas mobilidades no Si. Nesse caso o perfil inicial de concentracéo
dessas impurezas permanece inalterado apds o processo. Normalmente esse tipo de
categoria é a responsavel pela situacao i1) acima. Em geral impurezas dopantes, tais
como B, P, e As, aceleram o processo, enquanto que impurezas nao dopantes, tais
como Ar e O retardam. Apesar desse comportamento geral, cada impureza apresenta
as suas peculiaridades, como descrito abaixo [44]:

B e P : Sao 6timos aceleradores térmicos do processo mas, no IBIEC, o aumento na
taxa de recristalizagdo e a dependéncia com a concentragdo sdo mais fracas. No
caso de recristalizacao térmica o fenomeno de compensacdo ao se implantar B
+ P é observado (ndo hé aceleragdo na recristalizacdo). No entanto, durante o
IBIEC foi observada apenas uma compensagao parcial.

As : Nos recozimentos térmicos ndo apresenta uma dependéncia unica com a concen-
tracdo. Além disso, um aumento da taxa é observada em baixas concentracoes

o8



Ar :

seguida por uma retardagao do processo em concentragdes mais elevadas. Du-
rante o IBIEC, no entanto, foi observada uma dependéncia com a concentracio
em trés regimes diferentes: em concentragdes < 4 x 10'8at/cm?® (~ 0,01 at.%)
nao hd modificagdes na taxa; entre 4 x 10*%at/cm® e 2 x 10%'at/cm® (~ 3,8
at.%) ocorre um aumento suave na taxa com o logaritmo da concentragio; para
concentragdes maiores que 2 X 102’at/cm?® ha uma queda repentina na taxa de
crescimento e finalmente, ao atingir ~ 6 x 10*'at/cm® (~ 11%) hd um rompi-
mento na epitaxialidade.

Nos recozimentos térmicos ha uma forte influéncia dos gases nobres chegando
até a impedir a recristalizagio em concentragées superiores a 1 x 10%at/cm?® (~
0,2 at%). No IBIEC, por sua vez, o Ar nao alterou a taxa de crescimento. Pro-
vavelmente o feixe, no IBIEC, previne e também dissolve as bolhas de gas nobre
ja existentes, que poderiam estar competindo com o processo de recristalizacao
no caso puramente térmico.

O : A presenga de oxigénio € capaz de reduzir a taxa de crescimento por um fator de

Fe :

~4. No IBIEC uma similar, mas menos severa retardagao, € também observada.

Vamos adiantar um pouco os resultados de nosso estudo no que se refere ao
IBIEC. Nossas observagoes experimentais mostram que o Fe é um elemento que
se situa na categoria ii) acima. Ele é um difundente lento para o IBIEC, cujo
perfil inicial de concentragao permanece inalterado para concentragdoes mais
baixas que 5%, no entanto, acima desta concentracao, um estreitamento da
largura original de ~10% € observado. Esse estreitamento é conseqiiente de um
leve deslocamento na dire¢do da superficie da regiao mais interna do perfil. O
Fe é um retardador do processo cuja velocidade nao é somente uma fungdo da
concentragdo, mas também depende do tipo de transicao de fase dos precipitados
de FeSi, que esta sendo promovida. Esse ponto sera abordado com mais clareza
quando apresentarmos a dependéncia que observamos entre o tipo de fase de
FeSi, formada e a concentragdo de Fe na amostra. O caso puramente térmico,
no entanto, apresenta uma forte segregacao de Fe para uma estreita camada
rente a superficie [54].

Como podemos perceber através desta breve discussao, as influéncias no IBIEC,
tanto da orientagao cristalina como também das impurezas presentes na amostra, se
assemelham bastante aquelas observadas no caso puramente térmico. Apesar da in-
tensidade dos fenomenos serem bastante diferentes, isto € uma forte indicagdo de que
processos microscépicos similares estao ocorrendo em ambos os casos. Mais precisa-
mente, o mesmo defeito interfacial reponsavel pela recristalizacdo térmica também é
considerado atuante no IBIEC, sendo o papel do feize de ions aquele de aumentar a
concentragdo média destes defeitos.
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4.1.4 Modelo estrutural para a recristalizagao puramente térmica

Nés agora apresentaremos sucintamente o modelo proposto por Willians e Elliman
[55] para descrever o processo de recristalizagdo térmica do Si. Tem-se sugerido [56]
que a interface (c-a) atinge um minimo de energia livre quando ela se apresenta na
forma de terragos {111}, ou seja, tomando-se como exemplo o plano (111) em parti-
cular, a interface (c-a) € estruturada por planos cristalinos distintos que terminam na
regido amorfa, sendo que todos eles sdo planos (111) (terragos). A figura 4.8 a) nos
esquematiza esse tipo de estrutura. Essa figura mostra também microterragos perpen-
diculares (ou “ledges”) de apenas um plano cristalino dispostos ao longo dos planos
(110) ou (110)3. A recristalizagdo do Si ocorre via movimento destes microterragos ao
longo da direcio [110] ou [110] respectivamente. Em um desenvolvimento posterior
desse modelo de minima energia interfacial, Spaepen e Turnbull [57] supbem que a
interface seria altamente saturada, de maneira que um evento de quebra de ligagdo
seria o responsavel pela energia de ativagao observada para o processo. Este modelo
é capaz de explicar a dependéncia observada da velocidade de recristalizagio com a
orientagao cristalina do substrato vista anteriormente. Note que a velocidade de re-
cristalizagio depende da concentragio dos microterragos (110) (ou (110)) e que estes,
por sua vez, surgem sobre os terragos (111) (ver figura 4.8 a)), portanto quanto mais
terragos (111) existirem, mais eficiente sera o processo. Observe agora, que quanto
mais distante da orientagdo [111] estiver a nossa interface (c-a), mais estratificada
ela estard, propiciando uma maior concentragdo de microterragos (a velocidade de
recristalizagdo nula poderia ser idealmente obtida construindo-se uma interface (c-a)
perfeita sobre um inico plano (111), para tanto, seria necessario um substrato de Si

(111)).

Esse modelo, no entanto, ainda nao € capaz de explicar a dependéncia da velo-
cidade com a dopagem, como vimos na se¢do anterior. A discussdo deste ponto é
feita no trabalho de Willians e Elliman [55] que, adotando esse modelo estrutural, sao
capazes de definir precisamente as posi¢bes na interface (c-a) mais favordveis para
ocorrer a quebra de ligagdes e o futuro rearranjo com o atomo proveniente da fase
amorfa. Esse sitio especial (ou defeito) é entdao o responsdvel pelo crescimento da
fase Si-c. Uma vez definido o defeito responsavel pelo processo, eles sugerem que
estes defeitos contém niveis de energia eletronicos bem definidos entre as bandas de
valéncia e de condugio do semicondutor (ou seja, dentro do “gap” de banda). Desta
maneira, mudangas no nivel de Fermi, que sao obtidas alterando-se a concentragao
de dopantes, se manifestardo como mudangas na energia de migragao ou de formacao

"Por simplificagio, nos exemplos e figuras, sempre tomaremos os planos (111) como modelo de

terragos.
8530 quatro os possiveis microterragos, por exemplo, se estivessemos sobre um terrago (111) em

vez do (111) os microterragos seriam (110) e (110).

60




b)

Lado cristalino da interface c-a

(111] ‘ Atomo de Si no

/ plano (111) superior

Amorfo

Plano

(100)
= inter-

facec-a

Microt_erraqos
(110)

Figura 4.8: A figura a) esquematiza a estrutura de terragos {111} que minimiza a
energia interfacial (c-a). Nesta mesma figura estio presentes alguns microterragos
perpendiculares aos planos (111) (planos (110) ou (110)). O movimento destes mi-
croterragos ao longo das diregées [110] ou [110] € motivado por um processo de quebra
de ligagoes Si-Si e € o responsdvel pela recristalizagdo. A figura b) ilustra dois destes
terragos (111) (circulos cheios - terrago superior; X - terrago inferior). O sitio mais
favordvel para ocorrer a recristalizagdo € aquele representado pelo circulo aberto (sitio

da dobra).

destes defeitos. Explica-se assim a dependéncia da velocidade com a dopagem.

Vamos agora definir precisamente este defeito estrutural. A figura 4.8 b) esque-
matiza dois dos terragos (111). Esta figura é uma vista ao longo da direcao [111] onde
os datomos do terrago de cima estdo representados por circulos cheios e os atomos do
plano (111) imediatamente abaixo estao representados por X. Estamos supondo que
a parte superior da figura representa a fase amorfa do Si, desta maneira estes planos
(111) fazem parte da interface (c-a). Por simplicidade nesta figura estd presente ape-
nas um micropatamar (110) onde a correspondente diregio [110] também se encontra
indicada. Vamos continuar supondo que cada dtomo de Si na interface esteja ligado
a outros quatro dtomos de Si. Nesta situagdo o sitio especial para a recristalizagao
é exatamente o sitio marcado com o circulo aberto rente ao micropatamar (110) e o
denominaremos aqui de sitio da dobra (do inglés “kink site”). Observe que o sitio da
dobra, ao contrario dos outros possiveis sitios na interface do Si sobre o terrago (111),
é o unico que oferece ao dtomo da fase amorfa a possibilidade de no minimo duas
ligagoes com dtomos da fase cristalina. Esta posigdo é portanto a mais favordvel para
a ocorréncia da recristalizagdao, que ocorre através do movimento do sitio da dobra
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Figura 4.9: Ilustra¢do do rastro de defeitos gerados ao redor do caminho do ion.
Jackson assume uma distribuigdo uniforme de defeitos ao longo da se¢do transversal
de um cilindro de drea B e com eizo sobre o caminho do ion.

ao longo da diregao [110] (ou [110]) motivado por um processo de quebra de ligagio.
Portanto a “dobra” é o defeito responsavel pela recristalizagao.

4.1.5 Modelo de Jackson para o IBIEC

Varios modelos assumem a difusdo de vacancias como o principal responsavel
pelo IBIEC [46, 51, 52]. Estes modelos baseam-se principalmente em duas evidéncias
experimentais:

i) a determinacio de uma energia de ativagdo de ~0,3 eV, que é comparavel com a
energia para a difusdo de vacancias (0,33 eV)®.

i) a taxa de recristalizagao € proporcional a perda de energia por colisoes elésticas.

Apesar de todas estas descrigoes baseadas em vacancias como sendo o defeito pro-
motor do IBIEC serem capazes de explicar um grande nimero de resultados experi-
mentais, elas ndo sdo capazes de justificar os resultados que predizem que os defeitos
responsaveis pelo IBIEC sao gerados diretamente na interface (c-a).

Nos apresentaremos agora o modelo elaborado por Jackson [53] que se baseia em
uma proposta bastante diferente que até agora vem explicando diversos resultados

¥Segundo o modelo de Jackson, essa é uma energia de ativagao aparente sem qualquer significado
fisico relevante.
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experimentais, entre os quais, aquele apresentado na figura 4.7. Neste modelo cada
ion converte um certo volume do cristal na interface (c-a) para o estado amorfo, mas
também origina alguns defeitos que se movem ao longo da interface. Esses defeitos
promovem a recristalizagao da fase amorfa, ou seja, permitem o sistema retornar a sua
fase termodinamica mais favoravel. A figura 4.9 é uma ilustracao deste processo. O
modelo admite ainda que os defeitos estdo uniformemente distribuidos em uma area
12 transversal ao caminho do ion. Dentro desse ponto de vista, a velocidade liquida
do movimento da interface é escrita por,

dX.. dX. dX,
dt ~ dt  dt (4.2)

onde %* e %t—ﬁ sdo definidas como as velocidades de recristaliza¢ao e amorfizagao res-
pectivamente. Admitindo que cada fon amorfiza um volume V, de cristal na interface

entao,

dX,
dt

onde ¢ é o fluxo idnico da irradiacio. Por outro lado definindo a concentragao volumar
média dos defeitos gerados nas proximidades da interface por < N > e supondo que
cada salto atomico de um destes defeitos produza um volume A de cristal, a partir
de dtomos da fase amorfa, a velocidade de recristalizagdo ¢ dada por,

= V., (4.3)

dX. a<N>A
el - , (4.4)

onde a é a distancia interplanar dos atomos no Si (a ~ %t = 0,27nm) e 7; é o
tempo para que ocorra uma salto atomico do defeito. Supondo um processo ativado
termicamente, esse tempo 7; pode ser reescrito como,

L (-FL) 45
= V,exXp T/’ (4.5)

7
onde v, € um fator pré-exponencial e E é a energia de ativagao para a migracdo de tais
defeitos. Jackson admite agora que os defeitos aniquilam-se aos pares sendo vilida a
seguinte taxa de decréscimo na concentragao de defeitos,

dN NoZa

Frini (4.6)

onde 0% é uma constante de proporcionalidade definida como a se¢io de choque para
. ~ 2 ’ .y
a captura de um defeito por outro. Observe que a fragio N;’ 2 nos dé a probabilidade
J

de extingdo de um defeito por unidade de tempo.
Essa hipdtese é um ponto crucial da teoria, pois é dela que surge a forma funcional
logaritmica para a concentracdo média < N > de defeitos que, como veremos, dd o
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embasamento tedrico para a construcdo de curvas experimentais como aquelas vistas
na figura 4.7.

Supondo que ions passaram por uma mesma regiao I, com um intervalo de tempo
To entre passagens consecutivas, a concentracao de defeitos N*(t) em um instante de
tempo t (t € [(i — 1)7,, i7,]) apds a passagem do primeiro ion é dada por [53],

No
14 y(Ni /N, lmtn)”

To

Ni(t) (4.7)

onde N, é a concentracao de defeitos geradas pela passagem de um tnico ion, N! é a
concentragao de defeitos acumulada imediatamente apds a passagem do i-ésimo ion,
e 7 é um parametro admensional que esta relacionado aos demais parametros por,

v = Noa2aT—(.). (4.8)

Tj

Uma concentragao de estado estaciondrio para N, ou seja, Ni = Nitl = Ni(t =
(i4+1)7) + No, pode ser entao calculada pela relacao (4.7). Retornando para equagéao
(4.7) com esta concentracao de estado estacionario obtida, e integrando a equagao
resultante em um intervalo de tempo 7, entre a passagem de dois ions consecutivos,
obtém-se para a concentracao média de defeitos, no estado estacionario, a expressao,

N, / 4>
<N>:—ln[1+l(1+ 1+—}. (4.9)
v 2 v

A velocidade de recristalizagao pode entdo ser obtida pelas relagbes (4.2), (4.3),
(4.4) e (4.9) resultando em [53],

dX. A2 ~ [ 4 .
% o In [1 + 3 (1 +4/1+ ;)} — V,o. (4.10)

As principais caracteristicas do processo IBIEC podem ser estudas no caso limite
Ul

v >> 1, e To >> 252'% que corresponde ao regime de baixos fluxos i6nicos
o

(7o ~ 1s ¢3~ 1x10'? 228 onde normalmente os resultados experimentais sao obtidos.
Nesse caso estamos admitindo que os defeitos gerados por um fon sao aniquilados por
completo antes da chegada do préximo ion. Nesse limite de v >> 1 o argumento do
logaritmo se reduz simplesmente a v e a velocidade de recristalizacao passa a ser,

Al2 bo E
R:?[ln{z}_ﬁ] , (4.11)

100bserve pela expressao (4.7) que em t = N{#a a concentracao de defeitos cal a metade de seu

valor inicial (considere, por simplicidade, que apenas um ion passou pela area l,, i.e. N) = N e

1=1).
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— dX 1dXe, 4 . ST .
onde R = e = gi%ﬁ ¢ a velocidade de recristaliza¢ao conforme usualmente definida

para o IBIEC (confira com a relagio (4.1)), e também usou-se a definigao do parametro
¥ (eq. (4.8)) e o fato do fluxo iénico ¢ estar relacionado com 7, (7, = I%J) Observe

ainda que introduziu-se na expressao (4.11) um parametro que é uma constante para
um mesmo ion e mesma energia de irradiagio éo = &C-’l-:—aﬂ?-exp (—YA@]‘;—Q)

Note que a equagao (4.11) reproduz o comportameﬁto linear das curvas de fluxo
i6nico em fungdo da temperatura reciproca obtido experimentalmente, como nos mos-
tra a figura 4.6. Mas talvez o resultado mais interessante do modelo de Jackson é
que ele realmente fundamenta o comportamento de Arrhenius observado em curvas
do tipo In(¢) x 1/Tr (ver figura 4.7), onde 1/Tg é a temperatura reversa (aquela
onde R=0) correspondente ao fluxo iénico ¢. Observe que a condigdo R=0 em (4.11)

é satisfeita quando,

ln{(b—.o} — —E— =0 ou, é = éoexp (———) , (4.12)
R

portanto a energia de ativacdo para o IBIEC é a inclinagdo de curvas como aquelas
da figura 4.7 (E=1,2 eV) e corresponde simplesmente & energia de ativagiao para a
migracdo dos defeitos. Cabe salientar ainda que Jackson em seu trabalho [53] também
admite a hipétese de que um mesmo defeito seja o responsavel pela recristalizacao
por IBIEC e por um processo puramente térmico. Para tanto ele inclui um termo
de geracao térmica de defeitos em seu modelo. Os parametros da equagdo obtida
serviram como parametros de ajuste para dados experimentais obtidos préximo a
regidao de transi¢do para uma recristalizacdo puramente térmica. A possibilidade de
ajuste sugere assim, que o mesmo defeito seja operante nos dois casos. No entanto,
Jackson admite como um provavel defeito o “dangling bond”. Este é um defeito
estrutural da fase amorfa e que s6 pode ser eliminado por um outro “dangling bond”.

4.1.6 Modelo estrutural para o IBIEC

Como vimos, o modelo de Jackson apresenta uma detalhada descri¢io do IBIEC,
no entanto, resultados experimentais tais como, dependéncia do processo IBIEC com
a orientacao cristalina e com a concentracido de dopantes na camada amorfa, ainda
nao foram explicados. Por esse motivo Priolo et al. [58] propde uma descrigio fe-
nomenolégica para o IBIEC baseada na observagao de que estes efeitos sao similares
aqueles observados durante a recristalizacao puramente térmica. A presenga de tais
efeitos similares sugere que processos similares devemn ser operantes em ambos os
casos. Seguindo a descri¢ao fenomenoldgica dada por Willians e Elliman (ver segao
4.1.4), Priolo et al. [58] assumem que os defeitos da dobra (“Kinks”) em micropata-
mares [110] sdo também os defeitos promotores do IBIEC. Além disso eles notaram
que estes defeitos estruturais sao perfeitamente compativeis com o modelo de Jackson,
pois sdo criados e aniquilados aos pares. Esta caracteristica esta claramente ilustrada
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Patamares (111) da interface c-a

Figura 4.10: Ilustragdo de como sdo gerados (figura a)) e aniquilados (figura b)) os
defeitos da dobra. Estas figuras mostram dois patamares (111) de dtomos de Si,
onde os dtomos do plano superior estdo representados pelos circulos cheios e aqueles
pertencentes ao plano inferior sao marcados com X. O sitio da dobra estd representado
pelo circulo aberto.

na figura 4.10 a) e b). Como antes, estas figuras representam dois patamares (111)
de atomos de Si, onde os atomos do plano superior estao representados pelos circulos
cheios e aqueles pertencentes ao plano inferior sao marcados com X.

A figura 4.10 a) exemplifica a criagdo de sitios da dobra. Suponha que um de-
terminado atomo cristalize na posigao A da figura acima. Essa cristalizacio nucleara
dois sitios da dobra rotulados por B e C. Observe que este dtomo em A define dois
micropatamares, a saber (110) e (110), e oferece a quaisquer dois atomos de Si, que
por ventura venham a ocupar os sitios B e C na figura, no minimo duas ligagoes com
atomos da estrutura cristalina (uma com o atomo comum A outra com o atomo do
plano ja formado (distorcida) e talvez uma terceira se o sitio da dobra que esta sendo
ocupado permitir uma liga¢do para dentro da pagina, i.e. com o plano imediatamente
inferior). Essas sdo exatamente as caracteristicas de dois sitios da dobra, portanto B
e C sdo os ditos sitios da dobra. A recristalizagido ocorre entao pelo movimento de
um sitio da dobra ao longo da diregdo [110] e do outro na direcio [110].

A figura 4.10 b), por sua vez ilustra o processo de aniquilacao de um par de sitios
da dobra. Suponha que dois sitios B e C, que foram criados de maneira similar ao
processo anterior, estao se movimentando em dire¢oes opostas. Por isso, havera um
momento em que tais defeitos se encontrardo como nos mostra a figura b) acima.
Nessa situacao, apds a recristalizagao das posicoes C e B, os dois sitios da dobra
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opostos se transformam em um tnico sitio A que, quando ocupado, se aniquilara por
completo, ou seja, a aniquilagio de sitios da dobra sempre ocorre aos pares.

Em sua descri¢ao do IBIEC, Priolo et al. assumem que a geragao destes defei-
tos ocorre termicamente dentro de um regime de “thermal spike” de uma cascata
colisional. Esse é um regime imediatamente ap6s a ocorréncia de colisdes em cas-
cata que dura ~107'3s. Neste regime, uma regido de ~10nm ao redor do caminho
do fon comeca a se termalizar experimentando um processo de quase equilibrio que
termina em ~107!%s apés a incidéncia do ion. Esse regime é caracterizado por tem-
peraturas muito elevadas (supostamente milhares de graus) onde ento seria possivel
gerar uma alta densidade de defeitos da dobra termicamente. Cabe mencionar que
a formacao deste regime estd diretamente relacionada com a deposicao de energia
nuclear, portanto em acordo com os resultados experimentais. Os autores admitem
ainda a possibilidade de geracdo de defeitos da dobra por intermédio de colisdes
elasticas atérmicas, € que esta deve ser a situagao predominante quando o ion da
irradiacdo é leve pois, nesses casos, a cascata colisional nao seria densa o suficiente
para originar um regime de “thermal spike”. Uma vez os defeitos gerados, é aceito
que a sua evolu¢do temporal seja completamente compativel com o modelo de Jack-
son. A taxa de recristalizacao pode entao ser descrita pelas equacoes (4.10), (4.11)
ou (4.12). Este modelo permite assim explicar todos os resultados experimentais ja
fundamentados pelo modelo de Jackson e, além disso, explica as dependencias do
IBIEC com a orientagao e impurezas. Priolo et al. [44, 58] chamam a atengao de
que, apesar dos defeitos da dobra parecerem bastante adequados para a descri¢do
do IBIEC, outros defeitos também satisfazem as condigdes impostas pelo modelo de
Jackson. Portanto outros defeitos, com caracteristicas similares ao defeito da dobra,
poderiam ser introduzidos neste modelo. Um possivel candidato, para uma atuagao
conjunta com o defeito da dobra, seria o “dangling bond” antes sugerido por Jackson.
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Capitulo 5

Sistema Fe—Si e procedimento experimental

Neste capitulo vamos apresentar algumas caracteristicas do sistema Fe-Si, onde
daremos mais énfase ao tipo de estrutura em que encontram-se as diferentes fases
do composto FeSi,. Tal preferéncia se deve ao fato deste trabalho apresentar um
estudo da formacao de fases por IBIEC deste composto em particular. No entanto,
como uma matriz de Si é utilizada, também é conveniente revisarmos um pouco
das informagdes sobre a estrutura deste material. Por dltimo, na segunda parte do
capitulo, apresentaremos o procedimento experimental adotado no presente trabalho.
Nessa etapa sera descrito a preparagao das amostras por IBIEC, os tipos de amostras
que foram preparadas e os tratamentos térmicos subseqiientes que algumas destas
amostras sofreram.

5.1 Sistema Fe—Si

A figura 5.1 apresenta o diagrama de fase do sistema Fe-Si [59]. Como podemos
observar no diagrama, o ponto de fusdo do Si puro ocorre na temperatura de (1412 +
2)°C. A figura nos mostra ainda que existem duas fases estdveis do composto FeSis.
Uma fase de alta temperatura, denominada a-FeSi; (no diagrama de fase procure ¢, ),
cuja temperatura de fusdo é ~1220°C, e uma fase de baixa temperatura, denominada
B-FeSi; (no diagrama de fase procure (5). A transi¢do a «» 3 é ~950°C (existe uma
estreita faixa de temperatura entre 937°C e 982°C onde hd coexisténcia destas duas
fases). A fase de alta temperatura o é uma fase metdlica ndo estequiométrica que se
situa em ~71 at.% de Si. Esse desvio da concentragio estequiométrica de ~67 at.%
de Si é fruto da estrutura apresentar um minimo ~13 % de sitios de Fe vacantes. Ja
a fase de baixa temperatura 3 é uma fase semicondutora e estequiométrica. Existem
ainda duas fases FeSi, metaestdveis, a saber, y—FeSi, e pseudomorfica. A fase y-
FeSi, é condutora e ocorre no intervalo de temperatura onde a fase §—FeSi; deveria
ser obtida. No entanto, segundo os nossos estudos, ndo existe uma temperatura de
transicdo precisa para a transformacao y — [ sendo a mais alta temperatura de
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Figura 5.1: Diagrama de fase do sistema Fe-Si

transigdo obtida em torno de 700°C. Quanto a também recentemente descoberta fase
FeSi, pseudomorfica, ela tem se mostrado estavel até somente ~500°C.

O ferro é uma espécie que em altas temperaturas difunde rapidamente no Si
[60]. O mecanismo de difusdo dominante é a difusdo intersticial. A constante de
difusao para o Fe pode ser determinada da relagdo de Arrhenius, D(Fe) = 1.3 x
10~3exp(—0,68eV /kT)cm?/s [60]. O Fe diluido no Si ocupa preferencialmente sitios
intersticiais sendo a sua solubilidade extremamente baixa. Ela é dada por Cp =
1.48 x 10%exp(—2.87eV /kT)at.% [60] onde k é a constante de Boltzmann (k = 8,617 x
10°eV/K). Portanto a concentragdo de Fe intersticial em uma matriz de Si é de so-
mente Cp. = 7 x 107!%t.% para uma temperatura de 900°C. Essas relacdes nos
fornecem a energia de ativagdo para a migracdo do Fe em Si, E,, = 0,68 eV, e a
energia de ativagdo E; para transferir o dtomo de FFe de um metal, ou siliceto, para a
matriz Si (ou vice-versa) como sendo, E; = 2,87 eV.

5.1.1 Estrutura do Si

A estrutura do Si é conhecida por estrutura do diamante [61, 62]. Os cristais com
esse tipo de estrutura sdao o carbono (diamante), o préprio silicio, o germénio e o
estanho cinza. A tabela 5.1 abaixo resume os parametros de rede a destes cristais.

Essa estrutura pode ser construida adotando-se uma base de dois dtomos idénticos
associada a cada ponto de uma rede cibica de face centrada (fcc), a saber, (0,0,0)
e (1/4,1/4,1/4)a. A figura 5.2 apresenta ilustracdes da estrutura assim obtida em
situagoes diferentes. A figura 5.2 a) representa o cubo unitdrio desse tipo de estrutura.
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FElementos com estrutura diamante
Elemento Nome a (nm)
C Diamante 0,357
Si Silicio 0,543
Ge Germanio 0,566
a-Sn Estanho cinza 0,649

Tabela 5.1: Elementos com estrutura diamante.

Esta célula unitaria contém oito atomos e é relativamente vazia, pois a propor¢ao
maxima de volume disponivel que pode ser preenchido por esferas é de somente 34%
(corresponde a 46% do fator de preenchimento de uma estrutura fcc). A figura 5.2 b)
procura dar uma nogdo de conjunto dessa estrutura cristalina. As figuras 5.2 c) d) e
e) sdo projegdes da figura a) sobre os planos (100), (110) e (111) respectivamente.

Observe que cada atomo nesta estrutura se encontra rodeado por 4 vizinhos
equidistantes nos vértices de um tetraedro regular. Esse tipo de arranjo cristalino
é uma consequéncia direta da ligagdo covalente tetraédrica apresentada por estes ele-
mentos como nos esquematiza a figura 5.3 (todos eles pertencem ao grupo 4A da
tabela periddica).

Observe na figura 5.3 que os planos (111) sdo constituidos de dtomos que contém
somente uma ligacio ao longo da direcio <111>1.

5.2 Estruturas cristalinas das diversas fases do disiliceto de
ferro

As figuras 5.4, 5.5, 5.6 e 5.7 ilustram as diferentes estruturas cristalinas em que
o composto FeSi, pode ser obtido. Em nossas ilustragdes, os atomos de ferro estao
representados pelos circulos cheios enquanto que os de silicio pelos circulos abertos.

A figura 5.4 ilustra a estrutura da fase a-FeSi;. Na figura a) temos o cubo
unitario desse tipo de estrutura, a figura b) apresenta uma “supercélula” formada por
um conjunto de quatro cubos unitdrios visando facilitar futuras comparagdes com a
estrutura fluorita da fase y-FeSi,, e as figuras c) d) e e) sdo proje¢des desta supercélula

INés vimos no capitulo anterior que a interface c-a é estruturada em termos de patamares (111).
Csepregi et al. [56] chegam a esta conclusio argumentando que, para ocorrer uma recristalizagao
epitaxial, 4tomos da fase amorfa na interface devem ser transferidos para posigoes onde no minimo
duas de suas ligagoes sejam com dtomos ja pertencentes a fase cristalina. A figura 5.3 nos mostra que
uma cristalizagio sobre planos (111) sé possibilitaria uma ligagao com um atomo da fase cristalina
para cada atomo da fase amorfa, portanto recristalizagao epitaxial ndo deve ocorrer por crescimento
ao longo da diregao <111>.
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Figura 5.2: llustragdo de uma c€lula unitdria isolada da estrutura diamante (fig. a)),
de um cristal hipotético contento 6 células (fig. b)), e das correspondentes projegies

da célula unitdria sob os planos (100) (fig. ¢)), (110) (fig. d)) e (111) (fig. e)).
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Figura 5.3: Estrutura cristalina do Si mostrando o arranjo da ligagdo tetraédrica.

b) sobre alguns planos escolhidos. A fase a tem uma rede tetragonal. Sua célula
unitaria tem dimensoes a = b = 0,269nm e ¢ = 0,513nm e contém um atomo de ferro
(correspondem aos circulos cheios nos vértices) e dois atomos de silicio (sao os dois
atomos completamente no interior da célula). Esta fase apresenta um comportamento
metalico com uma resistividade em temperatura ambiente de 250 p{lcm (note que o
Fe tem p = 9,8uflcm e que o Si tem p = 1 — 2000Q2cm, dependendo da dopagem)
[63]. Como ja mencionamos, ela apresenta uma grande quantidade de sitios de Fe
vacantes, entre 13 e 23% [64], o que viabiliza a sua formagao em uma larga faixa de
concentragoes.

Por sua vez, a outra estrutura estavel do FeSi,, ndo é tao simples. A estrutura
cristalina da fase -FeSi, se encontra ilustrada na figura 5.5. Em a) temos o cubo
unitario desse tipo de estrutura, e as figuras b), c¢) e d) sao projecdes de a) sobre
alguns planos escolhidos. Como podemos perceber a fase de baixa temperatura F-
FeSi, tem uma rede ortorrombica com 48 dtomos na célula unitaria (16 dtomos de Fe
e 32 atomos de Si). A célula unitaria possue dimensées a = 0,986 nm, b = 0,779 nm e
c = 0,783 nm [65]. Esta estrutura pode ser interpretada como uma estrutura fluorita
distorcida, como nos mostram as linhas tracejadas desenhadas na figura b) (projecao
sobre o plano (100)). Como ja mencionamos anteriormente esta fase, é semicondutora
com um faixa de banda proibida (“gap”) de 0,87 eV [5].

A fase metaestavel v tem a estrutura CaF, (ou fluorita) [61]. Esta estrutura
estd ilustrada na figura 5.6 a) e pode ser interpretada como uma rede ctbica de face
centrada a qual € atribuida uma base de trés atomos a cada ponto desta rede, a saber,
atomo de Fe em (0,0,0) e dois dtomos de Si em +(1/4,1/4,1/4)a. O parametro de
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Figura 5.4: Ilustragdo de uma célula unitdria 1solada da estrutura o-FeSi, (fig. a)),
de uma supercélula formada por j células unitdrias (fig. b)), e das correspondentes

projegoes desta “supercélula” sob os planos (100) (ou (010)) (fig. ¢)), (110) (fig. d))
e (001) (fig. €)).
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Figura 5.5: [llustragdo de uma célula unitdria isolada da estrutura B-FeSti,, e das
correspondentes projecoes desta célula unitdria sob os planos (100) (fig. b)), (010)
(fig. c)) e (001) (fig. d)). A figura b) também nos auzilia a entender a estrutura
B-FeSi, como uma estrutura fluorita distorcida através das linhas tracejadas nela

presente.
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Figura 5.6: llustragao de uma célula unitdria isolada da estrutura v-FeSi, (fig. a)),
de um cristal hipotético contento 6 células (fig. b)), e das correspondentes projec¢oes

da célula unitdria sob os planos (100) (fig. ¢)), (110) (fig. d)) e (111) (fig. €)).
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Figura 5.7: Ilustrag¢do de uma célula unitdria da estrutura pseudomdorfica (fig. a)) e de
uma supercélula constituida de 8 células unitdrias (fig. b)), para fins de comparagio
com a estrutura da fase y—FeSiy.

rede desta estrutura cibica, se ndo for igual, é muito proximo ao da estrutura do Si
(0,543 nm). A figura 5.6 b) apresenta um cristal y—FeSi, hipotético constituido por
6 cubos unitérios, enquanto que as figuras c), d), e €), sdo projegoes do cubo unitario
a) sobre os planos (100), (110) e (111) respectivamente. E interessante notar que
esta é a unica estrutura estavel em que se formam outros dois disilicetos de metais
de transicdo, o CoSi; e o NiSi;. A estrutura destes outros dois disilicetos é identica
a da y-FeSi,, apenas que agora os atomos de Fe passam a ser dtomos de Co e Ni
respectivamente. A tabela 5.2 compara os parametros de rede destas trés estruturas.

Sem duvida uma pergunta intrigante agora procede. Porque a fase y-FeSi; nao
¢ a fase estavel ou uma das fases estdveis do disiliceto de ferro? Esta pergunta estd
fundamentada nao sé pela a fluorita ser a unica estrutura estavel para os outros dois
disilicetos, mas também pela observagao de que a fase 3-FeSi, pode ser descrita como
uma estrutura fluorita distorcida [65). As diregoes [100], [010] e [001] da estrutura
fluorita, correspondem as diregoes [100], [011] e [011] da estrutura da B-FeSi;. Esta
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Compostos com estrutura fluorita
Disilicetos a (nm)
~v—FeSi, ~ 0,543 (Si)
CoSiy 0,536

NiSi, 0,539

Tabela 5.2: Parametros de rede dos disilicetos.

analogia entre as estruturas se resumem nas seguintes relagoes entre os parametros

de rede [65],

A(B-FeSiz) = 2 X Q(y-Fesi)

~

5.1
b(ﬁ—FeSiz) ~ C(ﬁ—FcSiz) -_ \/§ X a(’y—FeSiz)) ( )

e estdo representadas graficamente pelas linhas tracejadas presentes na projecao da
fase §-FeSiy ao longo da diregdo [100] (fig. 5.5 b)).

Até mesmo antes dos primeiros indicios experimentais da existéncia de uma fase
metaestavel de FeSi; com estrutura fluorita, Christensen [66] apresentou calculos
téoricos para tal estrutura (naquela época hipotética). Em seu trabalho Christensen
mostra que a fase —FeSi, seria uma fase metalica se sua estrutura cristalina fosse a
mesma de seus vizinhos de tabela periddica (cobalto e niquel). Calculando o espectro
eletrénico deste suposto cristal “hipotético”, e que atualmente corresponde a fase y-
FeSi,, Christensen obteve que a posi¢ao do nivel de Fermi para este cristal coincidiria
com a energia onde ocorre um pico intenso na funcao densidade de estados. Segundo
Christensen este tipo de situagdo sugere que o FeSi; em uma estrutura fluorita seria
altamente instdvel. O autor sugere em seu trabalho que o sistema poderia baixar
a sua energia por intermédio de processos que acarretassem na divisdo deste pico
da func¢do densidade de estados em dois, um abaixo da energia de Fermi e outro
acima. Duas possibilidades foram entao discutidas: a) um fenémeno de polarizacao
dos spins eletronicos do material mantendo-se a estrutura fluorita; b) uma distorcao
na estrutura cristalina da fluorita.

Como sabemos, a natureza preferiu adotar o procedimento b) que culminou no
surgimento da fase semicondutora §-FeSi;. O autor chama a atengdo que se fosse o
fenémeno a) que estivesse ocorrendo, um pequeno momento magnético deveria estar
presente.

Um outro ponto interessante do trabalho de Christensen [66] é que ele preve?
uma largura de banda proibida préximo ao valor medido de ~0,85eV e também um
parametro de rede que se desvia em menos de 1% do valor experimental. J4 uma com-
paragao tedrico-experimental para o parametro de rede da fase y-FeSi; atualmente

2Em seu calculo das propriedades eletronicas da 8— FeSiy, ele utiliza a estrutura determinada na
referéncia [65] (corresponde a figura 5.5) como parametro de entrada do procedimento numérico.
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pode ser feita adotando-se o valor tedrico previsto por Christensen e um valor experi-
mental muito préoximo ao parametro de rede do Si, conforme demonstram trabalhos
experimentais recentes (6, 67, 68]. Fazendo-se isto obtém-se que a previsao é 1,5%
inferior.

Existe ainda uma dltima estrutura do disiliceto de ferro: a fase pseudomérfica
FeSi;. Chama-se de Pseudomorfismo, no caso de camadas formadas em epitaxia
com um substrato, o fenémeno que torna possivel sintetizar novas fases na forma de
filmes finos. Estas novas estruturas sdo sintetizadas de uma maneira tal que casam
bem com a rede do substrato, e podem surgir quando o desajuste geométrico, entre
a estrutura do substrato e as fases que existem no diagrama de fase, é bastante
acentuado (normalmente ~10%). Uma fase pseudomorfica do FeSi,, segundo este
conceito, foi determinada por H. von Kénel et al [69]. De fato, a maneira mais
correta de noté-la seria FeSiy,, onde 0 < z <1, i.e. ocorre tanto em substituicao as
estruturas estdveis e-FeSi como também [-FeSi,. Esta fase pseudomérfica apresenta-
se sob a forma de uma estrutura CsCl com um parametro de rede préximo a metade
da constante de rede do Si portanto, a(pseud.)~0,27nm. Esta estrutura encontra-se
ilustrada na figura 5.7 onde em a) temos o cubo unitdrio correspondente e em b), uma
“supercélula” formada por 8 destes cubos unitarios. Uma andlise desta figura nos fara
concluir que cada dtomo se situa no centro de um cubo constituido de espécies opostas
(em nosso caso Fe e Si). Como é obvio, se todos os pontos de tal estrutura estao
ocupados pelas suas correspondentes espécies atomicas, entdo a proporgao Fe:Si é 1:1
e corresponde ao caso z=0. No entanto, esta fase pseudomérfica pode ser observada
em uma grande faixa de concentracbes (0 < r < 1) porque vacancias podem ser
distribuidas de uma maneira aleatdria e intensa na subrede de Fe tornando-a uma
fase rica em Si. Observe que € o fato de existir aleatoridade na ocupagio dos sitios
de Fe por vacancias, que mantém uma estrutura tdo rica em defeitos com a mesma
simetria da fase CsCl. Observe ainda, com o auxilio das figuras 5.6 a) e 5.7 b), a
grande semelhanca entre as estruturas y-FeSi, e a estrutura da fase pseudomoérfica
(imagine ainda alguns sitios de ferro vacantes para que a propor¢ao correta de Fe
para Si seja atinjida). Apesar desta grande semelhanc¢a os padrdes de difracao de
cada estrutura apresentam diferencas o que torna possivel distingui-las por TEM [69]
e [38, pag. 268]. Os pontos da figura de difragdo da estrutura CsCl correspondem
as reflexdes pelos planos de difracdo (hkl) onde os indices impares estao ausentes,
enquanto que na estrutura fluorita os pontos de difragdo correspondentes aos indices
impares também estao presentes.

5.3 Situacoes em que se obtém as fases metaestaveis FeSi,

Tanto a fase v-FeSi; como também a fase pseudomérfica foram apenas recente-
mente descobertas. A primeira evidéncia experimental da fase y-FeSi; foi publicada
por Onda et al. [67] no inicio do ano de 1992. No mesmo ano, von Kanel et al. [69]
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relatam o surgimento de uma fase pseudomorfica FeSiy 4, que poderia ser encontrada
na mesma estequiometria do disiliceto de ferroi.e. z=1. Desde entdo muitos trabalhos
6,7, 70, 71, 72] tém se dedicado & descoberta de diferentes processos para a obtencao
destas fases, a sua caracterizagao por diferentes técnicas bem como ao estudo dos
processos pelos quais elas se estabilizam.

O motivo pelo qual estas fases s6 foram percebidas tio recentemente deve-se ao
fato de que elas sdo sintetizados ou sob a forma de filmes finos ou entao obtidas por
intermédio de algum processo essencialmente fora do equilibrio termodinamico como,
por exemplo, recristalizacao por IBIEC (Desimoni et al. [6]) ou entdo pela fusio, com
pulsos de laser de alta energia, de uma fina camada de disiliceto de ferro (Grimaldi
et al. [7]). Nas péginas seguintes apresentamos uma tabela que sintetiza os processos
que resultam na obten¢do de no minimo uma destas fases metaestaveis.

Da andlise desta tabela verificamos que existe um acordo comum entre todos es-
tes trabalhos experimentais quanto a estabilizacdo destas fases metaestiveis: ela estd
baseada no perfeito casamento destas fases cibicas com o substrato de Si(111). Isto
fica melhor compreendido se dividirmos a energia livre do sistema (filme + substrato)
como a soma de dois termos: a) uma energia livre interfacial que realmente é mini-
mizada quando as fases metaestdveis sao crescidas; b) uma energia livre volumétrica
que por sua vez é minimizada quando a fase 3-FeSi, é atingida. Como a parte b) é
tanto maior quanto mais espesso for o filme, entdo é natural existir uma espessura
critica para ocorrer a transi¢do (cubica — (), a partir da qual a energia volumétrica
torna-se o termo dominante na estabilizacdo do sistema.

Cabe mencionar ainda que o trabalho de Desimoni et al. [6] é o tnico que ndo
se baseia em estabilizagido por formacao de filmes finos. No entanto, este trabalho
nio apresentou um estudo de estabilidade térmica sendo o primeiro destes estudos
feito posteriormente por Lin et al. [68]. Neste estudo, Lin et al. [68] mostravam
que os precipitados de y-FeSi; se mantinham estabilizados em uma matriz de Si(001)
em virtude de seu pequeno tamanho (<10nm de raio). A transicdo para a fase (-
FeSi, comeca a ocorrer a medida que os precipitados aumentam de tamanho como
um resultado de um processo de crescimento dos precipitados. Maiores detalhes sobre
este processo serdo fornecidos mais adiante, ndo sé6 do ponto de vista de TEM mas
também pela 6tica das outras técnicas por noés utilizadas. Por agora, o importante
é notar que o principio fisico que faz com que os pequenos precipitados estejam na
estrutura y-FeSi; é exatamente o mesmo que no caso dos filmes: a energia interfacial

do sistema predomina sobre a energia de volume (observe que quanto menor é o
drea tnter factal )
volume do prectpitado /"

Ainda no que diz respeito aos trabalhos citados na tabela acima, também € interes-
sante observar que ha uma certa “superposi¢cdo” na obtenc¢io das fases metaestaveis
por MBE;, i.e. trabalhos distintos usando basicamente o mesmo procedimento resul-
tam em diferentes fases metaestaveis, veja, por exemplo, Onda et al. [67] e Sirringhaus
et al. [70] na tabela. Possivelmente a ordem atéomica local do Fe é um parametro
cinético que depende das condi¢des experimentais exatas do MBE [73], vindo a de-

precipitado maior € a razao
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Algumas das maneiras de se obter as fases metaestdveis

Procedimento

Resultado

Fase e Ref.

Camadas continuas entre 1,4 ¢ 33nm
foram crescidas por uma codeposicao
de Fe e Si na proporgio 1:2 (processo
MBE do inglés “Molecular Beam
Epitaxy”) sobre um substrato de
Si(111) em temperatura ambiente ou
acima. As amostras assim sintetiza-
das foram recozidas por 1/2 h em di-
ferentes temperaturas.

A fase y-FeSiz foi obtida. Existe
uma temperatura de transicio para
a fase f—FeSi; que diminui com o au-
mento da espessura d da camada sin-
tetizada: 500°C para d~1,4nm até
200°C para d~30nm.

'y—FeSi2
N. Onda
et al.
[67]

Camadas continuas entre 0,5 e 8nm
foram crescidas por codeposi¢io de
Fe e Si na proporcao 1:1 (MBE) so-
bre um substrato de Si(111) em tem-
peratura ambiente (T < 100°C). As
amostras assim sintetizadas sofreram
recozimentos térmicos.

A fase pseudomorfica FeSi, foi verifi-
cada durante recozimento dos filmes
mais finos (<15nm) entre 550°C e
650°C. Esse recozimento induz uma
transformacao (FeSi-CsCl) — f-
FeSi; através de um enriquecimento
da camada com Si. Antes de ocorrer
esta transicio a fase pseudomoérfica
com estequiometria FeSi, foi obtida.
Para as amostras mais espessas foi
observada a formagio de “twinned”
e-FeSi.

pseudo
H. von
Kinel et
al. [69]

Camadas continuas entre 0,5 e 30nm
foram crescidas por codeposi¢io de
Fe e Si na proporgio 1:2 (MBE) so-
bre um substrato de Si(111) em tem-
peratura ambiente (T < 100°C). As
amostras assim sintetizadas sofreram
recozimentos térmicos.

A fase pseudomérfica FeSi, foi ob-
tida. Em ~500°C comega a ocor-
rer nucleacio da fase §-FeSi; sendo
a temperatura precisa da transigdo
sensivel tanto a estequiometria da
camada inicial depositada como
também a sua espessura. Durante
a transi¢io para a fase (-FeSiy foi
detectada a fase y—FeSi; como uma
fase intermedidria em alguns recozi-
mentos.

pseudo
e
v—FeSi,
H. Sir-
ringhaus
et al.
[70]
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Algumas das maneiras de se obter as fases metaestaveis

Procedimento

Resultado

Fase e Ref.

Deposigao de Fe sobre um substrato
de Si(111) aquecido, a uma taxa
de deposigio igual para todos as
amostras (processo RDE do inglés
“Reactive Deposition Epitaxy”). A
temperatura do substrato foi man-
tida constante durante uma dada de-
posigdo mas alterada de uma amos-
tra para outra. A estrutura crista-
lina foi monitorada durante o cresci-
mento.

No periodo inicial do crescimento
foi observada uma fase tensionada
com estequiometria FeSiy, cariter
metalico e com simetria cibica para
os substratos com temperatura en-
tre 300°C e 450°C. Esta fase cibica
se matém estivel até uma espessura
equivalente de Fe de ~0,5nm. A
partir desta espessura dois tipos de
transicao foram observadas: cibica
— ¢FeSi (300°C < T < 350°C) e
clibica — [-FeSi; (350°C < T <
450°C). Em T~550°C hd um pronto
estabelecimento da fase 3-FeSis,.

“ciibica”
—FeSi2
Le

Thanh
Vinh et
al. [71)

Deposicao de Fe sobre Si(111) em
temperatura ambiente. Cama-
das finas (<10nm) de disiliceto fo-
ram crescidas sobre um substrato
de Si(111) por recozimentos sub-
seqiientes entre 500°C e 600°C
(SPE) durante 5 min.

Para baixas concentragoes de Fe de-
positado sobre Si(111) (espessuras
<1nm) a fase y-FeSi, foi obtida apds
o recozimento. Em concentragdes
mais elevadas ocorre a formagao da
fase 0-FeSi;. A fase y—FeSi, obtida
desta maneira se mantém estdvel até
~550°C.

v—FeSi,
H. Mo-
ritz et al.
[72)

Implantacdo de Fe em Si(001)
em baixa concentragio (4 - 7at.%).
Estas amostras foram subseqiiente-
mente recristalizadas por IBIEC.

Verificou-se a formacio de peque-
nos precipitados y—FeSi; (~ 5nm de
didmetro) em sua grande maioria do
tipo A, i.e. esféricos e perfeitamente
alinhados com a matriz de Si(001),
mas também existem os tipo B, i.e.
estao rotados de 180° em torno da
direcao [111].

v—FeSi,
J. Desi-
moni et

al. [6]
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Algumas das maneiras de se obter as fases metaestdveis

Procedimento Resultado Fase e Ref.
Camadas de 85nm de [-FeSi, poli-
cristalino foram crescidas sobre um | Camadas de ~90nm de y-FeSi, epi-
substrato de Si(111). Irradiagao | taxial com Si foram sintetizadas. Es-
com pulsos de laser de 25ns e com | tes filmes apresentam uma grande
uma densidade de energia entre 0,6 | concentragao de defeitos principal-
e 1,3 J/cm? foram executadas so- | mente dislocagbes. A temperatura ~—FeSi,
bre uma &rea circular de 3mm de | Para a transigao y-FeSi; — B-FeSi, M.G.
diametro destas amostras. A ener- | sesitua entre 600°C e 700°C. O autor Grimaldi
gia de cada pulso do laser é capaz | sugere que a presenca de dislocagoes et al. [7]
de fundir o material de maneira que, | tornou possivel aumentar a estabili-
no final do pulso, solidificacdo ocorre | dade térmica e a espessura destes fil-
via um movimento planar da inter- | mes de y-FeSi; quando comparado
face sélido/liquido para junto da su- | com as outras técnicas.
perficie (processo LPE do inglés “Li-
quid Phase Epitaxy”).

Tabela 5.3: Resumo dos procedimentos até agora conhecidos para a formagdo das
fases metaestdvers.

terminar se a fase cubica sera a fase y-FeSi; ou a mais desordenada pseudomorfica
FeSi; (como vimos na seg@o anterior estas duas fases sdo muito semelhantes). Ja o
termo fase cibica foi usada por L. Thanh Vinh et al. [71] para expressar uma certa
indeterminacao na fase por eles obtida.

Para concluir esta se¢ao, convém citarmos mais dois trabalhos que estao de acordo
com o nosso estudo de formacgao de fases por IBIEC, em func¢ao da concentracao de
ferro implantado, que iremos apresentar nos capitulos que seguem. Nos verificamos
uma hierarquia a ser seguida quanto ao tipo de fase a ser formada. Além disso,
um de nossos resultados surpreendentes é a obtencao da fase a-FeSi, em baixas
temperaturas (320°C) onde a fase §-FeSi; é a que seria estavel. Na realidade Lin
et al. [74] j4 haviam notificado essa possibilidade em um estudo anterior ao nosso
sem, no entanto, estabelecerem os limites precisos para que este processo ocorresse’.
Um outro trabalho [73] também notifica a sintetizagdo da fase a-FeSi, em baixas
temperaturas (entre 500°C e 550°C). J. Chevrier et al. [73] prepararam as suas

3A partir deste momento é que comegou um trabalho de cooperagao entre Dr. Lin e o nosso
grupo de pesquisa.
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amostras por RDE, ou seja, difere completamente do processo IBIEC que inclusive é
feito sobre amostras de Si(001). O procedimento utilizado por eles é essencialmente o
mesmo do trabalho realizado por Le Thanh Vinh et al. [71], somente preenchendo a
lacuna de temperatura deixada por este wltimo - entre 500°C e 550°C (de fato ambos
os trabalhos foram realizados pelo mesmo grupo de pesquisa). J. Chevrier et al. 73]
obtém no estagio inicial da deposicao a presenca da fase a—FeSi, sendo seguida de uma
transicao para a fase F-FeSi,, apds uma espessura equivalente a 10 monocamadas de
Fe ter sido ultrapassada. Um outro resultado interessante apresentado por eles foi
obtido apds recozimento em temperatura mais alta que 600°C de uma fina camada
de ~Inm de disiliceto de Fe em uma fase cubica metaestavel (poderia ser tanto a fase
v como a pseudomorfica). Para esta amostra em particular eles obtiveram a seguinte
sequéncia de transi¢do: cubica — FeSi; — a — FeSi, — # — FeSis.

5.4 Procedimento experimental

Os seguintes dois passos foram efetuados quaisquer que fossem os estudos a serem
realizados nas amostras:

e implantagdo de Fe em Si(001) a temperatura ambiente;
e recristalizagao pelo processo IBIEC.

Dependendo do tipo de estudo a ser realizado sobre estas amostras algumas delas
sofreram recozimentos térmicos subseqiientes.

5.4.1 Implantagao de Fe em Si(001)

Efetuou-se implantagdes de Fe em amostras de Si(001) (tipo p — p = 1 — 100§2cm)
com 3mm de espessura e previamente limpas. O processo de limpeza consistiu em uma
imersdo por um periodo de 10 min. em uma solugao de H;5S04:H,0; na proporgao
4:1, em uma temperatura de ~120°C, e subseqlente enxagiie em agua deionizada
corrente por um periodo de ~5 min.. Essa limpeza visava principalmente a retirada
de componentes organicos depositados na superficie da amostra. A camada de 6xido
nativo sobre as amostras de fato nao ocasiona problemas tendo em vista as elevadas
energias de implantacao.

A maioria das amostras foram implantadas com Fe natural (abundancia natural
dos isétopos: %*Fe = 6%, %Fe = 92% e Fe = 2%). Para os experimentos nos
quais se utilizou espectrometria Mossbauer implantou-se 3’Fe. Estas implantagdes
com °“Fe foram realizadas no Instituto de Fisica da Universidade Catdlica de Leuven.
As implantagoes também foram diferenciadas pelas energias de implantacdo (definem
a profundidade média da penetragao do Fe no Si - ver cap. 2) como também pela
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PERFIS DE Fe:
ImplantagGes consecutivas
Implantagio com 50 keV  com 50 € 100 keV

e—

—/ )

Feixe de Fe com E = 50keV ou
E = 100keV.

Temperatura [ Sj (001) ._ | 50 keV—>
ambiente / :

b= (6x10"° até 8x10'® Fe/cm?)

—— ] [ 100keV->¢=(Ix10"° Fefem?)
\_‘1 «— 90 nm—
150 nm
Camada amorfizada ,

Posteriormente recristalizada por IBIEC

Figura 5.8: Ilustra¢do do processo de implantagio de fons de Fe em Si(001) em
temperatura ambiente.

fluéncia ® de implantacao (define a concentracao de pico Cp da distribuicao de Fe
implantado*). As energias de implantagdo foram de 50 e/ou 100 keV e em fluéncias
que variaram desde 5 x 10'® até 8 x 10'® Fe/cm?. A figura 5.8 ilustra os diferentes
processos de implantacao realizados no presente trabalho.

Em todos os passos de implantagao os seguintes cuidados foram tomados: i) efeitos
de canalizagao foram evitados inclinando-se as amostras 7° da diregao do feixe; ii) o
fluxo de ions de Fe foi mantido abaixo de 1uA/cm? a fim de minimizar o aquecimento
das amostras que poderia propiciar um autorecozimento das mesmas.

5.4.2 Recristalizagao por IBIEC

A implantacao de Fe em temperatura ambiente acarreta na amorfizacdo da su-
perficie do Si. A espessura da camada amorfa é uma fungao da energia de implantagao.
Em nosso caso as energias de implantagdo foram de 100 e/ou 50 keV que produzem
camadas amorfas de espessura uniforme de ~150nm e ~90nm, respectivamente. A
figura 5.9 ilustra o processo de recristalizagdo por IBIEC destas camadas amorfas.

O IBIEC foi realizado com um feixe de de 380keV de Ne*. Esta energia é sufici-
ente para implantar os fons de Ne™ a uma profundidade média de ~680nm com uma
dispersdo de ~150nm. Estes valores asseguram que os ions de Ne implantados ficam

4Se assume-se um perfil aproximadamente gaussiano a seguinte relagao é valida: Cp = 72_1?AT’
.

onde ARp é o desvio padrao (ou dispersdo) da distribuigao.
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Regido com pre-

‘ ) cipitados FeSi
Cristal Si(001) b Sozlucéo de Fe

& em Si amorfo
r@__—

At Feixe de Ne*
- com
N E =380 keV

T =320°C

T T~
AMORFO

Perfil Nebnio: _ Avango planar da
Profundidade ~680 nm 7 interface c-a
Dispersdo #150 nm  [perface c-a
em t=0

Figura 5.9: llustragdo do processo de recristalizagdo epitazial induzida por feize de
tons (IBIEC) efetuado sobre as amostras de Fe implantado.

muito além da camada amorfa, ndo interferindo portanto, no processo de recrista-
lizagao. A densidade de corrente do feixe de Net foi mantida sempre em ~1pA/cm?.
O aquecimento das amostras foi obtido pelo contato com um porta alvo aquecido, que
consiste em um cubo de cobre com uma resisténcia interna e um termopar de niquel-
constantam também em seu interior. A temperatura era continuamente monitorada
com o termopar e a informacao cedida a um dipositivo controlador que regulava a
poténcia fornecida ao sistema. Com esse sistema, o substrato de Si(001) foi sempre
mantido em uma temperatura de (320 + 5)°C durante a irradiagao. As fluéncias de
irradiacao necessarias para a recristalizacao maxima dependeram tanto da espessura
inicial do amorfo como também da concentragao de Fe que havia sido implantada e
oscilaram entre 1,2 x 10*7 e 1,7 x 10'"Ne/cm?

5.4.3 Tratamentos Térmicos

Quando necesséario foram efetuados recozimentos térmicos sobre as amostras assim
preparadas - ver secbes 6.2 e 6.3. Os recozimentos foram efetuados em vacuo melhor
que 10~° Torr e em temperaturas que variaram entre 600°C e 900°C. A duracio dos
mesmos esteve entre 1h e 83hs.
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Capitulo 6

Analise dos dados e resultados

Esse capitulo consiste em uma exposi¢do detalhada do procedimento de coleta e
analise de dados correspondente aos trés diferentes estudos realizados. Os resultados
obtidos serdo fornecidos neste capitulo, deixando-se no entanto, as discussdes mais
aprofundadas, bem como as nossas conclusoes, para o capitulo seguinte.

6.1 Formacao seqiiencial de fases do disiliceto de ferro —
determinacao das concentragoes criticas de Fe

Para a realizagio deste estudo [75, 76] foram realizadas implantagdes de Fe em
Si(001) a uma energia de 50keV. As fluéncias de implantacdo foram modificadas de
uma amostra para outra. Iniciou-se com ® = 0,5; 1,0; e 1,4 x 10'®Fe/cm? e apés
aumentou-se sistematicamente de ® = 2 x 10'® até 8 x 10'®Fe/cm? em passos de
A® = 1 x 10®Fe/cm? Isto define entao, um conjunto de amostras com concen-
tragoes de Fe, no pico do perfil de implantacao, sistematicamente mais altas. Apds
este passo de implantagao, estas amostras foram recristalizadas pela técnica IBIEC,
conforme descrito na segdo 5.4.2, sendo necessaria para tanto uma fluéncia entre
1,2 x 10" Ne/cm? e 1,7 x 10'"Ne/cm?.

Todas estas amostras foram analizadas pelas técnica de RBS e canalizacdo em
suas situagoes como tmplantadas e apds a realizagao do IBIEC. Como exemplos dos
espectros assim obtidos, temos as figuras 6.1 a), 6.1 b) e 6.1 ¢), correspondendo as
medidas feitas em amostras cujas fluéncias de implantagao de Fe eram de 0,5 x 106
(2,5at.%), 1,0 x 10'®(~5,0at.%) e 6,0 x 10'® Fe/cm?(~25at.%), respectivamente (ver
tabela 6.1). A figura 6.1 a) apresenta trés espectros: um espectro de RBS (simbolos
diamante aberto) e dois espectros de canalizagdo (na direcdo [001]) antes e apds o
processo IBIEC ter sido realizado, correspondendo, respectivamente, a linha continua
e aos circulos cheios na figura. As mesmas situagbes também estdo presentes nas
figuras b) e c) (a regido do Fe nos espectros a) e b) foi convenientemente ampliada
para facilitar a andlise — ver ordenada da direita). Observe, no entanto, que o sinal de
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Fe nas figuras a) e b) apresenta somente as curvas aleatério e canalizado na situacio
apos IBIEC (os espectros canalizado e aleatério como implantado sao coincidentes).
A figura c) por sua vez compara as distribui¢des de Fe como implantado e apés IBIEC
(neste caso os espectros canalizado e aleatério, tanto para o caso como implantado
como para o caso apos IBIEC, sdo coincidentes).

Como resultado obtivemos que enquanto um processo IBIEC realizado com uma
fluéncia de apenas 1,2 x 10'"Ne/cm? ji é o suficiente para recristalizar a amostra de
2,5 at.% de Fe (fig. a)) aquela com concentracio de ~5,0 at.% (fig. b)) exigiu uma
fluéncia de 1,5 x 10!'"Ne/cm? e mesmo assim a qualidade do cristal recristalizado nio
foi tdo boa na regido superficial (compare a altura e a largura dos picos de superficie
do Si nas figuras a) e b)). De fato nossos resultados mostram que & medida que a
concentracao de Fe é aumentada a recristalizagao torna-se cada vez mais lenta sendo
inclusive truncada antes de atingir a superficie no caso de concentra¢des muito altas.
E é exatamente isto que pode ser percebido na figura c) onde até mesmo um IBIEC
com uma fluéncia de 1,7 x 10"Ne/cm? nao foi capaz de concluir a recristalizacio da
amostra.

Quanto ao perfil de Fe nds nao verificamos qualquer sinal de canalizagdo antes do
IBIEC ter sido realizado. No entanto, apds o processo IBIEC, as amostras 0,5 x 10'®
(2,5at.%) e 1,0 x 10'¢(~5,0at.%) apresentaram um Xmin de 65% e 85% respectiva-
mente no sinal de Fe (figuras 6.1 a) e b)). Jd as amostras com fluéncias de implantagao
(concentragao) mais altas, nao apresentam sinais de canaliza¢do (Xmin = 100%). Ou-
tra caracteristica importante observada para estas amostras de concentracdes mais
elevadas, é que um estreitamento significativo do perfil de Fe foi observado apds o
processo IBIEC. Este comportamento estd ilustrado na figura 6.1 c) onde percebe-se
que, como conseqiéncia deste estreitamento, ha um aumento importante na concen-
tracdo de pico. Este fenomeno faz com que as concentrac¢oes implantadas de Fe nao
necessariamente correspondam aquelas apés IBIEC. No entanto, uma determinagdo
precisa das concentracgoes foi possivel com base nos espectros de RBS e na equagao
(3.16) apresentada no capitulo 3. Um outro detalhe interessante que facilitou esta
determinagdo precisa, é que, apesar dos fatores de freamento [¢,]s; € [€o)pe variarem
bastante em funcao da concentracao de Fe implantado, a sua razao se mantém bas-
tante independente da concentragdo de Fe, i.e -[[:—:]]i = (0,90 £ 0,01). A tabela 6.1
abaixo discrimina as concentrag¢des no pico da distribui¢ao de Fe implantado, Cp,
medidas antes e ap6s a realizacdo do IBIEC, em fung@o das fluéncias de implantacgdo
de Fe por nds adotadas.

Apds serem analisadas em nosso laboratério, estas amostras foram enviadas ao La-
wrence Berkeley Laboratory onde foram caracterizadas estruturalmente por micros-
copia eletronica de transmissao (TEM), incluindo os modos de microscopia eletronica
de alta resolu¢io (HREM) e difragdo de uma area selecionada (SAD). Para tanto, fo-
ram utilizados os microscépios eletronicos JEOL 200 CX ou um Topcon 002 B de alta
resolugdo, disponiveis no centro de microscopia eletronica daquele laboratério [77]. As
analises por microscopia eletronica revelam uma coexisténcia de fases de FeSi, nas
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Figura 6.1: Medidas feitas em amostras cujas fluéncias de implantagdo de Fe foram
de 0,5 % 10 (2,5at.%), 1,0 x 1016 (~5,0at. %) € 6,0 x 10’6 at./cm?(~25at.%), corres-
pondendo respectivamente aos casos a), b) e ¢). As figuras apresentam trés espectros:
um espectro de RBS (simbolos diamante aberto) e dois espectros de Canalizag¢io (na
direcdo [001]) antes e apds o processo IBIEC ter sido realizado, correspondendo, res-
pectivamente, a linha continua e aos circulos cheios na figura. Ezrcluiu-se os sinais
de Fe dos espectros como implantado nas figuras a) e b) e o sinal de Fe do espectro
canalizado na figura c).
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Figura 6.2: (Imagem superior - fig. a)) Micrografia TEM em vista transversal
(direcdo [110]) mostrando a distribuigdo de fases em uma amostra de Si(001) im-
plantada com 6,0 x 10'®Fe/cm? e recristalizada por IBIEC. (Imagem inferior - fig.
b)) HREM da drea retangular indicada em a) mostrando o relacionamento orienta-
cional dos grios de a e B-FeSi, com respeito ao Si. As dire¢oes de projegao das
imagens da rede sdo [021],[001] e [110] para a-FeSiy, B-FeSi, e Si respectivamente.
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Fluéncia Cp como im- Cp apoés Xmin apos Fase FeSi,

(10%Fe/cm?) | plantado (at.%) | IBIEC (at.%) | IBIEC (%) formada
0,5 2,5 2,5 65 ¥ (predomina tipo A)
1,0 5,0 5,9 85 v (aumentam os tipo B)
14 7,0 8,5 >95 v (predomina tipo B)
2,0 10,5 13,5 100 ~ coexiste com o
3,0 15,5 17,5 100 ~ coexiste com a
4,0 18,5 24,0 100 v, @ e 3 coexistem
5,0 20,0 24,0 100 v, a e B coexistem
6,0 23,0 27,0 100 ¥, @ e B coexistem

Tabela 6.1: Valores da concentragcdo de Fe no pico da distribui¢cio Cp (estes valo-
res sdo calculados com base nos correspondentes espectros de RBS antes e apds a
realizagdo do IBIEC), Xmin medido no sinal de Fe apés o processo IBIEC e fases
observadas por andlise TEM.

amostras de concentracoes mais elevadas. A tabela 6.1 resume os resultados obtidos.

Em acordo com o trabalho de Desimoni et al. [6], verificou-se precipitados y—
FeSi, tipo A e tipo B, onde este utimo aumenta sua proporgao com o aumento da
concentracao de Fe. Os precipitados tipo A sao de forma esférica e formam interfaces
coerentes com a matriz de Si', enquanto que os precipitados tipo B sao tipo placa, e
formam duas interfaces coerentes paralelas as familias de planos {111} do Si (consti-
tuem os planos das placas) e interfaces incoerentes nas bordas destas placas. Desta
maneira existem 4 tipos equivalentes de precipitados tipo B, cada um paralelo a um
dos quatro tipos de planos {111} do Si.

Observe na tabela 6.1 que a partir da amostra com Cp = 13,5at.% (ap6s o pro-
cesso IBIEC), a fase a—FeSi; comeca a estar presente, mesmo sendo a fase termodi-
namicamente estavel para temperaturas maiores que ~950°C. Lin et al. [74] também
haviam verificado uma coexisténcia das fases v e a-FeSi,. Nas amostras onde estas
fases coexistem, os precipitados y-FeSi, apresentam um diametro tipicamente menor
que 1,5nm e situam-se na regido da cauda mais profunda da distribuigdo de Fe. A
fase a-FeSi, surge na regiao central do perfil de Fe implantado. Estes resultados estao
em acordo com os obtidos por Lin et al. [74].

Aumentando ainda mais a concentracao de Fe para 24at.% (apds a realizagao
do processo IBIEC - ver tabela 6.1), a fase 8-FeSi, é entao formada na regiao do
pico do perfil, em substituigao a fase a que agora se encontra mais para o fundo do
mesmo, sendo seguida novamente por uma regiao de pequenos precipitados vy-FeSi,.

1Eles sao visiveis por micrografia TEM devido a diferencas na amplitude de espalhamento entre
FeSi, e Si.
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A figura 6.2 é uma analise TEM da amostra de mais alta concentragao de Fe, i.e.
6,0 x 10°Fe/cm?. A figura 6.2 a) é uma micrografia TEM ao longo da diregao [110),
portanto uma vista transversal da amostra, e nos ilustra bem isto que acabamos de
descrever. Nesta figura também fica nitido que a recristalizagio € incompleta restando
ainda uma camada amorfa de ~25nm rente a superficie da amostra. Em seguida
percebe-se a formacao de camadas de disiliceto nas fases § e «, respectivamente,
seguida por uma regido de precipitados de v-FeSi, dispersos em uma matriz de Si.
Estas camadas (8 e &) sdo continuas do ponto de vista que sdo constituidas de graos
cujo didmetro lateral é muito maior que as suas respectivas espessuras. Apesar da
interface f—a ser bastante rugosa, estima-se para as espessuras médias das camadas
de B-FeSi; e a-FeSi,, nesta amostra em particular, ~15nm e ~10nm respectivamente,
e a regiao onde se encontram os precipitados y-FeSi, contabiliza os ~20nm restantes.
A figura 6.2 b) consiste em uma imagem em alta resolugao da area retangular grifada
na figura a). A andlise desta figura (juntamente com andlises SAD ndo mostradas
aqui) evidencia um relacionamento epitaxial bem definido entre os graos -a, e deste
ultimo com a matriz Si(001) (e/ou precipitado v-FeSi,). Este tipo de relacionamento
demonstra a seguinte epitaxia dos graos com os precipitados y-FeSi, tipo A (ou matriz

Si):

Si[110] || ~[110] || of021] || B[001] e,
Si(111) || ~(111) || (112) || B(220). (6.1)

Também foram observados graos epitaxiais com os precipitados ~-FeSi; tipo B,
que caracterizam-se por estarem girados de 180° ao redor da diregdo [111] dos preci-
pitados v-FeSi; tipo A (ou, equivalentemente, ao redor da diregdo [111} do Si j4 que
os precipitados tipo A sdo completamente coerentes com o Si).

Como nés discutiremos no capitulo seguinte, a evidéncia de um tao bem definido
relacionamento epitaxial entre as fases formadas é de suma importancia para a ex-
plicacdo da sequéncia vy — a — 3 observada com o aumento da concentracio de
Fe.

Os resultados dispostos na tabela 6.1, em conjunto com as caracteristicas descritas
acima, nos sugerem que existem concentragoes criticas C.,,o € Cop a partir das quais
as transigbes ¥ — a e @ — ( ocorrem respectivamente. A transi¢ao ¥ — a ocorre
entre as concentragoes 8,5at.% e 13,5at%, por isso estima-se C,o = (11 £ 2, 5)at.%,
enquanto que a transigdo @ — [ ocorre entre as concentragoes 17,5at.% e 24,0at%,
por isso estima-se C, 5 = (21£2,5)at.%. Este valores foram estimados por um valor
intermediario entre as concentragdes de pico apés IBIEC e a incerteza assumida como
a metade do maior incremento de fluéncia por nés utilizado (10'*Fe/cm? ~ 5at.%).
Observe que em nenhum momento foi verificada uma reversibilidade nestas transigoes,
i.e. quando a concentragdo volta a cair no lado do perfil rente a superficie.

Nés podemos utilizar ainda os perfis, em profundidade, de concentracio de Fe
ap6s o IBIEC para complementar este nosso estudo.
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Figura 6.3: Perfis de Fe e de St em diregoes canalizadas e aleatorias apds IBIEC das
amostra 2,5at. %-fig. a); 5,5at.%~fig. b); 17,5at.%~fig. c) e 24,0at.%~fig. d).
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Uma sequeéncia de tais perfis de Si e de Fe em diregoes canalizadas e aleatdrias
podem ser vistos na figura 6.3, correspondendo a situagido apés IBIEC de algumas
das amostras descritas na tabela 6.1. As figuras 6.3 a) e b) correspondem respecti-
vamente as amostra 2,5at.% e 5,5at.% e percebe-se que a recristalizagio foi completa
em ambos os casos. No entanto, a amostra 2,5at.% apresenta uma melhor canalizacio
no Si (x35.(2,5at%) < x3..(5, 5at%)), o que esta coerente com os resultados de TEM
que indicam que o nimero de precipitados v-FeSi,; tipo-B aumentam com o aumento
da concentragio de Fe. Este detalhe nio somente prejudica a canalizagio no sinal
de Fe, cujo xf& aumenta de 65% para 85% (tabela 6.1), como também reflete-se
no sinal de Si, e baseia-se no fato de que os precipitados tipo-A sdo completamente
coerentes com a matriz Si enquanto que os tipo-B ndo. Jd as figuras 6.3 ¢) e d) cor-
respondem as analises feitas sobre as amostras 17,5at% (3, 0 x 10'6Fe/cm?) e 24,0at%
(5,0 x 10'®Fe/cm?), respectivamente, que apresentaram coexisténcia de fases con-
forme decrito anteriormente — ver tabela 6.1. Estas figuras nos mostram claramente
que a recristalizagdo ndo atinje a superficie da amostra onde a decanalizagdao no Si é
total. Por estas figuras, a amostra de 17,5at.% (fig. 6.3 c)) apresenta uma camada
amorfa superficial de ~15nm, enquanto que a de 24at.% (fig. 6.3 d)) apresenta uma
camada amorfa de ~20nm.

E interessante notar, que mesmo na regiio onde as fases & (pico da fig. 6.3 c))ep
(pico da fig 6.3 d)) se formam, a canalizagéo é parcial. Uma canalizagio nestas fases é
muito dificil como nos é evidenciado pelo sinal de Fe (x5& . = 100% nestes casos). Isto
acontece porque existem os grio alinhados com os precipitados tipo B da fase v além
de ter sido observado por TEM pequenos desvios (~3°) do relacionamento epitaxial
dado por (6.1), fatos que justificam a decanalizagdo nestes graos. Admitindo-se que
as camadas de dissilicetos sdo constituidas por grios de dissiliceto intercalados por
Si puro, podemos justificar esta canalizacao parcial devido a uma componente do
feixe de andlise que canalizaria nestas regioes de Si puro. Observe que a amostra de
concentragido de Fe de 24at.% (fig. 6.3 d)) apresenta uma maior decanaliza¢do no Si
que a de 17,5at.% (fig. 6.3 ¢)) indicando que nesta tltima os graos estariam mais
distantes um do outro.

Esta observagio justifica a formacao das fases FeSi; mesmo em concentragoes de
Fe inferiores a concentragao de 33at.% de Fe ditada pela estequiometria do composto,
uma vez que localmente nos grios, esta concentragdo de Fe pode ter sido atingida
(este é um detalhe importante principalmente para justificar a formagao da fase
uma vez que, como vimos, ela ¢ estritamente estequiométrica).

6.2 Estudo da estabilidade térmica da fase y—FeSi, e calculo
da energia de ativagao para o processo de crescimento
dos precipitados de FeSi,
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Figura 6.4: Espectros de RBS canalizado (linha tracejada) e aleatdrio (linha continua)
de uma amostra de Si implantada com Fe e posteriormente recristalizado por IBIEC.

Para este estudo [78, 76] foram realizadas implantagdes consecutivas de Fe em
Si(001) com duas energias diferentes, a saber, 50 keV e 100 keV. As fluéncias de
implantagao foram respectivamente 6 x 10'® e 1 x 10'%Fe/cm? de maneira a se obter
uma regiao de implantacdo mais extensa e com uma concentracdo de Fe bem mais
constante (a concentracdo média do Fe na regido mais central do perfil se situou
em ~3at.%). ApOs este passo de implantagdo, as amostras foram recristalizadas por
IBIEC sendo necesséria uma fluénciade 1,6x10""Ne/cm?. Trés conjuntos de amostras
foram identicamente produzidos para posteriormente sofrerem tratamentos térmicos
diferenciados. A figura 6.4 apresenta um espectro de RBS canalizado e um aleatdrio
de uma destas amostra ao final do processo IBIEC. Como podemos observar nesta
figura, a camada de Si amorfo foi quase totalmente recristalizada resultando em um
x>k, na regiao logo abaixo do pico de superficie, de ~20%. A distribuicdo de Fe nio
¢ modificada pelo processo IBIEC permanecendo igual a situacdo como implantada,
no entanto, o sinal de Fe passa a apresentar um certo grau de canalizagdo ao longo
da diregao [001] do Si (xe, ~ 75%). Anélises por TEM revelam que estas amostras
de Si contém agora precipitados y-FeSi; de diametro entre 1-6nm e distribuidos em
uma faixa de profundidade entre ~5nm e ~120nm abaixo da superficie.

Dois destes conjuntos de amostras sofreram tratamentos isotérmicos subseqlientes
em temperaturas distintas. Os recozimentos foram em 700°C e 800°C, e com intervalos
de tempo entre 3 hs e 83 hs, para T=700°C, e entre 1 h e 17 hs, para T=800°C. Um
terceiro conjunto de amostras foi submetido a recozimentos isocronicos de 1/2 h em
temperaturas sucessivamente maiores e com passos de 40°C entre 700°C e 900°C.
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Figura 6.5: Distribui¢do em profundidade de Fe apds recozimentos isocrénicos da
mesma amostra em temperaturas sucessivamente maiores — ver legenda. Alguns pas-
sos (temperaturas) do processo isocrénico ndo estdo na figura mas os correspondentes
resultados estdo explicados no terto.

A figura 6.5 apresenta as modificagbes obtidas nas distribui¢ées de Fe ao longo da
sequéncia de recozimentos isocronicos.

A figura 6.5 nos evidéncia que recozimentos em 700°C por 1/2 h nio produzem
mudancas drasticos na regiao mais interna do perfil, no entanto, aproximadamente
20% do Fe implantado segrega para junto da superficie, originando um pico agudo
centrado em ~8nm (ver linha tracejada na figura). Novos recozimentos em 740°C e
750°C por mais 1/2 hora cada, nao alteram o perfil na regido mais interna mas aumen-
tam ligeiramente a area do pico proximo a superficie (estes perfis ndo estio na figura).
Apéds um recozimento em 780°C o pico alarga-se sensivelmente e movimenta-se para
o interior do perfil, localizando-se agora em 16,5nm de profundidade, enquanto que
a regiao mais interna modifica-se um pouco resultando em um platd de concentragéo
bem melhor definido (esta temperatura corresponde a linha continua na figura).

Recozimentos subseqlientes em 820°C (n&o mostrado na figura) e posteriormente
em 860°C, produzem trés efeitos basicos: a) estreitamento do plato de Fe, b) um
aumento gradativo na area do pico de Fe préximo a superficie e ¢) um deslocamento
adicional do pico para uma regido ainda mais interna do perfil (pico em ~20nm).
Finalmente em 900°C a redistribui¢ao de Fe estd concluida, com um perfil final de Fe
caracterizado por um pico centrado em ~23nm e uma muito pequena cauda para o
interior da amostra (corresponde aos circulos cheios na figura). E interessante menci-
onar que este mesmo tipo de redistribui¢ao também foi observado nas amostras reco-
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zidas isotermicamente, como se agora o tempo de recozimento executasse um papel
similar a0 do aumento da temperatura nestes recozimentos isocrénicos. No entanto,
os recozimentos isotérmicos efetuados em 700°C teriam que ser muito longos para
reproduzirem a mesma redistribuicdo obtida para as temperaturas muito elevadas.
Com esta temperatura conseguiu-se obter um perfil aproximadamente equivalente ao
isocronico 780°C e no mdximo algo préximo ao isocrénico 820°C?. Por sua vez, os
recozimentos isotérmicos efetuados em 800°C apresentam de inicio (iniciamos com 1
h de recozimento) um perfil muito préximo ao caso de 820°C. A escolha desta tem-
peratura mais alta tem por vantagem de que em pouco tempo de recozimento (~17
hs) reproduz um perfil bastante semelhante ao de 900°C tal como ilustrado na figura
6.5.

Medidas de canalizacao no sinal do Fe revelam que os recozimentos ocasionam a
perda desta propriedade. Como mencionado anteriormente, antes dos recozimentos as
amostras apresentavam alguma canalizagao na regidao do Fe ao longo da direcéo [001]
resultando em xF& = 75%. No entanto, apés um recozimento em 700°C, a regiio
do Fe correspondente ao pico préximo a superficie perde totalmente esta propriedade
(xke, = 100%), enquanto que a regido mais interna do perfil apresenta x5 = 80%.
Com o aumento da temperatura de recozimento o x'¢  da regido mais interna au-
menta, de maneira que em 900°C toda a regido de Fe apresenta x5& = 100%. Este
tipo de comportamento indica mudangas estruturais nos precipitados de FeSi,.

Esta indicagao é confirmada por andlises TEM de amostras similarmente tratadas
[68]. Uma andlise em HREM mostra que em 650°C um pequeno nimero de precipi-
tados ja tinha sofrido uma transformacgao de fase v — 3. No entanto, é somente em
~T00°C que a transigdo inicia a ocorrer mais extensivamente. A figura 6.6 mostra uma
micrografia TEM de uma amostra preparada de maneira similar as nossas e também
recozida em 730°C. Como pode ser observado nesta figura, préximo a superficie existe
uma estreita camada (~6nm de espessura) de §-FeSi, que se encontra separada de
uma regido mais interna e ampla (cobre uma regido entre 25nm e 200nm), onde pre-
cipitados tanto na fase y-FeSi, como na fase §-IeSi, coexistem. Esta distribuicdo
em profundidade revelada por TEM é consistente com os perfis em profundidade ao
redor desta temperatura obtidos pelas medidas de RBS - ver figura 6.5, e com os
resultados de canalizacao.

Observagoes por TEM também mostram que os recozimentos, na faixa de tempe-
ratura entre 650°C e 900°C ocasionam um aumento de tamanho dos precipitados de
FeSi, ao mesmo tempo que eles diminuem em nimero. Além disso, a distribui¢ao em
tamanho dos precipitados torna-se cada vez mais larga a medida que a temperatura
de recozimento aumenta. Estas duas caracteristicas, queda no mimero de precipitados
acompanhada de uma maior dispersdo no tamanho dos mesmos, sao tipicas de um
mecanismo de engrossamento dos precipitados (do inglés “coarsening” ou “ripening”)

2Estima-se um tempo de recozimento de ~275hs em 700°C para reproduzir a mesma redistri-
buicdo do recozimento isocronico em 860°C. Ja para o caso isocronico 900°C seriam necessirias ~
950hs de recozimento em 700°C.
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Figura 6.6: Micrografia TEM em vista transversal de uma amostra de Fe implantada
com Si que foi recristalizado por IBIEC e ainda recozida em 730° C por 30 min.. Note
que a camada superficial (~ 6nm de espessura) consiste de precipitados B-FeSiy. A
regido logo abaizo desta camada encontra-se rarefeita de precipitados. A regido mais
profunda € bastante ampla e apresenta precipitados y—FeSi, e 3-FeSt,.

chamado de processo “Ostwald ripening” [79, 80, 81]. Por esse mecanismo aqueles
precipitados que apresentam um tamanho superior a um raio critico r., crescem as
custas dos menores, i.e. consumindo aqueles que possuem um raio inferior a r..

6.2.1 Determinacao da energia de ativagao para o engrossamento (“coar-
sening”) dos precipitados de FeSi,

Conforme o que vimos na sec¢do 5.1 do capitulo 5, o Fe é muito pouco soliivel no Si
dentro da faixa de temperatura por nés adotada. Ele é tao pouco solivel que podemos
considerar que o sinal proveniente do Fe nos espectros de RBS, é devido exclusiva-
mente aos dtomos de Fe incorporados aos precipitados de FeSi;. Dentro deste ponto
de vista, a redistribuicdo de Fe que observou-se na figura 6.5, estd intimamente rela-
cionada com um processo de Ostwald ripening nao homogéneo. Portanto, foi possivel
obter a energia de ativagdo para este processo de engrossamento (“coarsening”) dos
precipitados, utilizando-se as medidas das dreas no sinal de Fe dos espectros de RBS.
Para tanto foi necessdrio usar um método comparativo desenvolvido por Meechan
e Brinkman [82] onde a forma funcional exata da fungdo redistribui¢do de Fe nao
precisa ser conhecida. Este método se encontra descrito no apéndice B.
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Figura 6.7: Defini¢do grdfica de drea redistribuida A

Definiu-se a quantidade area redistribuida A da seguinte maneira:

R(x;) = (distribuicdo de Fe apds recozimento) — (distribuicio de Fe apés IBIEC)
R(xi)>0
A = ) R(x) oy,
R(xi)<0
= | Y. R(xi)| = (drea redistribuida) (6.2)

i
onde as somas devem ser feitas distintamente sobre os valores negativos e positivos
da distribui¢do R(x)3. Graficamente o valor de A corresponde a uma das duas dreas
sombreadas na ilustracdo 6.7 (elas equivalem-se).

Para empregar-se o método de Meechan e Brinkman [82] sdo necessdrias no minimo
duas amostras idénticas, i.e. amostras que possuem uma mesma histéria prévia (ver
apéndice B). Uma amostra sofre recozimentos isotérmicos em uma temperatura T,.
Para esta amostra a area redistribuida A é medida em fun¢do do tempo de recozi-
mento total 7 nesta temperatura. A outra amostra sofre recozimentos isocréonicos em
temperaturas T; sucessivamente mais elevadas. Em nosso caso estes passos de reco-
zimentos isocronicos estiveram sujeitos as regras, T; = Ti_; + 40K e At = 30 min,
onde At é o tempo de duragdo de cada passo i dos recozimentos isocrénicos. Ao final
de cada passo i a area redistribuida A é medida.

As figura 6.8, 6.9 e 6.10 apresentam os nossos resultados experimentais referentes
aos tratamentos isotérmico em 700°C, isotérmico em 800°C e isocronico por 30 min,
respectivamente. As curvas isotérmicas sio do tipo A°*(7) x T enquanto que a curva
isocronica é do tipo discreta, A; x T;, onde T; = T;_; +40K. Observou-se, no entanto,
que uma lei exponéncial do tipo,

A¥(T) = G, (6.3)

3A 4rea total da distribuicao R(x) é nula pois nao ha perda mensuravel de Fe nos recozimentos.
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Figura 6.8: Resultados experimentais do tratamento isotérmico em 700°C. A ordenada
corresponde a drea redistribuida total conforme a defini¢io (6.2).

com C, = 1.315 x 107, e C; = 1.081 x 1072 K~! ajusta muito bem os resultados
experimentais (corresponde a linha continua na figura 6.10). O fato de termos de-
terminado essa relagdo empirica bem definida facilitou bastante os procedimentos de
interpolagao.

Pelo método de Meechan e Brinkman (82] a energia de ativacao E para o cresci-
mento dos precipitados é obtida a partir da equagdo (ver apéndice B),

1 AT; _ E 1 1 6.4
(&) wlm %) (o4
onde A7; = 1,—T7,—; e ki, € a constante de Boltzmann. Os valores 7; e 7,_; correspondem
aos tempos T na curva A (7) x 7 que correspondem as redistribuicoes A; e A;_)
respectivamente, i.e. 7; é definido como o tempo de recozimento isotérmico que resulta
na mesma area redistribuida obtida no recozimento isocrénico apds o passo i.
Observe que existem dois regimes de redistribuigao, um regime inicial que se deve
a uma rapida segregacao de Fe para superficie (regime 1), e um segundo regime
de redistribuicoes mais lentas (regime 2). A queda na érea redistribuida, verificada
na passagem do regime 1 para o regime 2, se deve ao retrocesso dos atomos de Fe
para a regiao original (espectro apdés IBIEC) tendendo a diminuir a segregacao e
vindo a formar um tnico pico conforme ja descrito — ver figura 6.5. Nas figuras 6.8
e 6.10 ambos os regimes estdo presentes e separados por uma linha tracejada nas
figuras. Na figura 6.9 apenas o segundo regime é percebido. Para aplicar o método
de Meechan-Brinkman a relagido (6.4) deve ser usada em conjunto com a relagao
At(r;) = A®°¢(T;). Esta ultima igualdade deve ser usada na determinagio dos
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Figura 6.11: Determinag¢ao da energia de ativagio usando o método de Mee-
chan-Brinkman.

valores 7; e 7;_; somente nos correspondentes regimes. A figura 6.11 apresenta os
resultados obtidos da aplicagao deste método na forma de um grafico de In(A7;) x
(= — Z-) de onde pode-se extrair a energia de ativagdo E da inclinagdo desta curva.

Ta T:
O valor experimental por nés obtido corresponde a E = (3,5 + 0,3)eV.

6.2.2 Meétodo alternativo ao de Meechan-Brinkman

Como vimos, para redistribuicoes equivalentes nos casos isotérmico e isocronico,
i.e. A®(7) = A®°°(T,), a seguinte expressao € satisfeita,

(&) -E (1) o

Além disso, verificou-se empiricamente que uma lei exponencial do tipo,
A¥C(T) = Cye®T,  (6.3)

fornece um 6timo ajuste aos dados isocronicos.

Desta maneira, com base nas equagdes (6.4) e (6.3) e aceitando-se a condicdo
E=constante, nés podemos nos questionar qual deve ser a forma funcional de A*s°*(r)
de maneira que estas duas equagdes sejam simultaneamente satisfeitas. A resposta é
a seguinte forma funcional,
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Figura 6.12: FErtragdo da energia de ativagio E através de um ajuste direto a curva
experimental A(1) x 1 obtida para um recozimento em 700°C. Juntamente com a
curva que melhor ajusta-se aos pontos (E=38,51eV), € apresentada uma familia de
curvas, possuindo o valor de E como parametro, a fim de testar a senstbilidade do
meétodo.

isot( _\ __ _&02
A®* (1) = Crexp — — 0> (6.5)
n (3%) - o

onde C; e C, sdo as constantes obtidas do ajuste aos dados isocrénicos, At e T, sao
as constantes adotadas nos recozimentos isocronicos e isotérmicos, respectivamente,
e k; é a constante de Boltzmann. Nossa proposta alternativa é entao adotar a energia
de ativacdo E como um parametro para um ajuste a ser efetuado diretamente sobre
os dados isotérmicos como aqueles apresentados nas figuras 6.8 e 6.9.

Existe, no entanto, um porém neste procedimento. A forma funcional (6.5), como
estd, nao pode ser usada. Ela envolve a variavel Ar, = 7; — 7,_;, portanto ela re-
corre ao seu proprio resultado antes mesmo de ele ter sido obtido (uma vez que
¢ necessario o conhecimento prévio de 7,_; e este sé pode ser obtido pela relagdo
At(r;_;) = A®5(T; — 40K)). E claro que algum método auto-consistente poderia
ser implementado, entretanto, pode ser demonstrado (ver apéndice C) que, para a
a isoterma 700°C, a equagao de Meechan-Brinkman (6.4) pode ser aproximada pela

seguinte equacao,
T E /1 1
n(5) =% (7~ 7). (6.6)

onde simplesmente efetuou-se a permuta A7; — 7; (portanto nao hd mais necessidade
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do subscritoiem 7 e T). As condi¢Oes necessarias para que isto ndo altere os resultados
estdo todas descritas no apéndice C. Cabe mencionar por agora, que a sistemética de
recozimentos por nés adotada para este sistema e, em especial, os dados da isoterma
700°C, permitem esta aproximacio.

Portanto a forma funcional (6.5) pode ser usada de uma maneira mais simples
permutando-se A7; — 7, 1.e. passa a ser uma variavel de ajuste:

isot _ —%Cz
A®%(7) = Cyexp , (6.7)
In ( .

_) B
at) T kTs

A figura 6.12 apresenta o resultado deste procedimento empregado aos dados
isotérmicos ja apresentados na figura 6.8. A energia de ativacao extraida pelo método
de minimos quadrados é E = 3,51eV. Juntamente nesta figura encontram-se uma
familia de curvas parametrizadas pelo valor da energia de ativagao. O comportamento
apresentado por estas curvas nos deixa claro que a forma funcional (6.7), e portanto
a redistribuicao de Fe, é bastante sensivel ao valor de E. Observe que este resultado é
muito coerente com aquele obtido pelo método de de Meechan-Brinkman tradicional

(ver fig. 6.12).

6.3 Estudo Mossbauer da fase y—FeSiy: carater nao magné-
tico, ordenamento e mudanca de fase

I) Procedimento Experimental

Para a realizacio deste estudo [83] implantou-se *’Fe em amostras de Si(001) a
uma energia de 50keV em fluéncias de implantacao que variaram entre 0,4 e 1,4 x
10 at./cm?. Estas implantagoes foram efetuadas na Universidade Catdlica de Leu-
ven, Bélgica. Apods a realizagdo do processo IBIEC, conforme descrito na secao
5.4.2, as concentragoes de pico de Fe foram determinadas por medidas de RBS como
sendo 2at.%, 4at.%, 5,5at.% e 8,5at.%, portanto todas abaixo da concentragdo critica
C,oa ~ 11at.% determinada na se¢ao 6.1 deste capitulo.

As amostras assim preparadas sofreram recozimentos térmicos em uma faixa de
temperatura entre 600 e 900°C por periodos de tempos que variaram desde 1 até 24
hs. Nos diferentes estagios dos experimentos as amostras foram analizadas por RBS e
canalizacao e por espectrometria Mossbauer de transmissao e de elétrons de conversao
(CEMS).

A medida Mossbauer de transmissao foi realizada a 4K usando-se um sistema cri-
ostdtico em banho de He liquido. Uma fonte de *’CoRh de 25-mCi foi usada para
obter os raios v de 14,4 keV do *"Fe. As medidas Mossbauer por elétrons de con-
versao (CEMS) foram realizadas & temperatura ambiente. Os elétrons de conversao,
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Xmin (%)
Cp (at.%) || apos IBIEC | 600°C/1h
2 65 55
4 75 82
5,5 80 92
8,5 >95 >95

Tabela 6.2: Valores de Xmin para o sinal de Fe dos espectros de RBS/C, em fungdo
das diferentes concentragoes de pico, obtidos em duas situagées: imediatamente apds

o processo IBIEC e executando-se, além do IBIEC, um recozimento em 600° C/1h.

provenientes da amostra absorvedora, foram medidos por um contador proporcional
utilizando-se uma mistura de He-metano(6%). Usou-se uma rotina de ajuste dos re-
sultados experimentais por minimos quadrados para obter os parametros hiperfinos.
Esta rotina foi previamente desenvolvida no Laboratério Mossbauer do Instituto de

Fisica-UFRGS (84].
IT) Resultados

Os espectros de RBS e canalizaggo, antes e apds o IBIEC, foram muito semelhantes
aos das figuras 6.1 a) e b) apresentados no inicio deste capitulo. Quanto ao grau de
canalizagao observado no sinal de ferro dos espectros apés IBIEC, eles se encontram
resumidos na tabela 6.2. De fato, por estarmos abaixo da concentragio C,_,, temos
somente precipitados y-FeSi; apés o IBIEC. Ja as medidas Mossbauer apresentam
resultados bastante surpreendentes uma vez que esperava-se obter um tnico singleto,
caracteristico da estrutura cibica da fase y-FeSi,, e obteve-se espectros bem mais
complexos.

O espectro Mossbauer de uma amostra com 2at.% de Fe no pico, obtido com a
amostra a uma temperatura de 4 K, pode ser visto na figura 6.13. Como podemos
perceber nesta figura, ele consiste de um dubleto assimétrico bastante similar ao que
nods obtivemos em medidas em temperatura ambiente, e portanto pode ser ajustado
como tal, a saber, por uma interagdo quadrupolar e um singleto conforme sera dis-
cutido a seguir. Esse resultado nos evidencia que a fase y-FeSi; n3o é magnética
uma vez que nao existe diferenca entre este espectro e os obtidos em temperatura
ambiente.

A figura 6.14 a) por sua vez, mostra o espectro CEMS da amostra 2at.% medido
em temperatura ambiente. O espectro consiste de um dubleto assimétrico que foi
ajustado por meio de um dubleto Q,, caracterizado por uma interagao quadrupolar
AEg = 0,26 £ 0,03 mm/s e um deslocamento isomérico § = 0,04 £ 0,02 mm/s.
O ajuste também inclui um singleto S, de pouca intensidade, caracterizado pelo
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Figura 6.13: Espectro Mossbaver de uma amostra apos IBIEC e com Cp=2at.%.
Medida realizada com a amostra em uma temperatura de 4 K.

deslocamento isomérico § = (0,45 £ 0,03) mm/s. Estes parametros hiperfinos (como
também o das componentes observadas em outros espectros) encontram-se listados
na tabela 6.3, enquanto que as areas normalizadas dos espectros CEMS, encontram-
se dispostas na tabela 6.4. Esse resultado indica um provavel desordenamento e/ou
presenca de imperfeigoes na subrede do Fe. Para verificar tal hipdtese nés decidimos
realizar uma série de recozimentos que irao recuperar os danos e, em temperaturas
suficientemente elevadas, inevitavelmente provocarao uma transformacao de fase v —
[-FeSi,.

A figura 6.14 b) indica que apdés um recozimento da amostra de 2at.% em 600°C
por 1 h, surgem mudancas significativas no espectro CEMS. O dubleto resultante

AEg(mm/s) | é(mm/s) ['(mm/s)
Sy - 0,45 £ 0,03 | 0,30 £ 0,05
0 0,26 £ 0,03 | 0,04 £ 0,02 | 0,40 £ 0,05
Q 0,21 £ 0,03 | 0,04 £ 0,02 | 0,30 0,05
Q(B) [ 0,22 £ 0,01 |-0,08 0,01 0,25 £ 0,05

Tabela 6.3: Pardmetros Mossbauer do 5" Fe obtidos dos ajustes por minimos quadra-
dos aos dados ezperimentais do presente trabalho. Sy, @1, Q e Q(B2) denotam as
componentes singleto e dubletos conforme ezxplicado no tecto.
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T (°C) 5,(%) | (%) | Q(%) | Q(B2)(%)
apos IBIEC 5 95 - -
600 10 - 90 -
730 5 - 52 43
900 - - 55 45

Tabela 6.4: Areas normalizadas dos espectros CEMS resultantes da amostra
Cp=2at.% (em %) conforme obtidas dos ajustes (erros tipicos +2%). Apds IBIEC
significa imediatamente apds o processo IBIEC, enquanto 600°C, 730°C, e 900°C

significam as iltimas temperaturas de recozimento a que foi submetida a amostra.

ap6s IBIEC (em %) || 600°C/1h (em %)
TS, Q| S. ] Q[Q0)
2 5 95 10 90 -
4 d 95 20 69 11
9,9 ) 95 9 58 33
8,9 d 95 5 52 43

Tabela 6.5: Areas normalizadas dos espectros CEMS (em % - erro tipico + 2%)
obtido para diferentes concentragdes de pico e em duas situacdes: imediatamente
apds o processo IBIEC e quando um recozimento em 600°C por 1h € realizado além

do processo IBIEC.
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torna-se mais estreito e bem mais assimétrico. Conseqiientemente ele foi ajustado
por um dubleto Q, caracterizado por uma interagdo quadrupolar menor (AEg =
0,21 £ 0,03 mm/s), que se encontra superposto ao singleto S, anterior. Um detalhe
também importante é que a proporgao de singleto para dubleto aumentou (além do
erro experimental), como mostrado na tabela 6.4.

Por sua vez as medidas RBS/C feitas sobre a amostra de 2 at.% evidenciam uma
significativa canalizagio no Fe apds o recozimento, X%, = 55% (veja a tabela 6.2).
Desta maneira, tanto os experimentos CEMS como RBS/C, indicam que um melhor
ordenamento dos precipitados y-FeSi, é obtido apds um recozimento térmico em
600°C durante 1h. No entanto, recozimentos posteriores durante um tempo de até 24
hs nao resultam em melhorias adicionais significativas.

Partiu-se entao para recozimentos em temperaturas mais elevadas. O préximo
recozimento foi efetuado em uma temperatura de 730°C por um periodo de 1h. O
espectro CEMS correspondente estd mostrado na figura 6.14 ¢). Percebe-se que houve
uma mudanga drastica na forma do dubleto. O espectro CEMS é agora ajustado pela
componente singleto S, e por dois dubletos: o dubleto Q (que permanece) e um novo
dubleto Q(0;). Estes dois dubletos sdo caracteristicos da fase 3-FeSi, [85] — ver tabela
6.3. As medidas RBS/C sao coerentes com este indicio de transformagao de fase. De
fato o sinal de Fe mostra um x%_ = 100%, resultado que est4 em acordo com o nosso
estudo da segao anterior. Um recozimento posterior realizado em 900°C por 1 h induz
o desaparecimento completo do singleto S., permanecendo apenas os dois dubleto Q
e Q(B2). Este resultado é coerente com os resultados da analise TEM (apresentados
na secdo anterior) que evidenciam que em 900°C a transformacdo de fase v — 3 estd
praticamente concluida.

No que segue mudou-se a sistematica de pesquisa. Mantivemos o processo de reco-
zimento fixo em 600°C por 1 h e determinamos os espectros CEMS correspondentes
as amostras com concentragdes de pico de Fe (Cp) sucessivamente mais elevadas.
Este processo se encontra ilustrado nas figuras 6.15 a), b), ¢) e d) correspondendo,
respectivamente, a Cp = 2at.%, 4 at.%, 5,5 at.% e 8,5 at.%. Os espectros CEMS do
estado apds IBIEC das amostras de mais alta concentragao, foram todos semelhantes
ao obtido para a amostra Cp = 2at.% apresentado na figura 6.14 a).

No entanto, o recozimento 600°C por 1 h ocasiona mudangas dréasticas nos espec-
tros CEMS das amostras de concentragoes mais altas, conforme pode ser constatado
nos espectros apresentados na figura 6.15. O espectro CEMS correspondente a amos-
tra de 4at.% foi ajustado com um singleto S, e dois dubletos Q e Q(f;), sendo as
proporgoes 20 at.%, 69 at.% e 11 at.%, respectivamente, como mostrado na tabela 6.5.
A correspondente medida RBS/C indica que 0 xmi, do sinal de Fe aumentou de 75%
para 82% ap6s tal recozimento — ver tabela 6.2. A anadlise do espectro Mossbauer
correspondente a amostra 5,5 at.% mostra as mesmas caracteristicas e portanto é
ajustado com as mesmas componentes S.,, Q e Q(3;), mas com proporgdes diferentes:
9%, 58% e 33%, respectivamente (tabela 6.5). Neste caso, 0 Xmi, original do sinal de
Fe aumentou de 80% para 92% (tabela 6.2). Finalmente a anélise do espectro CEMS
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correspondente a amostra de 8,5 at.% revela (apds 1 h de recozimento) um espectro
Moéssbauer com dois dubletos Q e Q(f;), restando somente uma pequena proporgao
do singleto S, (tabela 6.5). Para este caso ndo houve mudangas significativas no Ymin
original que ja era de quase 100%.

Estes resultados mostram a existéncia de uma certa ambigiiidade nos parametros
Mossbauer que caracterizam as fases y-FeSi, e $-FeSi,, no que se refere a presenca
do dubleto Q nos espectros. Consideremos o resultado obtido para a amostra Cp =
2at.% apds um recozimento por uma hora em 600°C onde somente a fase y-FeSi, esta
presente [68]. As observagdes por TEM [68] confirmam que, nesta faixa de tempera-
tura este primeiro recozimento tem o efeito de completar a formagao dos precipitados
v-FeSi, e iniciar o processo de engrossamento (“coarsening”) dos precipitados estu-
dado na segao anterior. Portanto os parametros Mossbauer da fase y-FeSi, seriam o
dubleto S, e o dubleto Q. Por outro lado, apés um recozimento em 900°C o processo de
engrossamento (“coarsening”) dos precipitados estd praticamente concluido e os pre-
cipitados encontram-se em sua imensa maioria na fase f-IeSi;. Os correspondentes
parametros Mossbauer sao os dois dubletos Q e Q(3;). Estes dubletos correspondem
aos parametros Mossbauer caracteristicos da fase 3—FeSi; (em proporgoes de 55% e
45% respectivamente) conforme descrito na literatura [85]. Portanto deve concluir-se
que o dubleto QQ nao somente é caracteristico da fase S-FeSi; mas também da fase
~v-FeSi,. Como conseqiiéncia, as fases s6 podem ser individualmente distingtiidas pelo
surgimento do singleto S, para a fase v, ou do dubleto Q(f3;), para a fase 3.

Portanto, para poder extrair as propor¢oes em que as fases v e 3 aparecem nos ca-
sos Cp = 4; 5,5; e 8,5at.%, a partir das correspondentes medidas Mossbauer, partimos
de duas hipéteses: i) o dubleto Q representa duas contribuigdes Q(~) e Q(3,), carac-
teristicas das fases vy e [ respectivamente; ii) a razao entre os dubletos caracteristicos
da fase 3, r = g—((g—;% é r = 1,2; conforme observado no presente trabalho.

Levando em conta as hipoteses acima, é possivel extrair das tabelas 6.4 € 6.5 as
drea espectrais CEMS normalizadas para cada uma das fases e para cada estagio do
experimento. Os correspondentes valores para a concentragdo 2at.%, nas diferentes
temperaturas de recozimentos, e aqueles para as diferentes concentracoes apds 1 h de
recozimento em 600°C estao dispostos nas tabelas 6.6 e 6.7, respectivamente.

A tabela 6.6 mostra que uma transformagao de fase v — § comeca em 730°C.
A contribui¢io da fase v é de apenas 5%, enquanto que aquela correspondente a da
fase § é de 95%. Estas proporgoes sio consistentes com as observagoes por TEM ja
discutidas na sec¢do anterior. Por sua vez, da andlise da tabela 6.7 nota-se que, se por
um lado a contribuigao da fase y-FeSi; diminui com o aumento da concentracao de Fe,
por outro lado, a propor¢ao de singleto S, para a de dubleto () aumenta. Isto vem
de acordo com nossa proposta inicial de que a presenga de um dubleto no espectro
CEMS da fase y-FeSi; se deve a alguma espécie de “desordem”. Uma discussao mais
abrangente, principalmente no que se refere a estas duas tabelas 6.6 e 6.7, incluindo
uma proposta para origem (ou origens) de tal “desordem” sera realizada no préximo
capitulo.
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Cp=2at.%

’)’-FeSiz (%) ,B—FeSiz (%)
T°C | S, Q) QB | Q(B:)
600 10 90 - -
730 3 - 52 43
900 - - 99 45

Tabela 6.6: Areas normalizadas dos espectros CEMS (em %) para as fases v € 3—FeSi,

obtidas da andlise da tabela 6.4 — andlise feita na amostra Cp=2at.%.

T = 600°C por 1 h

v-FeSiz (%) B-FeSiy (%)
CF %) |5, [Q0) | 5./a0) | QB | Q)
3 0 | 90 | 011 . -
4 20 56 0,36 13 11
9,9 9 18 0,5 40 33
85 5 1 S6Sy || 52 | 43

Tabela 6.7: Areas normalizadas dos espectros CEMS (em %) para as fases v e B-FeSi,
obtidas da andlise da tabela 6.5 - andlise feita apos recozimento em 600° C por 1 h.
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Capitulo 7

Discussoes e conclusoes

Neste capitulo final discutiremos os resultados experimentais apresentados no
capitulo anterior, procurando responder, entre outras, as seguintes perguntas: a) qual
€ o mecanismo fisico que estabiliza a fase y-FeSi, mesmo ela sendo termodinamica-
mente instavel?; b) qual é a origem da seqiéncia vy — a — #-FeSi,, para a formacao
de fases por IBIEC, que acompanha a elevacdo da concentragao de Fe?; c) qual é o
mecanismo térmico responsavel pela desestabilizacao da v e conseqiiente formacao
da (3-FeSi, - existe alguma temperatura especifica para esta transformacao ocorrer
?7; d) quem sao os “defeitos” que originam uma componente quadrupolar para a fase
~v-FeSiy, além do singleto tipico de cristais ctbicos, nos espectros Mossbauer carac-
teristicos desta fase?; e) a fase y—FeSi, é magnética ou nao 7; f) o que torna o processo
IBIEC uma técnica especial para a obtengao da fase y-FeSi, quando comparado com
0s outros processos mais convencionais?.

7.1 Casamento das estruturas FeSi, com a matriz Si

Vamos definir o desajuste é entre duas estruturas em epitaxia, pela seguinte
relagao,
A —ay

(& +a;)/2’

onde a; e a; sao os parametros de rede das estruturas i e j em uma dada diregdo.

(7.1)

Conforme o que vimos no capitulo 5, e que pode ser visto nas figuras das estruturas
cristalinas do Si (fig. 5.2), e das fases « (fig. 5.4), 8 (fig. 5.5) e v (fig. 5.6) do disiliceto
de ferro, todas estas estruturas mantém uma certa semelhanca com a estrutura fluorita
do Si, 1sto é:

e quatro células unitarias da fase a formam uma “supercélula” muito semelhante
a célula unitéria do Si (ver fig. 5.4 b)) portanto, ag; & 2a,, as; = 2b, € ag; X c,.
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Fase 6 (%)
~-FeSi, >0
a—FeSi, 0,7 (ao longo de @, ou 50,)
5,7 (ao longo de &,)
2,2 (ao longo da projecio do bg)
B-FeSiz | 2,7 (ao longo da projecdo do )
9,6 (ao longo de dp)

Tabela 7.1: Valores dos desajustes de cada fase do FeSi, em relagdo a estrutura do Si
ao longo das diferentes diregoes cristalinas. Estes valores foram calculadas com base
nas semelhangas entre as estruturas, apresentadas no capitulo 5, e na equagdo (7.1).

e apesar da célula unitdria da fase 3 (fig. 5.5 a)) ser bastante complexa, ela pode
ser interpretada como uma estrutura fluorita distorcida (fig. 5.5 b)), neste caso
tem-se, ag; ~ 'ﬁbﬁ, ag; & -\}-fcﬁ e ag; ~ %ag.

e a fase v (fig. 5.6 a)) é altamente coerente com a estrutura do Si possuindo
um parametro de rede muito semelhante {6, 67, 68], portanto ag; =& a,. Ela
corresponde a propria estrutura diamante com os dtomos do cubo externo da
célula unitéaria substituidos por atomos de Fe, e com os sitios vacantes do cubo
interno agora ocupados por atomos de Si.

O grau de distorgao 4, ou o desajuste, foi calculado pela relacdo (7.1) para cada
fase, e os resultados encontram-se listados na tabela 7.1. Como observa-se desta
tabela, a fase v é a mais compativel com a estrutura do Si, sendo seguida pela fase o
e, por ultimo, pela fase 3. Além disso, se observarmos a complexa estrutura da fase
B-FeSi, (fig. 5.5 a)), perceberemos que, para formar uma interface adequada com o
Si, seria necessario um nimero muito maior de deslocamentos atémicos no caso da
fase 3 do que seria para a fase a, onde a estrutura é mais simples.

7.2 Estabilizacao da fase y—FeSi,

O processo de estabilizagao da fase v—FeSi, ja foi discutido em diversos outros
trabalhos [7, 67, 68, 70, 71, 72, 73, 74] sendo inclusive ja abordado na segao 5.3 do
capitulo 5.
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Um acordo comum entre todos os trabalhos que partem de algum processo de
deposicao de Fe sobre Si, é o da fase y-FeSi; ser obtida somente quando se tem filmes
muito finos deste disiliceto em epitaxia com um substrato de Si(111) (a espessura
limite parece ser ~30 nm' - ver tabela 5.3 capitulo 5).

Vejamos agora o que obteve-se no presente trabalho. No estudo de formacio
de fase apés o IBIEC em fungdo da concentragdo de Fe (apresentado na segio 6.1)
verificou-se que até uma concentragio C = 11 at.% de Fe forma-se precipitados na
fase y-FeSi,. Esta dependéncia verificada com a concentragao de Fe implantado, na
verdade reflete uma dependéncia com o tamanho dos precipitados que estdo sendo
formados. Quanto maior a concentragdo de Fe na matriz, maior o tamanho médio
dos precipitados ap6s o IBIEC. As medidas de TEM indicam um tamanho médio dos
precipitados de y-FeSi; de ~1,5 nm sendo que junto a interface com a fase a-FeSi,
eles apresentam um tamanho tipico de ~10nm de didmetro. Também verificou-se
que a propor¢do dos precipitados tipo B aumenta entre os de maiores dimensées. As
medidas de canalizagao feitas nas amostras de 2,5%, 5% e 8,5% de concentracao de Fe
(ver figura 6.1 a) e b)) estdo de acordo com esta observagdo, uma vez que os valores
de xFe apés IBIEC para estas amostras foram, respectivamente, 65%, 85% e ~100%.

Por sua vez, os nossos resultados do estudo da estabilidade térmica da fase y—FeSi,,
apresentados na secao 6.2, evidenciam que uma transformagio v — [ ocorre como
uma conseqiéncia de um processo de engrossamento (“coarsening”) dos precipitados.
Um estudo feito exclusivamente por TEM em amostras similares [68], sugere que os
precipitados y-FeSi1, podem atingir um raio maximo de ~10 nm. Os precipitados
maiores encontram-se na fase §-FeSi;. Os resultados indicam ainda, que nao é a
temperatura em si que desestabiliza os precipitados y—FeSi; e sim o seu tamanho.
Em acordo com estes resultados observa-se que mesmo em 900°C uma consideravel
fracao dos pequenos precipitados (<= 5 nm) permanece na fase y-FeSi; [68]. Outro
ponto que vai neste sentido sao os resultados obtidos por espectroscopia Mdssbauer
apresentados na se¢ao 6.3. Veja por exemplo a tabela 6.7. Ela mostra uma queda
significativa na proporgao da fase y-FeSi,, que reduz de 100%, na amostra com Cp
= 2 at.%, para apenas 5%, na amostra com Cp = 8,5 at%, apds um mesmo passo de
recozimento ter sido efetuado nestas duas amostras (600°C por 1 h).

Todos estes resultados nos levam & mesma conclusao, a estabilidade da fase v-
FeSi, € sustentada pelo pequeno tamanho dos precipitados (<10 nm de raio). Como
ja discutimos preliminarmente no capitulo 5, a preferéncia da fase v a fase 3 se deve
ao perfeito casamento da fase ¥ com a matriz Si. Tomando como base o desajuste 4
entre as diferentes estruturas do FeSi; com a matriz Si (ver tabela 7.1), fica nitido o
perfeito casamento da fase y-FeSi; com a matriz Si e a bem mais pobre coeréncia das
outras fases. O mesmo raciocinio do capitulo 5 para explicar a estabilidade dos filmes
finos de FeSi; (< 30 nm) pode ser seguido aqui. A energia livre do sistema (preci-

1Grimaldi et al. [7] obtém y-FeSi; com ~90nm de espessura mas nao por um processo de
deposi¢do. A maior estabilidade neste caso foi atribuida a presenca de um grande niimero de dis-
locagdes. Tudo indica que este trabalho é um caso singular — ver tabela 5.3 capitulo 5.
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pitado + matriz) pode ser ponderada como a soma de dois termos: a) uma energia
livre interfacial que realmente é minimizada quando os precipitados encontram-se na
fase y-FeSi,; b) uma energia livre volumétrica que por sua vez é minimizada quando
a fase §-FeSi, é formada (é a fase termodinamicamente estavel nesta faixa de tem-
peratura). O termo a) é proporcional a drea interfacial do sistema (precipitado +
matriz), enquanto que o termo b) é proporcional ao volume do precipitado. Cada sis-
tema (precipitado + matriz) apresenta uma razao volué;e:;::t;:iiic;:a 5 que é uma fungao
do tamanho do precipitado. Essa razdo é tanto maior quanto menor for o precipi-
tado. Sendo assim, o termo a) da energia livre responde pela maior parte do balanco
energético do sistema (precipitado + matriz) quando o precipitado é pequeno (neste
caso a fase y-FeSi, é obtida) mas diminui de importancia a medida que o precipi-
tado aumenta de tamanho. Como resultado, verifica-se um tamanho critico para o
precipitado a partir do qual a contribui¢do do termo b), a energia total do sistema,
torna-se dominante. Esse tamanho critico corresponde a um raio de ~10 nm.

Além do tamanho, a forma do precipitado também modifica a sua razio area-
volume. Um indicio experimental deste fato, é o aumento da densidade dos precipi-
tados tipo-B entre os precipitados maiores (entre 5 nm e 10 nm de raio?). Como ja
foi mencionado anteriormente, a forma destes precipitados é tipo placa com as faces
maiores (placas) perfeitamente coerentes com a matriz enquanto que as bordas sao
incoerentes. Esta forma permite aumentar a area interfacial frente a de um precipi-
tado de mesmo volume mas em uma forma esférica. A forma esférica (precipitados
tipo A) é preferida no caso de precipitados muito pequenos (r < 5nm), porque nesta
situagao toda a area interfacial estd perfeitamente casada com a matriz, € o volume
ocupado pelo precipitado ainda é muito pequeno qualquer que seja a forma que ele
assuma.

7.3 Formagao Seqiiencial de Fases

A tabela 7.1 estabelece uma hierarquia da estrutura de disilicetos de Fe do mais
coerente para o menos coerente com a matriz Si. Esta hierarquia corresponde preci-
samente a seqiiéncia de transformacoes de fase ¥ = o — [ observada em fungao do
tamanho dos precipitados (ver se¢do 6.1). Estimou-se como concentragdes limites de
Fe, para ocorrerem estas respectivas transigoes, os valores C,, = (11 £2,5)at.% e
Conp = (21 £ 2,5)at.%.

Este resultado estd em acordo com o que se viu na se¢do anterior. A compati-
bilidade entre as estruturas do precipitado FeSi, e da matriz Si passa a ser menos

2No caso dos precipitados tipo B podemos supé-los na forma de discos com valores efetivos de
espessura e raio dados por d e r, respectivamente. Observa-se por TEM [68] que o crescimento
do raio r é muito mais rapido que o da espessura d, podendo d ser considerado aproximadamente
constante (d~5nm). Quando estima-se ras10nm para os precipitados tipo B estamos nos referindo
3 dimensao tipica do raio das placas (discos).



importante a medida que o precipitado aumenta de volume. Ao final do processo a
fase termodinamicamente mais estavel em volume ¢é obtida, i.e 3-FeSi;. A diferenca
entre a transformacao de fase observada durante os recozimentos e aquela verificada
durante o processo IBIEC € que, neste ultimo processo, a fase a—FeSi; é formada como
uma fase intermediaria. Por esse resultado veé-se que o processo IBIEC é bastante
sensivel ao tipo de casamento entre as estruturas.

A formagao da fase a por IBIEC justifica-se como uma fase transitéria onde obtém-
se o segundo melhor ajuste a estrutura do Si. De fato, J. Chevrier et al. [73] também
obtiveram a fase a-FeSi; como precursora da fase 8-FeSi, utilizando a técnica RDE
a uma temperatura de 550°C.

No entanto existe um outro fator que também pode estar influenciando na formagao
da fase o, em vez de uma passagem direta para a fase —FeSi,. A fase a-FeSi, é ndo
estequiométrica apresentando um minimo de 13% de sitios vacantes de Fe, enquanto
que a fase B-FeSi, é estritamente estequiométrica (ver secdo 5.1). Portanto, quanto
mais escasso em Fe for o sistema, menos propicio para a formacao da fase B-FeSis.
Até mesmo a concentracao minima de 21at.% de Fe, para ocorrer a formacao da fase
B, esta muito abaixo do valor estequiométrico de 33at.%. O fato é que a concen-
tracao global fornecida por RBS, nio reflete necessariamente a concentracao de Fe
localmente nos extensos graos da f-FeSi,;. Espera-se que a concentragao nos graos es-
teja muito proxima aos 33at.%, conforme sugerido pelos experimentos de canalizagao
apresentados na segao 6.1.

Resta-nos ainda comentar sobre a ultima fase a ser formada na seqiiéncia acima,
a fase amorfa. Possivelmente a seqiiéncia observada ndo é reversivel, ou seja, nao
se pode formar uma fase de FeSi; de maior compatibilidade com a matriz a partir
de uma fase de menor compatibilidade. Desta maneira, partindo-se da fase 8 nao
podemos formar a fase @, como também a partir da fase a nao se pode formar a fase
v, portanto a recristalizagao seria truncada quando a concentracao de Fe fosse muito
menor do que a permitida para a fase semente, possivelmente por quebra de epitaxia.

7.4 Crescimento térmico dos precipitados e temperatura
critica

Devido as caracteristicas quanto a evolu¢ao em tamanho e em nimero dos pre-
cipitados de FeSi; discutidas na segao 6.2, acredita-se que eles cresgam induzidos
termicamente pelo mecanismo de Ostwald ripening (79, 80, 81].

Esse mecanismo prevé a dissociacdo de dtomos de Fe na matriz Si no caso de
precipitados menores que um raio critico. Por sua vez, aqueles precipitados com um
tamanho superior ao raio critico tendem a agregar atomos de Fe da matriz Si. A
energia de ativagao para transferir um atomo de Fe do dissiliceto para a matriz Si (ou
vice-versa) é E;=2,87eV - ver segao 5.1.
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Devido ao gradiente de concentra¢do de dtomos de Fe dissolvidos na matriz for-
mado por este processo, acontece uma migra¢io de dtomos de Fe pela matriz Si na
regiao entre os precipitados. A concentragdo na matriz é maior nas proximidades dos
precipitados menores e menor junto aos precipitados maiores. Isto ocasiona um fluxo
de dtomos dos precipitados menores para os precipitados maiores. Na secio 5.1 viu-se
que o mecanismo de migracao é o de difusao intersticial com uma energia de ativagio
E,.=0,68 eV.

A soma destes dois termos E,, + E; corresponde a energia de ativagiao para
o crescimento de precipitados pelo mecanismo de Ostwald ripening. A energia de
ativagao prevista é E = E; + E,, = 3.55 eV, que estd em muito bom acordo com o
nosso resultado experimental E = (3,5+0,3)eV. Este acordo confirma a hipétese de
crescimento dos precipitados via o mecanismo de Ostwald. Cabe mencionar que este
valor também foi encontrado em um trabalho recente [68] baseado exclusivamente em
analises por TEM.

Apesar da estabilidade da fase y-FeSi; estar associada ao tamanho dos precipita-
dos, podemos pensar em termos de uma temperatura maxima a partir da qual esse
mecanismo de crescimento passa a ser tao eficiente que acarreta rapidamente em uma
transicdo massiva v — (. Nos definiremos esta temperatura como a temperatura
para transi¢ao y — [ ou T, 5. Nao existe uma temperatura T.,_,3 bem estabelecida.
Bastante esclarecedor neste sentido foram as presentes medidas Mossbauer. Observe
que a tabela 6.7 nos indica que a contribui¢ao da fase y—FeSi; diminui com o aumento
da concentragao de Fe, de 100%, para Cp = 2 at.%, para apenas 5% na amostra com
Cp = 8,5 at%. Este comportamento é bem descrito pelo mecanismo proposto na
secao 7.2. Como a transi¢ao para a fase §-FeSi, depende apenas do tamanho em que
o precipitado se encontra, sendo a temperatura apenas o processo que motiva o seu
crescimento, entao é logico esperarmos que a temperatura de transi¢ao estd regulada
pela distribui¢ao inicial de tamanho dos precipitados.

Nossos resultados nos permitem dizer entao que a tranformacao v — ( é induzida
em 730°C quando a concentragdo de Fe é ~2 at.% (de acordo com os resultados por
TEM), mas diminui para ~600°C quando a concentragao de Fe é >4 at.% (medidas
CEMS) ou, generalizando, 600°C <= T,55 <~ 730°C.

7.5 Resultados dos experimentos Mossbauer: carater nao
magnético e ordenamento da fase y—FeSi,

A analise Mossbauer apresentada e discutida parcialmente na segio 6.3, nos define
espectros para fase y-FeSi,; bastante interessantes:

a) A situacio imediatamente apds o processo IBIEC caracteriza-se essencialmente
por um dubleto bastante aberto — AE, = 0,26mm/s - e mal resolvido - I' =
0,4mm/s (corresponde ao Q; da tabela 6.3).
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b) Apds recozimentos (corresponde ao Q da tabela 6.3), percebe-se um estreitamento
significativo deste dubleto - reduz-se para AE; = 0,21lmm/s - e uma queda
apreciavel na largura de linha é obtida - I' = 0,3mm/s — sem, no entanto,
mudar de posi¢do — mantém-se em § = 0,04mm/s. Além disso, o tio esperado
singleto para esta fase ciibica, comega a tornar-se mais intenso e caracteriza-se
pelos parametros § = 0,45mm/s e I' = 0,3mm/s.

Baseando-se no trabalho tedrico de Christensen [66] (ver secio 5.2), que prevé
um pequeno momento magnético para a fase y-FeSiy, € no trabalho experimental
de Onda et al. [67], que também atribui o resultado de suas medidas Hall a um
possivel comportamento magnético, Fanciulli et al. [86] sugerem uma interpretagao
pouco convencional para a origem do dubleto. Eles mediram espectros Mossbauer
correspondentes a um filme fino (2,1 nm) de y-FeSi; crescido pela técnica MBE
sobre um substrato de Si(111). Eles interpretaram o dubleto (obtido em temperatura
ambiente) como sendo um sexteto mal resolvido devido & presenga de um pequeno
momento ferromagnético.

Em nosso trabalho uma evidéncia direta nos faz descartar a interpretagio por
Fanciulli et al. [86]: nao foi observado qualquer desdobramento de linhas no espectro
Mossbauer coletado em 4K de temperatura. Além desse fato, o espectro obtido é
muito semelhante ao medido em temperatura ambiente.

Como compatibilizar entdo os nossos resultados com a previsio de Christensen
[66] e Onda et al. [67]7 Primeiro, a interpretagdo de Onda et al. [67] baseou-se
em uma medida Hall que é menos direta que a do presente experimento. Quanto a
aparente discrepancia com a previsao de Christensen, acredita-se que uma outra linha
de raciocinio seria mais correta. Como viu-se no capitulo 5 se¢do 5.2, Christensen
admite em seu trabalho duas possibilidades para estabilizar a fase y—FeSi,, a saber, a
presenca de um pequeno momento magnético ou, entao, uma distor¢do na estrutura
cristalina da fluorita. Primeiro nés gostariamos de frisar o seguinte, ndés nao estabili-
zamos propriamente dito a fase y-FeSiy, ela é uma fase metaestavel e é obtida apenas
em processos especiais onde argumentos de epitaxia com a matriz de Si fazem um
papel muito importante no balango de energia do sistema, argumentos que sequer
foram utilizados por Cristensen em seu trabalho [66]. Se uma polarizagdo magnética
do material fosse vidvel nao haveria a necessidade de distorcer-se a estrutura fluorita
e, por conseguinte, ndo haveria a fase §-FeSi,. Portanto, dentro desta linha de ra-
ciocinio, o trabalho de Christensen passa a ser coerente com o presente resultado. A
fase y—FeSi, ndo € magnética e, por isso, a estrutura fluorita nao é a mais estavel
para o composto FeSi,. Com isto surge uma pergunta bastante interessante: sera que
seria possivel tornar a fase y—FeSi, estavel pela aplicagdo de um campo magnético
externo durante o seu crescimento?.

O surgimento do singleto, apés tratamentos térmicos convenientes, também é
um ponto fortemente contrario a interpretagdo de Fanciulli et al. [86] de utilizar
uma componente de campo magnético nos ajustes dos espectros CEMS coletados em
temperatura ambiente. O surgimento do singleto demonstra que hd um problema
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de mau ordenamento da fase cubica apds o processo IBIEC. De fato, a sua presenca
imediatamente apods o processo IBIEC ja podia ser percebida nos espectros CEMS,
mas somente em uma muito pequena propor¢ao (~ 5% — ver tab. 6.5). No caso
da amostra Cp=2at.%, apés um recozimento em 600°C, verifica-se que este singleto
aumenta de intensidade passando a corresponder a 10% da drea do espectro. Além
disso, as medidas RBS/C mostram que o xF¢, melhorou apés o recozimento, passando
de 65% para 55%. Ainda somando a estas caracteristicas o estreitamento do dubleto
original apds recozimentos, como citado em b) acima, teremos evidéncias claras de
um melhor ordenamento dos atomos nos precipitados de FeSi;, em conseqliéncia do
tratamento térmico efetuado na amostra.

Este comportamento também é confirmado por observagoes TEM [68] que mos-
tram que a realizagdo de um recozimento em baixa temperatura®, apés o processo
IBIEC, completa a formagao dos precipitados y-FeSi,, inicia um processo de cresci-
mento dos precipitados e, consequentemente melhora a cristalinidade da amostra.

Desimoni et al. [87] foram os primeiros a fazer um estudo por espectrometria
Mossbauer da fase y—FeSi; formada pela técnica IBIEC. Eles analisaram amostras
com Cp = 4at.% de Fe (sobre as quais também foi realizado o processo IBIEC)
e obtiveram um espectro CEMS apés IBIEC também bastante semelhante, i.e du-
bleto bastante aberto e pouco resolvido. No entanto, eles ndo obtiveram nenhuma
evidéncia de singleto mesmo apds recozimentos. Provavelmente os recozimentos em
460°C e em 650/700°C por eles adotados correspondiam a dois limites, a saber, tem-
peratura muito baixa para efetuar uma boa restauracdo da estrutura da y-FeSi; e
elevada demais a ponto de promover a desestabilizagdo da fase. Apesar disso, eles
também observaram um estreitamento do dubleto original, apds o recozimento em
460°C por 1/2 h. Comparacdes quantitativas entre os nossos resultados e os desta
referéncia sao dificeis uma vez que eles adotaram uma metodologia de ajuste diferente
(admitiram uma distribui¢do continua de quadrupolos correlacionada com o desloca-
mento isomérico), mas os seus valores médios sdo bastante compativeis com os nossos.
Eles também haviam feito uma medida Mossbauer de baixa temperatura (17K) e ndo
encontraram qualquer evidéncia de comportamento magnético. Desimoni et al. [87]
entdo argumentaram que o singleto nao havia sido obtido possivelmente devido a
deslocamentos e/ou vacancias na subrede do Fe.

Nés agora gostariamos de ir um pouco mais a fundo sobre o tipo de defeito que
seria responsdvel pelo dubleto observado na fase 4. Vamos analisar a razao @%7
mostrada na tabela 6.7. O que pode-se perceber é que esta razao aumenta com o
aumento da concentragio, partindo de 0,11, para Cp=2at.%, e atingindo 0,5, para
Cp=5,5at.%. Finalmente em Cp=8,5at.% o singleto é a tnica contribuicio da fase
v-FeSi, ao espectro CEMS. Esta dependéncia apesar de confirmar a nossa hipétese
sobre o ordenamento da fase y-FeSiy, ndo é de interpretacio dbvia. Fica dificil con-
ceber que algum defeito cristalino usual tal como, sitios vacantes ou deslocamento de
alguns atomos de suas melhores posicoes cristalinas, seja tao fortemente influenciado

3No caso desta referéncia o recozimento havia sido realizado em 480°C.
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pela concentragao de Fe ou, equivalentemente, pelo tamanho dos precipitados. Mais
do que um simples problema de ordenamento da fase, o dubleto também parece ser
uma caracteristica intrinseca da mesma, uma vez que ele esta sempre presente e desa-
parece (ao menos dentro da precisio do método) somente no limiar da transformagao
completa v — f.

O motivo da desordem pode estar baseado em dois mecanismos distintos que pro-
vavelmente estao atuando em conjunto na situagao imediatamente apés IBIEC, mas
que se reduzem a apenas um apés os recozimentos. O primeiro mecanismo seria de
fato o ordenamento da fase por intermédio da aniquilagdo de vacancias e/ou pelo
melhor posicionamento dos atomos na estrutura. Esse mecanismo foi o sugerido por
Desimoni et al. [87] e poderia dar conta do estreitamento e da menor largura de linha
apresentado pelo dubleto apds recozimentos. Por sua vez o “defeito” associado ao se-
gundo mecanismo poderia ser a interface FeSi,/Si presente nos precipitados, portanto
de natureza intrinseca. Neste segundo mecanismo, admite-se que o singleto S., esta
associado com uma estrutura cibica perfeita e o dubleto Q(v) com a interface. Se
admitimos ainda que no interior dos precipitados (ou no volume interno) a estrutura
estd ordenada, enquanto que a regiao interfacial constitui a unica fonte de desordem,
exatamente pela auséncia de atomos de Fe no lado da matriz Si, podemos explicar o
comportamento apresentado pela razao 5%7

Como ja foi discutido na segao 7.2, o parametro essencial que sustenta a estabi-
. ~ . = area interfacial
lizagao da fase v ¢ exatarr\lente 0 grande valor.d'a Tz o e etade” Este valor
torna-se cada vez menor a medida que o precipitado aumenta de tamanho, ou seja,
com o aumento da concentragao. Dentro do ponto de vista do mecanismo proposto

acima temos entao,

-1

) (7.2)

S, area interfacial

Q) * | volume do precipitado

e portanto deveria aumentar com o tamanho do precipitado (ou concentragao). Este
é exatamente o comportamento observado na tabela 6.7. Em Cp=8,5at.% teriamos
um caso extremo onde os poucos precipitados de FeSi; que ainda se encontram na
fase y—FeSi; sdao tao grandes que a grande maioria dos dtomos de *’Fe pertencem ao
volume e o sinal daqueles situados na interface nao seria percebido dentro da precisao
do método.

Cabe mencionar ainda que nossas explicagbes para o fendmeno baseiam-se es-
sencialmente em um ponto de vista estrutural sem a necessidade de inserir campo
magnético algum como proposto por Fanciulli et al. [86]. Dificilmente usando-se
amostras de filmes finos de y-FeSi; sobre um substrato, como fizeram Fanciulli et
al. [86], poderia ser percebido tal processo de ordenamento pois, nesses sistemas, a
transformagao v — ( é imediata ao se recozer.
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7.6 Processo IBIEC x processo térmico

Souza et al. [54] implantaram Fe com uma energia de 100 keV até uma fluéncia de
1 x10'® Fe/cm? (= 0,3 at.% no pico), em Si(100) pré-amorfizado com Ge. Efetuaram,
posteriormente, uma recristalizagdo térmica (processo SPE do inglés “Solid Phase
Epitaxy”) da camada amorfa superficial de Si em uma faixa de temperatura entre
500°C e 550°C. Como resultado eles obtiveram que, apds a recristalizagdo ter sido
concluida, os 4dtomos de Fe encontram-se segregados em uma estreita camada na
superficie da amostra. No entanto, eles mostram que a difusividade na fase amorfa é
desprezivel e que a segregacio ocorre porque de alguma forma os dtomos de Fe sdo
empurrados pela interface c-a para junto da superficie. Eles sugerem que os dtomos
de Fe encontram-se aprisionados na fase amorfa por estarem formando pequenos
compostos com Si que mantém-se estaveis nesta faixa de temperatura. No entanto,
os atomos de Fe tornam-se livres ao serem alcangados pela interface e podem difundir,
preferencialmente na fase amorfa?, até serem novamente aprisionados. A distancia de
difusao seria extremamente curta na fase amorfa e os atomos de Fe estariam sendo
empurrados por um constante processo de aprisionamento e liberagio.

Resultados semelhantes foram obtidos por Lin et al. [88] em recozimentos extre-
mamente rapidos realizados em alta temperatura (processo RTA do inglés “Rapid
Thermal Annealing”). Lin et al. [88] recristalizaram uma amostra de Si(001) implan-
tada com 50 keV de Fe até uma concentracdo de pico de ~4at.%. O processo utilizado
foi um RTA em 900 °C por 120 s. Como no caso anterior, também foi verificado um
intenso movimento do Fe na direcdo da superficie. Analises por TEM revelaram que,
ao final do processo, obtém-se precipitados S~FeSi, rente a superficie do Si.

Observe que os casos SPE e RTA sao completamente diferentes ao caso IBIEC. En-
quanto no presente caso houve a formagao de pequenos precipitados y-FeSi, mantendo-
se praticamente a mesma distribuicdo de Fe da fase amorfa na fase cristalina, nos casos
térmicos os atomos de Fe sio empurrados para a superficie. Podemos nos questio-
nar entdo sobre a razio deste comportamento tao diferenciado dos atomos de Fe no
processo IBIEC.

Vamos iniciar analisando a possibilidade da precipitacao ocorrer ja na fase amorfa
no processo IBIEC, quem sabe pela influéncia da irradiacdo. Se isto ocorresse o fato
de ndo ocorrer movimento dos atomos de Fe para a superficie estaria justificado,
uma vez que os precipitados dificilmente seriam dissolvidos pela passagem da frente
de recristalizagdo. Lin et al. [74] mostram claramente que isto nao ocorre. Eles
analizaram por TEM uma amostra onde havia sido realizada uma recristalizacio
apenas parcial por IBIEC. A camada amorfa inicial era de 95 nm mas somente 60

4A baixissima solubilidade do Fe em Si cristalino faz com que uma proporgao desprezivel de
Fe seja incorporada a fase cristalina. Além desse fato, a difusividade do Fe em Si cristalino nesta
temperatura € tao alta que aqueles dtomos de Fe que por ventura sao introduzidos na fase cristalina
podem rapidamente alcangar a interface novamente.
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nm foi recristalizado. Eles mostraram que na camada amorfa restante (= 35nm) nao
havia nenhum precipitado de FeSi,. Por sua vez, na regido recristalizada forma-se
precipitados de y-FeSi,.

Provavelmente o parametro que regula o arraste (ou nao) do Fe para a superficie
seja a mobilidade do Fe frente a velocidade da frente de recristalizacio. No IBIEC
temos o avango de uma frente de recristalizacdo rapida mas com o substrato em
uma temperatura bastante baiza para este tipo de processo (T = 32(°C). As situacdes
SPE/RTA também apresentam o avango de uma frente de recristalizagao tao rapida,
ou ainda maior (RTA), que a observada no processo IBIEC, mas com o substrato em
uma alta temperatura no caso SPE (T = 55(°C), e em uma altissima temperatura no
caso RTA (T = 900°C). A possibilidade de “desvincular” a velocidade de recrista-
lizagao da temperatura do substrato é uma caracteristica singular do processo IBIEC.
As velocidades de recristalizagao foram de ~1nm/min para os casos IBIEC® e SPE e
de ~50 nm/min no caso RTA. O ponto chave aqui parece ser a temperatura de 320°C
para o IBIEC. pela proposta de Souza et al. [54], o arraste observado no SPE é de-
vido a uma continua liberagao dos atomos de Fe de seus centros de aprisionamento na
fase amorfa quando a interface os atinge. A mobilidade dos atomos de Fe liberados
torna-se possivel na fase amorfa até o momento de serem novamente aprisionados.
Em 320°C a possibilidade de difusdo dos atomos de Fe na fase amorfa, quando estes
fossem liberados, seria extremamente mais baixa.

Esse raciocinio é capaz de justificar porque ocorre um arraste do Fe nos casos
térmicos enquanto que no processo IBIEC a distribui¢ao de Fe nao é modificada. No
entanto, onde ocorre e como acontece a precipitacao ainda nao estd claro. Existem
duas possibilidades: a) os precipitados de FeSi, sao formados diretamente na interface
c-a, ou b) os dtomos de Fe poderiam passar para a fase Si cristalino na forma de uma
solu¢do super saturada. Nesse tltimo caso os precipitados seriam gerados quase que
imediatamente na fase cristalina. O caso mals provavel parece ser a formacao direta
na interface c-a devido a extremamente baixa solubilidade do Fe em Si. Um meca-
nismo misto poderia estar também ocorrendo com uma predominancia do processo
de precipitacdo na interface.

Propde-se a seguinte imagem microscopica para o processo IBIEC. Estando o ma-
terial em uma temperatura mais baixa que o caso térmico, a difusdo na fase amorfa
torna-se muito lenta e os atomos de Fe ndo conseguiriam migrar avante da inter-
face. Por outro lado, o que viabiliza uma velocidade de recristalizagao tao alta no
mecanismo IBIEC, mesmo em baixas temperaturas, é a grande geragdo atérmica dos
defeitos da dobra que seriam os grandes responsaveis pela recristalizagao. Como visto,
estes defeitos criam-se e aniquilam-se aos pares e movimentam-se ao longo das direcdes

SNo IBIEC a velocidade depende tanto do fluxo i6énico como da espécie atémica que constitui o
feixe de irradiagdo além da temperatura do substrato (ver capitulo 4). Alguns exemplos onde obteve-
se formagdo da fase 4-FeSis por IBIEC sao: o presente trabalho onde a velocidade era a~0,5nm/min
e as referéncias [6, 68, 74, 88] onde a velocidade era ~ 1,5 nm/min. O valor de Inm/min é proposto
como um valor tipico.




{110} na interface. Desta maneira, poderiamos supor que os atomos de Fe estariam
livres para migrarem sobre a interface com o auxilio destes defeitos, uma vez que a
solubilidade do Fe em Si é extremamente baixa. Mas este processo também acarreta
por empurrar os atomos de Fe para a superficie se nao ocorrer precipitagao. Contudo
se existir uma grande probabilidade de nucleagao de precipitados na interface a si-
tuacao muda. Uma vez que os atomos de Fe estariam acoplados aos defeitos da dobra
e estes aniquilam-se aos pares, os centros de nucleacao seriam formados pelo encontro
de dois ou mais atomos de Fe. Uma alta densidade de centros de nucleagao deve
entdo ser gerada pela passagem da interface. Como a temperatura é muito baixa, o
raio de captura de atomos de Fe pelos centros de nucleagdo nao seria muito extenso®,
portanto os precipitados s6 poderiam crescer enquanto a interface estivesse proxima o
suficiente. Partindo deste argumento o tamanho dos precipitados seria inversamente
proporcional a velocidade da interface. Dentro desta proposta, a alta velocidade da
interface, a baixa temperatura da amostra e a elevada concentracao dos defeitos da
dobra na interface, seriam os parametros que delimitam o tamanho dos precipitados.

Aparentemente a verificagdo das hipoteses de precipitacao langadas acima passa
pela realizagio de modelos que as utilizem (ou que as descartem). Isso tendo em
vista a dificuldade em conceber experimentos que nos fornegam informagoes dire-
tas dos detalhes microscépicos. A comprovagdo experimental viria indiretamente
comparando-se o comportamento da precipitagdo previsto pelos modelos com resul-
tados experimentais. Cita-se um exemplo. No caso do processo SPE visto acima [54],
os autores verificaram um intenso aumento na velocidade da interface nas regides da
matriz onde o Fe estava presente. No processo IBIEC verifica-se uma queda apreciavel
na velocidade da interface nas regioes contaminadas com Fe. Em nosso caso a ve-
locidade inicial é 0,7 nm/min e baixa para ~0,3 nm/min em uma regidao onde a
concentragio de Fe é de Cp. = 2at.%. Como no IBIEC supostamente ocorre preci-
pitagdo diretamente na interface c-a e no SPE néo, o mecanismo de precipitacao deve
ser a origem desta diferenca. Algum modelo proposto deveria ser capaz de reproduzir
esta reducao na velocidade da interface. Na segao que segue apresenta-se um modelo
simples que, no entanto, da conta deste fendomeno.

7.7 Um modelo para a precipitacao induzida por IBIEC

Um modelo matematico relativamente simples pode ser obtido usando-se as hipéte-
ses lancadas acima. N&o é nossa pretens ao sermos demasiado rigorosos ou até mesmo
reproduzir todos os detalhes envolvidos em um processo tao complexo quanto este.
Nesta segio pretende-se apresentar um esbogo de modelo, supostamente valido no
limite das pequenas concentragoes de Fe, e que da conta da queda de velocidade da
interface nas regioes da matriz onde existe uma certa concentragao de Fe. Mais do

6Para ser compativel com os resultados experimentais deveria ser menor que 10 nm.
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que acertar no relacionamento, pretende-se mostrar que as propostas acima rumam
a uma coeréncia com os resultados experimentais.

As hipéteses iniciais sdo as que seguem. Os atomos de Fe ocupam preferencial-
mente os ditos sitios da dobra na interface mas ndo impedem o seu movimento permi-
tindo a recristalizagao do Si. Isso significa dizer que os atomos de Fe movimentam-se
na interface acoplados aos defeitos estruturais denominados sitios da dobra mas nao
interferem na recristalizagao. Os sitios da dobra aniquilam-se aos pares, portanto
existe um numero de saltos atomicos médio dado por cada sitio, ng, antes da sua
aniquilagdo com algum outro sitio da dobra que venha em sua direcao. Em cada salto
destes defeitos um atomo de Si da fase amorfa passa a pertencer a fase cristalina ou,
equivalentemente, um certo volume da fase amorfa recristaliza-se. N6és vamos admitir
no entanto que qualquer atomo de Fe em movimento, i.e acoplado a um sitio da do-
bra, que passe pelo raio de captura de um nicleo de precipitagio seja aprisionado por
ele. Desta maneira os precipitados crescem onde o tamanho que eles atingem é uma
fun¢ao da velocidade vg, de avango da interface c-a. No entanto, cada dtomo de Fe
aprisionado por um centro de nucleagiao acaba por aprisionar também o sitio da do-
bra que o levava, acarretando em uma redugao na velocidade de recristalizagao. Essa
perda na velocidade é, em tltima analise, conseqiiéncia de uma redugao no nimero
de saltos médio dado por cada sitio da dobra na interface. Desta maneira podemos

escrever,
fet
VFe I'lg
e (7.3)
Vsi Ii4

onde vy, é a velocidade da interface na presenca do contaminante Fe, vg; é a veloci-
dade da interface no caso de Si puro, nS® é o nimero de saltos médio efetivamente
dado por um sitio da dobra e ng é o nimero de saltos médio que seria dado por um
sitio da dobra antes de ele se aniquilar com algum outro sitio da dobra, ou seja, no
caso de nao ocorrer aprisionamento algum.

Vamos considerar uma probabilidade de aprisionamento P,,(n) para um dado
salto n do sitio da dobra. Em uma primeira aproximagao vamos supor que a concen-
tracao de Fe é baixa, a ponto desta probabilidade ser pequena e aproximadamente
independente do numero de saltos que ja foram executados. Nesse caso podemos
escrever,

n&® = ng — ng x Pap, (7.4)
onde P, é a probabilidade de aprisionamento de um sitio por salto. Inserindo (7.4)
em (7.3) chega-se a,

e = 1-P,, (7.5)
Vsi
portanto o problema se reduz a calcular a probabilidade de aprisionamento de um

sitio da dobra por salto, P,,.
Como trata-se de um movimento basicamente unidimensional dos sitios ao longo
das diregdes {110} na interface, podemos estimar esta probabilidade de aprisiona-
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mento por,

p =2

ap — v

dc

onde aj; é o comprimento de um salto do sitio da dobra e d. é a distancia média entre
os centros de nucleagdo. A distancia d. pode ser estimada por,

1
= _Ni/y

(7.6)

dc (7.7)

onde N, é a densidade volumétrica de centros de nucleagido. O problema se reduz entao
em estimar o valor desta densidade. Nos iremos partir agora da seguinte hipdtese:
um centro de nucleagio é formado quando ocorre a aniquilagao de um par de sitios da
dobra que continham atomos de Fe acoplados (um em cada sitio). Dentro deste ponto
de vista, a densidade média de centros de nucleagdo N, esta diretamente relacionada
com a densidade média de sitios da dobra, que notaremos pela letra <N>, e também

com as distancias de separagao dp. e dg entre os atomos de Fe e os defeitos da dobra
(ambos supostamente homogéneamente distribuidos), respectivamente. Observe que,

dq

Ne= —2— <
dFe+dd

N>, (7.8)

fornece os limites apropriados para tal relacionamento, a saber,

1 - se dg = dp., entao para todo o sitio da dobra existe um atomo de Fe associado e
muito provavelmente <N>/2 centros de nucleagio existirdo (os sitios da dobra
aniquilam-se aos pares).

2 —sedpe > dg = N¢ < SI;I—Z e, no limite dg. > dgq, N. — 0. Este caso é bastante
ébvio e implica em uma situagdo de quase inexisténcia de Fe, portanto sem

centros de nucleacao.

3 —sedp. < dg = N, > ilg—z e, no limite dp. — aj(passo do salto), N. -< N >. Este
limite prevé uma situagao bastante extrema onde existe muito Fe de maneira
que, imediatamente a geracao de um defeito da dobra, a ele é acoplado um Fe.
Logo que o defeito comegasse a se mover ele encontraria um outro Fe livre, pois
existiriam muito mais Fe do que defeitos. Portanto ocorrera a nucleagao de
<N> centros de nucleagao.

Como nés veremos mais adiante, mesmo no regime de poucos % de dtomos de Fe
em Si, nds estaremos no limite em que existem muito mais atomos de Fe que defeitos
da dobra, i.e. dr. < d4”. Nesta situacio a equagdo (7.8) pode ser aproximada por,

d
N, ~ (1 - F") < N>, (7.9)
dq

"Mas ainda longe do limite dpe — a); pois estamos supondo baixas concentragoes de Fe.
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que, ao ser inserida na equagao (7.7) e estimando-se dp. e dgq pelo inverso da raiz
cibica das concentracoes de Fe, Cp., e de defeitos da dobra, <N>, respectivamente,

chega-se em:
<h=<N>r%[y—(<N>)§
CFe

No entanto este valor de separacio entre os centros de nucleagao dado por (7.10)
estd subestimado, levando-se em conta o fato de que os centros de nucleagdo do

[

(7.10)

plano atomico imediatamente abaixo ao que estd sendo recristalizado, também podem
ser contados como centros de aprisionamento. Portanto a equagdo (7.7) deveria ser
corrigida para contar os centros de nucleac¢do ao longo de planos interfaciais vizinhos,
dentro do alcance do raio do precipitado,

& = —Z:_—
(Z}“—ﬂ 3*”)
R — (7.11)

27‘)3

onde rp é o raio médio dos precipitados formados, a; é a distancia interplanar na
direcao de avango da interface e d} é a distancia de separagao efetiva entre os centros
de nucleacéo.

Um relacionamento envolvendo o raio médio dos precipitados, a concentragao de
Fe, a concentragao de defeitos da dobra e a queda verificada na velocidade da interface
pode entdo ser obtida inserindo-se a equagéo (7.11) em (7.6) (onde d. é na verdade
d?) e o resultado em (7.5). Adotando-se ainda a simplificagdo a; =~ aj ~ as;/2, onde
as; é o parametro de rede do Si, chega-se ao seguinte resultado,

1

VFe 1, (<N>)3]®
%i_L4W<N>41(W)] (7.12)

(para Cpe > < N > e Cp. < 1).

A equagdo (7.12) explica a queda da velocidade da interface como uma con-
seqiiéncia de um processo de precipitagio do composto FeSi; que ocorre durante a
passagem da interface c-a. Para fazermos um teste desta equagao com valores tipicos
é necessario estimarmos o valor médio da densidade de defeitos da dobra <N>. Isto é
possivel recorrendo ao modelo de Jackson [53] apresentado no capitulo 4. A equagao
(4.9) do capitulo 4 no caso limite v > 1 passa a ser escrita como,

N,
<N>= 7(1n’y) (para vy > 1), (7.13)

onde, como visto anteriormente, N, é a concentragao de defeitos gerada por um unico
fon do feixe de irradiacio, e ¥ = Noo?aZ. Relembrando os parametros utilizados na
J
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definicdo do parametro v (se¢do 4.1.5) temos: a é a distancia interplanar no Si (a =
0,27 nm), 0% é a se¢do de choque de aniquilagdo dos defeitos da dobra, 7, = =

~

2 €
o intervalo de tempo entre a chegada de dois ions consecutivos em uma mesma Izﬁea
interfacial 12 e 7; é o tempo para que ocorra um salto atémico do defeito (expressao
(4.5)). Com o auxilio da expressao (4.5) e da defini¢do de 7,, o pardmetro v passa a
ser,
_ N,o?a E

v = 3 Vo€XP (—k—T—) i (7.14)
onde E é a energia de ativa¢do para a migracao dos defeitos (E = 1,2 eV - ver capitulo
4) e v, é um fator pré-exponencial relacionado com a freqiiéncia de salto.

Por ajustes aos dados experimentais da velocidade de recristalizacdo do Si ir-
radiado com 600keV de Kriptonio, Priolo et al. {44, 58] obtém os seguintes valores:
02=7,4x10"" cm™%12=1,6x10"'? cm?* N, = 5x10"® cm™ e v, = 1,7x 10" s71.
O fluxo idnico de nossas irradiacdes com Ne era ¢ = 6.25 x 10'2jons/(cm?s) e a tempe-
ratura do Si durante o IBIEC era T = 593 K. Utilizando-se estes valores na expressao
(7.14) encontra-se vy = 102, resultando em < N >|kr600kev= 2,3 X 10'® cm~> pela
relagdo (7.13). A notacdo especial adotada é para caracterizar que este valor cor-
responde a densidade de defeitos da dobra quando efetua-se uma irradiagao com
600 keV de Kr e com um fluxo iénico de ¢ = 6.25 x 10'*{ons/(cm?s) e em uma
temperatura de 320°C. No entanto, as nossas irradiagoes foram efetuadas com 380
keV de Ne mantidos os demais parametros. No capitulo 4 viu-se que os resultados
experimentais sio consistentes com um relacionamento linear entre a geragao de de-
feitos e o poder de freamento nuclear, pode-se estimar assim o valor para o Ne em
<N >=09,5x 10 cm™3, uma vez que a razao entre os poderes de freamento nuclear
do Ne e do Kr, nas respectivas energias, é 0,042.

Conforme mencionado na secdo anterior, a velocidade é reduzida de 0,7 nm/min,
no Si puro, para 0,3 nm/min, naquelas regides onde Cr, ~ 2at.%. Relembrando que
os precipitados y-FeSi, atingem um raio de no maximo 10 nm, vamos estimar o raio
médio em torno de 5nm, uma vez que nesta faixa de concentragado somente temos
precipitados 7. Os valores considerados tipicos para o nosso caso sao entdao: 2rp =
10nm, Cpe ~ 2at.% = 1 x 102! cm™2 e < N >~ 9,5x10'® cm™2. Introduzindo-se esses
valores na expressao (7.12), obtém-se, S = 0,55 A razdo experimental foi £e =
% = 0,43. Como podemos observar, apesar do modelo ser bastante simplificado®, os
resultados sao bastante consistentes nos sugerindo estarmos no caminho certo.

O que pretendeu-se aqui foi sedimentar as hipéteses apresentadas na se¢ao an-
terior, a fim de tornd-las mais claras e de mostrar que elas sdo capazes de fornecer

8Usou-se somente aproximagoes lineares e a densidade dos centros de nucleagao foi calculada
com base na concentracao de Fe implantado onde mais correto seria descontar-se aqueles atomos
de Fe que incoporam-se aos precipitados. Como a concentragao de defeitos da dobra é ordens de
grandeza inferior a concentragao de Fe e os precipitados sdo pequenos estas aproximagoes mostraram-
se aceitaveis.




relagdes compativeis com o comportamento experimental observado. De fato, a re-
alizacdo de um modelo mais confiavel que inclua toda a riqueza de detalhes que o
processo merece, por si sé ja seria um bom tépico para um trabalho de pesquisa
especifico.

7.8 Conclusoes

Até o inicio da presente tese era conhecida a existéncia da fase y-FeSi, formada
a partir de diferentes técnicas, entre elas a técnica IBIEC. No caso da fase y—FeSi,
obtida pelo processo IBIEC, conhecia-se uma temperatura de referéncia para a trans-
formagio de fase vy — [-FeSi; (quanto aos filmes finos y—FeSi,, jd estava bem estabe-
lecida a sua correlagiao com a espessura). Além disso, havia-se provado a coexisténcia
das fases v e a-FeSi, produzidas pela técnica IBIEC. Porém uma série de questoes
ainda permanecia em aberto, que somente poderiam ser respondidas por um estudo
sistematico tal como o executado no presente trabalho.

De fato, neste trabalho de tese, estudou-se de uma forma sistematica o processo
de formacao, estabilizagio, ordenamento e transformagao da fase y—FeSi;. Com este
fim, modificou-se a concentracao de Fe implantado entre 0,5 e 28 at.%, realizando-
se o processo IBIEC sempre nas mesmas condigoes (irradiagio com 380 keV de Ne,
amostra mantida a uma mesma temperatura de 320°C, e um fluxo i6nico de de b=
6.25 x 10'%{ons/(cm?s)). Estudou-se a estabilidade térmica dos precipitados y-FeSi,
em fun¢dao da temperatura e da concentragio de Fe implantado. Por ultimo, estudou-
se o caracter magnético da fase y-FeSi; bem como o ordenamento da mesma em
fungio da concentragao e da temperatura de recozimento. Abaixo temos os principais
resultados obtidos em consequéncia destes estudos:

1) aformagio e a estabilizagao da fase y-FeSi, sdo sustentadas pelo pequeno tamanho
dos precipitados que apresentam um raio sempre <10 nm. O motivo é a com-
peticio entre a energia interfacial e a energia volumétrica que da preferéncia,
enquanto o volume do precipitado for pequeno, a estruturas mais coerentes com
a matriz Si.

2) observou-se uma coexisténcia das fases v, a e (-FeSi, com o aumento da concen-
tracio de Fe. Este fenomeno é obtido somente via a técnica IBIEC. Existe uma
seqiiéncia de transformagdo v — a — B que deve-se ao aumento de tamanho
dos precipitados. Com o aumento de tamanho a necessidade de uma estrutura
tio perfeitamente casada com a matriz Si para baixar a energia do sistema,
como é o caso da v, diminui. Em contrapartida, a necessidade de um arranjo
atémico mais energeticamente favoravel aumenta. Ao mesmo tempo esta € a
seqiiéncia indo da estrutura mais compativel para a menos compativel e da fase
menos estavel para a mais estdavel. Outro ponto favordvel a esta hierarquia é o
fato da fase —FeSi, ser estequiométrica enquanto que a a nao.
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3) as concentragdes criticas de Fe para as transigdes em 2) sao, respectivamente,
Crosa = (11 £2,5)at.% € Conp = (21 £ 2,5)at.%. A recristalizagdo parcial
surge porque a seqiiéncia dada em 2) nao € reversivel e a concentracao de Fe
diminui além destes limites.

4) nao existe uma temperatura especifica para a transigao y — (. A instabilidade
térmica da fase v é fruto de um processo de crescimento dos precipitados, deno-
minado de “Ostwald ripening”, e a transi¢ao de fase ocorre quando o seu raio ¢
tipicamente maior que 10 nm. A energia de ativagao térmica para este cresci-
mento foi encontrada ser E = (3,5 & 0,3) eV. Para fins préticos a temperatura
de transicao situa-se na faixa 600°C < T,4g < 730°C e é tanto menor quanto
maior for a concentragdo de Fe implantado.

5) A fase y-FeSi, é ndo magnética. Este fato surge do resultado do experimento
Mossbauer realizado a 4 K. O espectro tomado nesta temperatura é pratica-
mente igual aos tomados em temperatura ambiente indicando claramente a
auséncia de um desdobramento magnético. O singleto, tipico das fases cubicas,
foi observado em espectros CEMS apéds tratamentos térmicos. O dubleto deve-
se a desordenamentos estruturais e provavelmente também tem sua origem na
estrutura interfacial FeSiy/Si.

6) Acredita-se que a baixa temperatura do substrato (320°C) e a alta velocidade da
interface c-a (~ 1 nm/min) sdo os pontos principais que fazem do IBIEC uma
técnica especial para a formagido de pequenos precipitados de FeSi; que estao,
portanto, na fase y-FeSi,.

7) A precipitagdo muito provavelmente ocorre na propria interface c-a, durante a sua
passagem pela regiao rica em Fe, e deve ser a principal responsavel pela queda
na velocidade de recristalizagao observada nestas regioes.

De fato também especulamos na iltima se¢ao em torno de um modelo microscépico
para o processo de precipita¢ao por IBIEC. Acredita-se que ja existem informagoes e
hipéteses suficientes para a realizagdo de modelos confidveis. A comprovagao da vera-
cidade ou nio das hipéteses tais como, migragao dos atomos de Fe acoplados aos de-
feitos da dobra, ocorréncia da nucleag¢do na interface e outras, passa, inevitavelmente,
por esta etapa de modelagem e pela realizagao de novos experimentos direcionados
exatamente para a comprovagao ou nao de modelos propostos. Cabe salientar ainda
que, sendo de fato o tamanho dos precipitados uma fungio da velocidade da interface
c-a, pode-se esperar alguma alteragido nos limites de concentragdo mencionados em
3) ao modificar-se algum parametro de irradiagao que altere a velocidade.
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Apéndice A

Procedimento proposto por ZBL para o calculo
da secao de choque de freamento eletronico

Como ja foi mencionado, para o cilculo de v, ZBL [8] utiliza a teoria BK
[24, 25]. Segundo BK, a fragdo de carga efetiva vy é obtida pela expressao:

(Vo/VE)? 2AVp
2

Al

vy=q+(1+q) In[l + ( (A.1)
onde V, e Vi sdo as velocidades de Bohr e de Fermi respectivamente e a, € o raio de
Bohr (0,529 A) Como percebe-se desta equagao, a fracao de carga efetiva v é uma

funcao do comprimento de blindagem A,

A= 20.0(1 _ q)%
Zurzll = =47

(A.2)

e que ambas estas fungdes dependem da fragao de carga efetiva q definida no capitulo
2. Como mencionado no capitulo 2, a fun¢do proposta por ZBL é encontrada por
intermédio de ajustes, e corresponde & equagao (2.23). Essa fun¢do q = q(y,) é tal
que as se¢des de choque de freamento em todas as energias se encontram sobre uma
tinica linha nesse sistema de coordenadas que possui y(r) como abscissa. O parametro
y, é a velocidade efetiva do fon definida por

V.
Yr = z
V.73,

(A.3)

onde V. é a velocidade relativa do projétil em relagao a velocidade dos elétrons do
alvo, e é definida pelas equagoes:

V, = V(1 + g‘(jﬁ) se Vi > Vp
v2
= e+ (G - ()Y se Vir < VF. (A4)
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Al

fons pesados (Z > 2)

A base de céalculo consiste na relagao de escalonamento,

EG(HI) = ’YZZ]Z{]Ee(H) Ino mesmo meio
onde sao dois os parametros de entrada:

— a) a segdo de choque de freamento eletronico para o hidrogénio e.(H,V)
na mesma velocidade e no mesmo meio

— b) a fragdo de carga efetiva do projétil v

e.(H,V) é obtida através de ajustes de dados experimentais de se¢io de choque
de freamento em cada meio !

A fragdo de carga v é calculada a partir da equagdo (A.1), adaptada por ZBL
justamente para operar tanto em faixas de energias médias como elevadas (X 30
kev/u.m.a.)

Para velocidades baixas a dependéncia linear com a velocidade comeca a ser
dominante, sendo mais eficiente entao abandonar a relagio de escalonamento
(“scaling”). Trés critérios sao entao sugeridos para o abandono da relacao:

(1) se a velogidade efetiva do ion for tal que y, < 0,13, sendo y, dado por
(A.3). E justificado porque a maioria dos 10000 pontos experimentais
encontram-se na faixa y, > 0,13.

(2) v <

Zl
(3) V. < Vg, V, definido por (A.4)

As iltimas duas condigoes sao impostas pelos limites mais baixos das expansoes
usadas na teoria BK. Quando qualquer uma destas condigdes é satisfeita, a
secao de choque de freamento ainda é calculada pela relagdo de escalonamento
nesta velocidade de transigao. A partir dai a secao de choque de freamento
para projéteis mais lentos é entao reduzida proporcionalmente ao decréscimo
da velocidade até atingir o valor nulo na velocidade zero.

1Se 0 meio é composto de duas ou mais espécies atomicas admite-se a validade da regra de Bragg
apresentada no capitulo 2.
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A.2 lons leves (Z < 2)

Os ifons leves sdao ditos serem as particulas a e o hidrogénio. Como ja dissemos,
a segao de choque de freamento para o hidrogénio ¢.(H) é obtida diretamente por
ajuste dos dados experimentais para cada elemento alvo. Para energias abaixo de 25
keV é mais conveniente as seguintes dependéncias com a velocidade: - se o dtomo
alvo apresenta Z, < 6 entao €, o« V%°; - se Z, > 6 entdo g, x V9.

Ja para se obter a segio de choque de freamento do Hélio ¢.(He), continua-se a
adotar uma rela¢io de escalonamento tal que, v? = ie—;%%l, mas de um ponto de
vista um pouco diferente. Devido & grande quantidade de valores e.(He) obtidos
experimentalmente, ultrapassando inclusive ao nimero existente para o hidrogénio,
¢ mais conveniente definir 7%, pela equagio acima e efetuar um ajuste diretamente
com os dados experimentais disponiveis, em vez de se adotar a teoria BK para o seu
calculo. Uma forma funcional simples para +%, foi obtida como:

5
v* =1 —exp[—)_ain(E)]
1=0
onde a, = 0,2865; a; = 0,1266; a2 = 0,001429; a3 = 0,02402; a4 = -0,01135 e
as = 0,0175. Quando a energia atinge valores abaixo de 2 keV uma dependéncia
linear com a velocidade é adotada.




Apéndice B

Método de Meechan-Brinkman

A modificacao de certas propriedades fisicas obtidas por intermédio de tratamentos
térmicos freqiientemente obedece uma equacao da forma [82],

fi('i% = F(p,(]1,(]2,---,qn)exp <_£rf) 3 (Bl)
onde p é a propriedade fisica que estamos medindo e que esta sendo modificada pelos
recozimentos, t é o tempo, T é a temperatura absoluta, k; é a constante de Boltzmann,
E é a energia de ativagdo para tal processo e q; sdo todas as outras varidveis que nao
sao t, T e p. Em tais processos é normal considerar que uma particular espécie de
imperfeicdao da rede é termicamente excitdvel e, por isso, capaz de sofrer uma mudanca
tal como migragio para uma posi¢do de mais baixa energia onde entao iria contribuir
de uma maneira diferente para a grandeza medida. As variaveis q’s fornecem, dentro
deste ponto de vista [82], a distribuigao espacial de sumidouros (ou dos ditos pontos
de menor energia) para os quais as imperfeicées devem migrar. Portanto, os q’s
dependem da histéria prévia do material e podem ser constantes ou uma funcgao da
densidade das imperfeigoes.
De um modo geral, a equagao (B.1) pode ser integrada como segue,

dp = exp (—_——-) dt
F(p,d1,42, .-, qn) k, T

t E p dp
0 ex (_—) dt = , (B2
/(; P ka /l;o F(paqlaq27""qn) ( )

onde, para amostras idénticas, ou seja, amostras que possuem uma mesma histéria,
os q’s nao precisam ser considerados e a equagdo (B.2) se resume a 6 = 6(p) ou, p =
p(0).

A importancia desta igualdade (B.2) é que ela define uma quantidade 6 que ¢ inde-
pendente do processo térmico. Isto pode ser visto mais claramente caracterizando-se
o processo térmico como uma maneira particular de se efetuar um recozimento na
amostra e, portanto, pode ser expresso matematicamente por uma fungao do tipo
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T = T(t). A expressao (B.2) nos diz que qualquer que seja a funcdo T = T(t),
que caracteriza um dado processo, o valor da quantidade 6 sera o mesmo desde que
as quantidades p, resultantes de ambos os processos, coincidam (a segunda integral
depende somente de p e da amostra).

Sejam agora duas amostras idénticas sobre as quais efetuam-se dois processos
térmicos distintos de modificagao da propriedade p:

- amostra isocrénica ; Esta amostra sofre recozimentos isocronicos, i.e. é aquecida
em temperaturas sucessivamente maiores T;, sendo que os incrementos na tem-
peratura nao precisam ser necessariamente iguals, mas exige-se que o tempo de
recozimento em cada temperatura sempre seja o mesmo. A medida de p; deve
ser efetuada apés cada passo i de recozimento isocronico.

- amostra isotérmica ; Esta segunda amostra sofre um recozimento isotérmico. A
amostra é aquecida em uma unica temperatura T,, e a modificacao da propri-
edade p é medida como uma funcao do tempo de recozimento 7. O objetivo
deste processo é construir a curva p x 7. Isto pode ser feito interrompendo-se
periodicamente o processo de recozimento através de um resfriamento rapido a
temperatura ambiente a fim de realizar a medida de p.

A partir de agora nés vamos trabalhar com a equagio (B.2), em conjunto com os
resultados das medidas de p destas duas amostras, a fim de obter uma relagao que
nos fornega a energia de ativagao E caracteristica deste processo de modificagao.

Ao final do intervalo de tempo At de um dos recozimento da amostra isocronica,
digamos o i-ésimo recozimento, estd associada a seguinte variagao Af; obtida pela
expressao (B.2),

t; —E ti—y —E
0, = —}dt — —_—— | dt
% = bt /0 exp (ka‘T) /0 exp (ka“lT)
t; —-E d
= — ] dt
</ti_1 exp <kal)
A0, = 6, — 0,_y = Atex (:—E—) (B.3)
i = 1 -1 = p kai El .

onde Y T é uma notagio que adotou-se para lembrar que T assume um valor cons-
tante por intervalos de tempo, sendo que j denota o nimero de intervalos.

Porém, esta ndo é a tinica maneira de se obter o valor de Af;. Conforme a equagao
(B.2) ele também poderia ser obtido de uma integral em p:

6 —0,_, = [/,,,_, 4P + " dp +
SR po F(pyqiy@2senn)  Jois F(poq1,q20 e, n)

/P-—l dp
o F(p,qu,q2,-,6n)
Pi dp

Hi —05_ = .
! Pi—1 F(pyqla‘ha“'vqn)

(B.4)
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Como as amostras sio idénticas a fun¢do F(p,q;, q2, ... ,¢») € a mesma para
ambas. Entdo a equagio (B.4) nos garante que o mesmo valor A#f; obtido para a
amostra isocronica, seria também obtido para a amostra isotérmica, desde que in-
tegrada dentro do mesmo intervalo (p;—1,pi). No entanto, a func¢do F(p,q) também
continua sendo desconhecida para a amostra isotérmica. Este problema pode ser con-
tornado observando que podemos efetuar uma nova integracdo em t, mas agora com
base nos resultados da amostra isotérmica, i.e. o resultado Af; novamente sera obtido
desde que os limites de integracdo inferior e superior da varidvel t sejam respectiva-
mente 7;_; e 7;. Estes limites sio extraidos da curva p x 7 (construida a partir de
medidas na amostra isotérmica) simplesmente procurando-se nesta curva os valores
de T que correspondem respectivamente aos resultados p;_; e p; medidos na amostra
isocronica.

Uma vez determinado o intervalo de tempo An, = 7, — 7_;, a integral tempo-
ral dada pela equagao (B.3) pode ser novamente efetuada. Admitindo-se agora um
processo isotérmico a uma temperatura T, temos,

Al = A dtexp (&) , ou ainda,
A6 = Amexp (k:,?) . (B.5)

Isolando-se Af; nas expressoes (B.3) e (B.5), facilmente chegamos a seguinte ex-

pressao:
ATi E 1 1
n(F) w(m-n) 09

E importante observar que a equagdo (6.4) foi obtida para um processo termi-
camente ativado completamente geral, onde em nenhum momento especificamos a
funciao F(p,qi, gz, --- ,4n) que aparece na equagao (B.1). As unicas hipéteses feitas
foram as seguintes:

i) as duas amostras sao idénticas; a histéria prévia dos dois materiais ¢ a mesma.

i1) admitiu-se uma unica energia de ativagao para o processo.

A rigor, o caso ii) é uma condigdo fraca. Isto porque nas regides de temperatura em
que um processo predomina sobre os demais, a equagio (6.4) continua sendo valida.

Em nosso caso a grandeza fisica que estamos modificando com o auxilio dos reco-
zimentos é a distribui¢ao de precipitados de FeSi, na matriz de Si. Esta redistribuigao
que se faz tanto em tamanho como em numero, procura atingir uma situagdo mais
estavel, a saber, precipitados maiores € em um menor nimero (processo de Ostwald
ripening). Como ja mencionamos anteriormente, a drea que se redistribui no sinal
de Fe dos espectros de RBS, tais como aqueles da figura 6.5, ¢ uma medida que esta
intimamente relacionada com este processo (p = area redistribuida A).
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Apéndice C

Demonstracao da validade da permuta A7 — 7 na
equacao de Meechan-Brinkman para a isoterma
700°C

A equagdo (B.2) do apéndice B nos permite definir as seguintes variaveis,

. g E
1sot  __ -
0 = /0 exp ( kaa) dt

| E
6% = rexp (—ka ) (C.1)

vdlida para o processo isotérmico em T,, e também,

b : S
1S0C — _ _ t
/o exp( kaj‘Ti)

: i E
g = ALY exp (—k T ) (C.2)
bln/

n'=1

valida para o processo isocrénico onde a temperatura T é constante por partes, i.e
T=T,; se ti_; <t < t; onde t; — t;—; = At = constante.

Conforme concluimos no apéndice B, os valores destas varidveis § independem do
processo desde que as quantidades p (em nosso caso A) resultantes sejam as mesmas
em ambos o0s processos, ou seja,

E i E isot __ _ isocC
Texp <— kaa> = At nlzzjl exp (— kan’> (se p*° = p™°°). (C.3)

Os recozimentos isocrénicos sao efetuados em temperaturas tais que T; = Ti—; +
AT, onde AT é um incremento de temperatura mantido fixo. Da relagao (C.3) segue:

E i1 E
Texp (’ kaa> At exp (_kb(T1 n nAt))

i-1 Tr¥ean
= At {exp (—1—E—>} o (C.4)
n=0 b
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O expoente da expressdo (C.4) pode ser reescrito da seguinte maneira,

1 1(1 nAT)'l‘ (C.5)

(T, +nit) Ty T

Como em nosso caso T; = 973K; AT = 40K e (i-1) = 5, temos P—A—II- < 0,1 na

T,
soma em (C.4). A aproximagio (1 —x)™! =1 —x+ --- pode ser usada e a equagio

(C.5) passa a ser:

E i1 E %—1(1-"—%‘)
rep (~) = arE e ()]

b
E \ & EAT \"
= Atexp (— kal) nz:aexp (kb(T1)2> . (C.6)

Identificando-se a soma em (C.6) como uma série geométrica temos,

T ( E ) ( E ) 1— expkf(%‘;r)zi
— €X - = €X —_
At P kyTa P kpy T/ 1 — ekaf(%’er
EAT -
= exp (_ E ) ekab(T1)21 (;1"- — 1)
- EAT )
ko'T XPLy(T1)2 ('1; - 1)

(C.7)

onde definiu-se X = exp (k—f(-,Ar—:F)—z)

Reagrupando-se as exponenciais em C.7 e extraindo-se o logaritmo chega-se em,

"(3) - Bt teapeo o (§53)

X

Ef1 1 T—Tl} (& -1)
= —9m — o+ +In|—1, C.8
elm - ((5_1) (€9
onde usou-se a definicio T = T; + (i — 1)AT para obter-se a ultima expressao.

Para a isoterma 700°C, T, = T; = 700°C e as duas primeiras fragoes no interior
das chaves se anulam. A isoterma 700°C possibilitou comparagdes com os resultados
isocronicos somente até a temperatura de 820°C. Desta maneira a temperatura T se
situou no intervalo 973K < T < 1093K, e a fragdo restante no interior das chaves
pode ser aproximada por:

-7 T-Tv T-T 1 1

Ty~ T, T, I, T (C9)

Nas nossas medidas em particular obteve-se % ~ 4 x 10*K, além disso, AT = 40K

e Ty = 973K. O parametro x = exp (RE—(:AF—%) é entao x~5,4. Com este valor, o termo
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logaritmico que o envolve apresenta o seguinte comportamento:

(L} _ 1) 0 quandoi =10
In (x—) =< 0,17 quandoi=1 (C.10)

(% - 1) 0,205 quandoi — oo

Portanto o termo (C.10) é um termo de corre¢do que pode ser desprezado em uma
primeira aproximagao'. Desta maneira a equagdo (C.8) se reduz a equagao,

T E r1 1
o (x) > (7 7)) (C-11)

com base em (C.9) e desprezando-se o termo (C.10).

Como podemos observar, a equacdo (C.11) nos confirma que para a isoterma
700°C, e dentro das nossas condigdes experimentais, a permuta A7; — 7 na equagao
de Meechan-Brinkman (6.4) pode ser usada como uma primeira aproximagao.

1Observe na figura 6.11 que os valor de ln%:— s3o bem maiores.
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Abstract

y-FeSi, precipitates were produced in Si(001) wafers by an ion beam induced epitaxial crystallization process and
subsequently annealed at temperatures in the range 700-900°C. The resulting Fe redistribution, phase transition and
precipitate coarsening were studied using Rutherford backscattering, channeling and transmission electron microscopy
techniques. It is shown that a -y to B phase transition starts at 700°C and it almost completed at 900°C. This is accompanied
by an Fe redistribution and a coarsening process. The extracted activation energy for the coarsening process Q = 3.5 + 0.3
eV is in excellent agreement with theoretical estimations assuming Ostwald ripening process.

1. Introduction

In the last years, considerable effort has been devoted
to the synthesis and study of the properties of iron disili-
cides. The two stable and well established phases are the
tetragonal «-FeSi, (stable above 950°C), and the or-
thorhombic B-FeSi, (stable below 950°C) [1]. The recently
discovered y-FeSi, phase has a CaF,-type structure with a
lattice parameter nearly identical to that of Si [2-6]. This vy
phase normally exists in the form of either uitrathin epi-
layer on a Si substrate [2,6] or as small coherent precipi-
tates [5,7] in a Si matrix, where the lattice of the y-FeSi,
matches perfectly with that of Si host.

The thermal stability of -y-FeSi, thin films has previ-
ously been studied and it was determined that a y to B
phase transformation occurs at rather low temperatures
(~ 500°C) [2,4]. On the other hand, it was recently re-
ported that y-FeSi, precipitates are stable up to 700°C, the
temperature at which they start a 'y to B phase transition
which is almost completed at 900°C [8,9].

In the present work we present a study on the structural
evolution of ion-beam synthesized -y-FeSi, precipitates in
Si upon thermal annealing. Using transmission eleciron
microscopy (TEM) Rutherford backscattering and channel-
ing (RBS/ C) techniques, we were able to follow not only
the phase transformation and the coarsening process of the

* Corresponding author.

precipitates but also the depth distribution of the implanted
Fe ions.

2. Experimental procedure

Si(001) wafers (p-type with 1 Q cm) were Fe im-
planted at room temperature at energies of 50 and 100 keV
to fluences of 6 X 10'* and 1x 10'® Fe/cm?, respec-
tively, in order to obtain an extended implantation region
(average Fe concentration =3 at.%). Beam heating was
minimized by keeping the beam flux below 1 wA cm™2.
Channeling effects were avoided by tilting the wafer nor-
mal 7° away from the incident beam direction. The implan-
tation induced amorphous layer was subsequently crystal-
lized by an ion beam induced epitaxial crystallization
(IBIEC) process, i.e., by irradiating the sample at 320°C
with 380 keV Ne* ions at a flux of 1 pA cm ™2 to a total
fluence of 2% 10'7 Ne/cm> Then, isochronal and
isothermal annealings were performed at temperatures
ranging between 700 and 900°C and at times varying from
1 h up to 84 h in a vacuum better than 10~7 Torr.

The samples were analyzed by RBS/C at a 160°
scattering angle using 800 keV He"* ions. The Fe distri-
bution was also studied by RBS at a glancing angle
geometry, in which the sample normal formed a 50° angle
with respect 10 the incident He* beam. At this geometry
the depth resolution of the system was of the order of 10
nm. The implantations and RBS/C experiments were
performed using the 400 kV ion implantor from the Insti-
tuto de Fisica, Porto Alegre. Transmission electron mi-

0168-583X /95 /809.50 © 1995 Elsevier Science B.V. All rights reserved
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Fig. 1. Random (full line) and channcled (dashed line) RBS spectra of Fe implanted into Si sample after the IBIEC process.

croscopy (TEM) observations, including selected area
diffraction (SAD) and high resolution microscopy (HREM),
were performed at Lawrence Berkeley Laboratory.

3. Results and discussion

Fig. 1 shows the random and channeled RBS spectra of
a sample treated by IBIEC. As can be observed, the
as-implanted a-Si layer has been almost totally crystal-
lized, the minimum backscattering vield for subsurface Si

being  Xpin = 20%. The as-implanted Fe distribution has
not been modified by the IBIEC process. In addition some
degree of channeling in the {100) direction is observed for
the Fe spectrum { x,;, = 75%). TEM analysis reveals that
the Si sample contains <y-FeSi, precipitates 1-6 nm in
diameter, uniformly distributed over a depth ranging be-
tween ~ 5 nm and ~ 120 nm below the surface.
Annealing at 700°C for 1 h produces a drastic change
in the Fe distribution. As shown by Fig. 2, about 20% of
the implanted Fe segregates toward the surface forming a
sharp peak centered at 8 nm below the surface. The rest of

7
{Fe distributions -
6~
T As IBIEC —_— 780:C
~. ] S---700°C | P e 860°C
2 . —— 780°C P 900°C
a1 f‘y :
5,0 0 i
I
&
~ 3
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w
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~
]“‘
Ov!..lgrrV:'I*'!- e I S B
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Fig. 2. Fe depth distribution after IBIEC (circles); same as before after 700°C annealing (dashed dine); 780°C (fuil line); 860°C (short dashed

line) and 900°C (circles).
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the implanted Fe ions appear in a much deeper and broader
plateau. Annealing at 740°C or 760°C produces a further
increase in the area of the near surface peak without
introducing significant modification of the deeper Fe distri-
bution. However, after annealing at 780°C. the near sur-
face peak moves toward the bulk, its maximum being now
located at 16.5 nm from the surface — see Fig. 2 — while
the plateau region still remains almost unchanged.

Further annealing at 820 and 860°C produces three
effects: a) depletion of the Fe plateau; b) an increase in
area of the near surface Fe peak, and ¢) a further displace-
ment of the peak toward the bulk (maximum at ~ 20 nm).
Finally at 900°C the Fe redistribution is completed, with
the final Fe profile characterized by a peak centered
around 23 nm and a very small tail directed toward the
bulk — see Fig. 2.

RBS/ C experiments reveal that annealings cause the
Fe implanted region to lose its channeling properties. As
mentioned above, prior to annealing, the sample shows
some channelization in the {100) direction with x.;, =
75%. After a 700°C anneal, however, the near surface Fe
peak has lost the {100) channeling properties ( x., =
100%) while the deeper plateau region is characterized by
Xmin = 80%. With increasing annealing temperature the
latter x,,, increases progressively and finally at 900°C all
the Fe implanted region shows a xi, = 100%, indicating
a structural change of the FeSi, precipitates.

This indication is confirmed by TEM observations of
similarly treated samples. HREM analysis shows that at
650°C a small number of ~y-FeSi, precipitates have al-
ready undergone a -y — 3 phase transformation. However
it is only at ~ 700°C that the transition starts to occur in
an extensive way. Fig. 3 shows a TEM micrograph of a
sample annealed at 730°C. It can be observed that a near
surface layer (about 6 nm thick) of B-FeSi, is separated
from a broad distribution $ and <y precipitates extending
from 25 to a 200 nm. This depth distribution of FeSi,
precipitates is consistent with Fe depth profile revealed by
the RBS spectra (Fig. 2). Furthermore, TEM observations
show that with increasing temperature the number of 8-
FeSi, precipitates increases and finally at 900°C the vy to
B transformation is nearly completed. A careful HREM
examination of the samples after the annealing at 900°C
still shows the existence of a small quantity of ~y-precipi-
tates.

TEM observations also show that annealing of the
starting sample causes FeSi, precipitates to increase in
size and at the same time, decrease in number density as
temperature goes from 650 to 900°C. Moreover, the pre-
cipitate size distribution becomes increasingly broader with
increasing anncaling temperature. This change in size dis-
tribution is typical of an Ostwald ripening process [10]
whereby large precipitates grow at the expense of small
ones.

Since the Fe solubility in crvstalline silicon is negligi-
ble within the temperature range of the present work, the

sample after IBIEC process and after 730°C annealing for 30 min.
Note the surface layer ( ~6 nm thick) consisting of B-FeSi,
precipitates. The region immediately below this layer is *‘dilute’”
in precipitates. At the deeper region there is broad distribution of
B and <y precipitates.

Fe signal at the RBS spectra basically corresponds to Fe
atoms incorporated to FeSi, precipitates. Therefore the Fe
redistribution observed in the RBS spectra should be re-
lated’to precipitate coarsening taking place under non-ho-
mogeneous Ostwald ripening conditions. In this work we
have attempted to deduce the activation energy for this
process using the RBS data to directly measure the amount
of Fe ions that have been redistributed due to the precipi-
tate coarsening.

The differential equation describing redistribution of Fe
in a homogeneous system is: ’
dx o Q
P (T, t)y=—=Bx"(T, ) exp— T
where x is the fraction of the redistributed Fe, n is the
order of the reaction, B is a constant and Q is the
activation energy of the process. In the present case the
order of the reaction is unknown and the system is non
homogeneous. Therefore we have used the Meechan—
Brinkman method [11] for which it is not necessary to
know the order of the reaction neither it is restricted to
homogeneous systems. This methods requires at least two
samples, one for isothermal and a second for isochronal
anneals. The activation energy  is obtained from the
relation

IAr, Q(l I)
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Fig. 4. Determination of the activation energy using the
Mecchan—-Brinkman method.

where At is the constant holding time and At¢; are the
time intervals which would have been necessary at the
isothermal temperature T to obtain an equal fraction of
redistributed Fe atom as observed in the isochronal steps at
temperature 7.

The isochronal steps were done at temperatures ranging
from 700 to 900°C with Ar= 3-h. The isothermal anneal-
ings were performed at 700°C and 800°C with times
varying from 3 to 84 h. The results are displayed in Fig. 4,
showing In[At,/A] as a function of (T,' = T7'). It can
be observed that the experimental points follow, within the
experimental errors, a straight line. Therefore we have
performed a linear regression on the data, which yields an
activation energy Q =3.5+0.3 eV. This number is in
very good agreement with those recently reported data,
Q=348 eV [8] and Q =3.55 eV [12], based on TEM
observations.

Under normal conditions, the coarsening process of
FeSi, precipitates involves dissociation of Fe atoms from
FeSi, precipitates into Si matrix, characterized. by an
activation energy Q,, followed by Fe diffusion through the
Si matrix between precipitates with a migration energy
Q.. The sum Q;+ @, gives an activation energy Q for
the coarsening process. For the FeSi, precipitates in sili-
con matrix Q. =0.68 eV and Q=287 eV [13]. It fol-
lows that Q = 3.55 eV, value which is in excellent agree-
ment with the one obtained in the present work, 0 = 3.5 +

0.3 eV. This result indicates that the observed Fe redistri-
bution is basicaly related to a Fe permeation controlled
FeSi, precipitate coarsening process.

4. Conclusions

In summary, in the present work we have studied the
phase transition of y-FeSi, precipitates induced by ther-
mal annealings. It was shown that the y to B phase
transition starts at 700°C and is nearly completed at 900°C.
This is accompanied by an Fe redistribution, first toward
the surface, and then toward the bulk. Precipitate coarsen-
ing is observed and the corresponding activation energy
has been deduced from the fraction of redistributed Fe
ions. The experimental value Q = 3.5 + 0.3 eV is in excel-
lent agreement with recently published data and also with
theoretical estimations which assume that the coarsening
mechanism is governed by an Ostwald ripening process.
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Abstract

Ton-beam induced epitaxial crystallization (IBIEC) of Fe implanted Si(001) was studied by transmission electron
microscopy and Rutherford and channeling backscattering spectrometry. For sufficiently high Fe fluences it was
found that IBIEC at 320°C results in a sequential epitaxial formation of y, « and B-FeSi, phases with increasing Fe
concentration. The critical concentrations for y — a« and a — B transitions were found to be ~ 11 and 21 at.% Fe

respectively.

1. Introduction

Recently, epitaxy of FeSi, on Si has attracted a
great deal of attention, because of its possible applica-
tions in Si technology. As compared with other metal
disilicides, like CoSi, or NiSi,, FeSi, is particularly
interesting, because it can exist in three different
phases, denoted as «, B and (FeSi, with distinct
properties. The p-FeSi, is a semiconducting or-
thorhombic phase, stable at temperatures below =
950°C, while the a-FeSi, is a metallic and tetragonal
phase, thermodynamically stable above 950°C [1]. The
recently discovered y-FeSi, has a CaF, structure with
a lattice parameter nearly identical to that of Si [2-5].
This y phase normally exists in the form of either a
thin epilayer on a Si substrate [2,6] or as small coherent
precipitates [5,7] in a Si matrix, while the lattice of
v-FeSi, matches perfectly with that of the Si host. It
was recently reported that Fe implanted Si samples
followed by ion-beam induced epitaxial crystallization
(IBIEC) [8] can cause successive epitaxial growth of y
and o-FeSi, at temperatures below 950°C [7].

In this work we present a study on the sequential vy,
a and B-FeSi, phase formation. This feature was
produced by Fe implantation on a Si sample followed
by ion induced epitaxial crystallization performed at
320°C. The results will be discussed, in terms of the
lattice mismatch with Si and stoichiometry of the sili-
cide phases.

" Corresponding author. Tel. +55 51 336 8399, fax + 55 51
336 1762, e-mail behar@ifl.if.ufrgs.br.

2. Experimental procedure

Si (001) wafers were first implanted at room temper-
ature with 50 keV Fe™ ions to different fluences which
were incrementally increased from ¢=1x10' to ¢
=8X 10" cm™2, with a fluence increment of 1 X 10
cm™2, beam flux being 0.5 uA cm~2. Channelling was
avoided by tilting the wafer normal 7° with respect to
the incident beam direction. The implant peak concen-
tration ¢, is proportional to the fluence in the low
fluence range (each unit of 1 X 10'® cm ~2 corresponds
to ¢, =5 at.% Fe), but tends to saturate at ¢, = 28
at.% Fe for high fluences (=8 x 10" cm~2). The im-
planted amorphous layer was crystallized at 320°C by
IBIEC, i.e., by irradiation with 380 keV Ne™ ions
(beam flux =1 pA cm™° to a fluence ranging from
4 X 10" to2 X 10" ¢cm™, depending on the implanted
Fe concentration.

The crystallization process was monitored by
Rutherford backscattering spectrometry combined with
ion channeling (RBS /C) at 160° scattering angle using
800 keV He™* ions. The implantation, the IBIEC and
RBS /C, experiments were performed using the 400 kV
ion implantor from the Instituto de Fisica, Porto Al-
gere. Structural characterization was performed using
electron microscopy (TEM) including selected area
diffraction (SAD) and high resolution microscopy at
Lawrence Berkeley Laboratory.

3. Results and discussion

The RBS/C spectra - see Fig. 1 ~ indicate that the
initial Fe implantation produces an amorphous Si layer

0168-583X /95 /$09.50 © 1995 Elsevier Science B.V. All rights reserved
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Fig. 1. RBS and channeling spectra of a Fe implanted Si(100)
in as implanted conditions. The depth of the amorphous Si
layer is ~ 1100 nm. The Fe implanted concentration was ~ 28
at.%.

~ 100 nm thick. The subsequent Ne irradiation pro-
motes Si crystallization. The amount of crystallization
varies as a function of the implanted Fe fluence. For
low Fe concentrations (c, <11 at.%), the Si recrystal-
lization is completed. However, for the higher Fe im-
plantation fluences (c, > 15 at.%), the IBIEC process
is not completed, even for an extended Ne irradiation
leaving, for example, an a-Si layer ~ 25 nm thick when
the Fe concentration was c,= 28 at.% - see Fig. 2.
The Fe peak is located at =40 nm from the surface
having a Gaussian shape with a width of around 35
nm- see Fig 2. The IBIEC process causes a 10%
narrowing of the Fe peak and a corresponding increase
in the peak concentration. Channelling is observed only
for the lower concentrations (c, < 11 at.%).

It was found that IBIEC includes epitaxial forma-
tion of FeSi, in Si, with the silicide phase depending on
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Fig. 2. The same as Fig. 1 after an IBIEC process performed
at 320°C by N* ions at 380 keV. Note the crystallization of
the amorphous layer which was reduced to around 30 nm.

the Fe Concentration. Fig. 3 shows a typical TEM
image of a high fluence (¢ =6 X 10" cm™?) sample,
which displays a layered structure, with a sequential
phase formation along crystallization direction. A simi-
lar structure was also observed for Fe fluences in the
range 4 X 10'°-8 X 10'® ¢cm™?, corresponding to ¢, =
21-28 at.% Fe. Since the implantation profile is Gauss-
ian-like, the sequence of FeSi, phase formation shown
in Fig. 3 can be associated with local Fe concentration,
as schematically shown in Fig. 4. With an increasing Fe
concentration along the implantation profile (starting
from the lowest concentration), the silicide phase un-
dergoes changes from y-FeSi, to a-FeSi, and then to
B-FeSi,. The y-FeSi, phase is formed as precipitates
(= 1.5 nm in diameter) distributed over a region = 20
nm wide, while «-FeSi, and B-FeSi, grow as continu-
ous layers =10 and 15 nm thick, respectively, with a
rough interface between them. Both the «-FeSi, and
B-FeSi, layers consist of differently oriented crystal

Fig. 3. Cross sectional TEM micrograph showing the phase distribution in a Si001) sample implanted a1 room temperature with
6x10% ¢m” of Fe atoms and subsequently crystallized at room temperature. N7 at 380 keV.

1V. SEMICONDUCTOR PROCESSING
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Fig. 4. Schematic diagram showing the sequence of silicide
phase formation as a function of the Fe concentration.

grains, with the lateral size much greater than the layer
thickness. The growth of B-FeSi, stopped around the
peak of the implantation profile, leaving an amorphous
layer =25 nm thick feature which is consistent with
the RBS /C analysis - see Fig. 2.

The concentration dependence of silicide phase for-
mation suggests that there exists two critical concentra-
tions c,_, and c¢,_g corresponding to the transition
from y-FeSi, to a-FeSi, and from a-FeSi, to B-FeSi,,
respectively. These critical concentrations can be de-
termined by examining the IBIEC-induced phase dis-
tribution as a function of Fe fluence. With increasing
implantation fluence, the peak concentration at which
a-FeSi, or B-FeSi, first appears corresponds to ¢,
or ¢, _ g, respectively. It was found that y-FeSi, was the
only phase formed for ¢ < 2x10' ecm™? (¢, < 11
at.%), while samples implanted with 2 X 10'® < ¢ <
4%10' cm™2 (11 < ¢, < 21 at.%) showed the forma-
tion of a-FeSi, around the implantation profile peak,
in addition to y-FeSi, at the profile tail, a structure
similar to our previous findings [7]. For ¢ > 4 X
10'cm™2, the B-FeSi, phase appeared, in coexistence
with y-FeSi, and a-FeSi,, as shown in Fig. 3. Based on
these observations, one finds ¢,_, = 11 at% and ¢,_g
=21 at.% as reported in Fig. 4. Since the fluence
increment used in this study was 1 X 10" em™* (¢, =5
at.%), the uncertainty in the ¢ _, and ¢,_, values
should be +2.5 at.%.

The epitaxial relationships of the above silicide
phases with respect to the Si matrix were readily re-
vealed by high resolution TEM, as well as by electron
diffraction. For high Fe-dose samples, such as shown in
Fig. 3, the typical orientation relationship was de-

termined to be

Si(110]/ /(1101 / /«[021]//B[001]

and

Si(111) / /y(111) / /a(112) / / B(220).

Epitaxial growth of the silicides indicates that the inter-
face structure at the crystallization front plays an im-
portant role in the phase formation during the IBIEC
process. Among all the possible phases to be formed,
the probability of finding a certain phase should in-
crease with the decrease of the lattice mismatch
between this phase and the Si matrix, especially in the
early stage of growth, where the interfacial energy
accounts significantly for the total free energy of the
system. For samples implanted with ¢, < ¢,_g, this
mechanism has previously been proposed to explain
why the y phase is the first to form during IBIEC and
why a-FeSi, is subsequently formed instead of B-FeSi,,
even though the B phase is thermally more stable at
low temperature [7]. The basic explanation used in Ref.
[7] was the following: the y phase is the best lattice
matched with the Si, so for a low Fe concentration it is
the first to be formed. With increasing c,,, the y phase
becomes unstable, and consequently the a phase ap-
pears rather than the B phase, because it is better
latticed matched with Si. This argument is supported by
the observation that the A-type precipitates of a-FeSi,
grow epitaxially with the A-type precipitates of the
y-FeSi, phase. The same is happening with the B-type
precipitates [7].

In addition, stoichiometric arguments also favour
the appearance of the « phase rather than the 8 one.
In fact while the B-FeSi, is a stoichiometric phase, the
a phase is nonstoichiometric and can exist with a large
number of Fe vacancies (up to = 20 at.%) [9]. There-
fore if the composition of a homogeneous Fe-Si system
is considerably less than the FeSi. stoichiometry (ic..
less than 33 at.% Fe) the formation of «-FeSi, should
be preferred over B-FeSi,. Following this argument
one should expect that with increasing ¢, the system
will become close to the FeSi, stoichiometry and there-
fore the formation of B3-FeSi,, should be expected as in
fact it is observed when ¢, > c_g4. This concentration
dependence of the phase formation suggests that an
a — B phase transition occurs if the system exhibits a
concentration gradient in a certain composition range
such as the case for Fe implanted Si samples with high
Fe fluences. Finally it should be added that 1/2 h
annealing at 800°C of the high Fe concentration sam-
ples (c, > 21 at.%) produces a complete y or a to
B-FeSi, transformation. This is another indication that
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poth v and a phases formed by the IBIEC process are
metastable with respect to the 8 one.

One question remains to be answered, however.
That is, since the peak concentration in high Fe-dose
samples is ¢, = 28 at.% Fe (considerably smaller than
the stoichiometric value 33.3 at.%) how can B-FeSi, be
formed in such Fe deficient samples? It is possible that
the Fe diffusion during IBIEC may result in an in-
crease in the local Fe concentration. More studies are
in progress to clarify the question.

4. Conclusions

In summary, in the present work we have studied
the phase formation of FeSi, precipitates induced by
Fe implantation and subsequent IBIEC treatments. It
was shown that the ion induced crystallization of Fe
implanted Si samples involves epitaxial growth of FeSi,
silicides in the v, « and B sequence with increasing Fe
concentrations. For low Fe concentration (up to ¢, = 11
at.%) the cubic y-FeSi, is the only present phase.
Between 11 and 21 at.% a coexistence of y and a-FeSi,
phases was observed and finally for ¢, > 21 at.% all
the three known «, B, y-FeSi, were found in the Si
matrix.

In addition we have observed that a 800°C, 1/2 h
anneal of high Fe fluence induces a complete y or a to

B-FeSi, transformation. This is an indication that the y
and a-FeSi, phases formed by the IBIEC technique
are unstable with respect to the B-FeSi, phase.

As a conclusion we can state that the sequential
phase formation is, as discussed elsewhere [10], a dis-
tinct and unique feature of the IBIEC process.
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The epitaxial growth of FeSi, silicides was studied by using ion-beam epitaxial crystallization
(IBIEC) of Fe-implanted Si(001) samples. By employing Rutherford backscattering/channeling
spectrometry and transmission electron microscopy it was possible to determine that the IBIEC
process produces a y-, a-, and B-FeSi, phase sequence, with increasing Fe concentration along the
implantation profile. The critical concentrations for y—« and o— 3 phase transitions are 11 and 21
at. %. respectively. A study of the thermal behavior of these phases shows that the - and a-FeSi-
are metastable with respect to the 3-FeSi, phase. The y to -FeSi, transition starts at 700 °C via an
Ostwald ripening process. In addition a 800 °C, 1 h anneal of high Fe concentration samples
produces a complete « and y to B-FeSi, transformation. Finally, it is demonstrated that a regular or
a rapid thermal annealing on Fe-implanted Si samples induces only the formation of a B-FeSi-
phase. © 1996 American Institute of Physics. [S0021-8979(96)03602-5]

I. INTRODUCTION

Metal silicides grown on Si have been playing an in-
creasingly important role in the past ten years due to their
use as low-resistivity interconnects and contact materials in
microelectronics applications.! An even wider range of ap-
plications may be envisioned for silicides which grow epi-
taxially on Si. Among them NiSi, and CoSi, are by far the
most studied examples and several review articles’>™* have
covered the research done with these silicides in the last
years.

Recently epitaxy of FeSi, on Si has also attached a great
deal of attenuon because of its possible applications in Si
technology. As compared with other metal disilicides. like
CoSi,. or NiS,, FeSi, is particularly interesting because it
exists in four different phases denoted as a, B, pseudomor-
phic FeSi,, and y-FeSi, with distinct properties. The 3-FeSi,
is a semiconducting orthorhombic phase, stable at tempera-
tures below =950 °C. Optical’ and electronic spectroscopic
measurements® have indicated that B-FeSi, has a direct tran-
sition with a band gap of about 0.85 eV, feature that makes
the B-FeSi, very attractive from the point of view of techni-
cal applications. The a-FeSi, is a metallic and tetragonal
phase. thermodynamically stable only above 950 °C.” The
newly discovered pseudomorphic FeSi, phase has been very

*Electronic mail: behar@if.ufrgs.br
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recently produced by molecular beam epitaxy on Si(111).% Its
crystalline structure is of CI-Cs type with a random occupa-
tion of the iron sites. It has been shown to be stable only up
to ~500 °C, temperature at which it wansforms to the
B-FeSi, phase.®

Despite the fact that the cubic y-FeSi- phase has been
recently discovered it has been subject to extensive studies.
The first reported y-FeSi, phase was obtained either by mo-
lecular beam epitaxy combined with solid phase epitaxy9 or
by reactive deposition epitaxy'® on a Sit111) substrate. The
epitaxy of the y-FeSi, on Si(111) was also achieved by
means of pulsed laser irradiation and subsequent ultrafast
quenching of a thin B-FeSi, layer grown on top of a Si(111)
substrate.!' A summary of all these studies has shown that
the y-FeSi, has a fluoritic structure of metallic character with
a,=ag5=0.543 nm. According to theoretical calculations’-
this phase is metallic and probably magneuc. The magnetic
ordering is still an open question. Hall" and Mossbauer
measurements'> performed on molecular beam epitaxy
(MBE) thin films grown on Si(111) substrates seem to con-
firm the magnetic behavior. On the other hand, Mossbauer
measurements done at 17 and 4.2 K did not show signs of
magnetic ordering.!*!> A summary of the structure lattice
parameters and general properties of the a. B pseudomor-
phic, and y-FeSi, phases together with those of Si and CoSi-
is displayed in Table 1.

© 1996 American Institute of Physics



TABLE 1. Structure, lattice parameters. and general properties of the a. 8. pseudomorphic, and y-FeSi, phases

together with those corresponding to Si and CoSi,.

Lattice parameters (A)

Phase Structure a b ¢ Properties
B-FeSi- Orthorhomb. 9.86 7.79 7.83 stahle<<=950 *C
semiconducting
a-FeSi- Tetragonal 2.695 5.13 stable>=~950 <C
metallic

pseudomorphic-FeSi, CICs ~2.7 metastable ~500 “C

v-FeSi, CaF, ~543 metastable<700 *C
metallic (magnetic?)

Si Diamond 5.43

CoSi, CaF, 5.36 metallic

Recently we reported the formation of the y-FeSi, phase
bv using room-temperature Fe implantation and subsequent
jon-beam-induced crystallization (IBIEC) of the Si host.'®
We have also shown that by increasing the Fe-implanted
concentration we obtained. after the IBIEC procedure per-
formed at 320 °C, the a-FeSi; phase in coexistence with the
cubic y-FeSi,.!” This was a very surprising feature since the
a-FeSi- phase is stable at temperatures higher than 950 °C.
Motivated by this finding we have undertaken the present
work where we have studied in a systematic way the FeSi,
phase formation mechanism as a function of parameters like:
the ion used for the IBIEC process and the Fe-implanted
concentration. Also we have studied the thermal stability of
the cubic phase under different experimental conditions. Fi-
natly. we report results of Fe implantation on Si(100) fol-
lowed by normal and rapid thermal annealings and compare
then: with those obtained with the IBIEC procedure. Part of
these results have been previously published as rapid
comiunications, 671

Il. EXPERIMENTAL PROCEDURE

Sit001) wafers (p type with 1 {1 cm) were Fe implanted
at room temperature in three different conditions: (a) at 50
heN: vb) at 50 and 100 keV: and (c) at 50, 100, and 180 keV.
In situations (b) and (c) the Fe implantation fluences were
cho<zn in order to obtain an extended and uniform implan-
lation region (plateau). The Fe concentration was varied be-
tween | and 28 at. %. Beam heating was minimized by keep-
ing the beam flux below 1 uA cm” 2 channeling effects were
avoided by tilting the wafer normal 7° away from the direc-
tion of the beam. The implantation-induced amorphous layer
was subsequently crystallized by the IBIEC process. With
this wim the samples were irradiated at 320 °C with different
ton beams and energies going from Ne at 380 keV and Si at
SO0 keV up to Sb (2 MeV) and Xe (760 keV). Tables II and
Il are a summary of the implantation and irradiation condi-
tons,

The thermal annealings were performed at temperatures
ranging between 500 and 900 °C in a vacuum <107’ Torr.
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The annealing times were varied between 1/2 and 84 h. In
one specific case we performed a rapid thermal annealing in
conditions which are described below.

The samples were analyzed by Rutherford backscatter-
ing spectroscopy and channeling techniques (RBS/C) with
He™ ™ beams at 760 keV or 1.2 MeV in a 165° scattering
geometry. In some specific cases a glancing angle geometry
was used in which the normal of the sample formed 30° or
83° angle with respect to the incident a beam. The detector
plus electronic resolution was better than 12 keV., which im-
plies a depth resolution of 25 nm (at normal geometry), 10
nm (at 50°), and 5 nm (at 83°). The specimen structure was
characterized using cross-sectional electron transmission mi-
croscopy (TEM). including selected-area diffraction (SAD)
and high-resolution electron microscopy (HREM). TEM
specimens were prepared by mechanical polishing and ion
milling.

The implantations and RBS/C experiments were per-
formed at two laboratories: at Orsay. France using the 200
kV ion implantor and the 2 MV accelerator and at Porto
Alegre. Brazil using a 400 kV ion implantor.

TABLE II. Implantation energies. Fe peak concentrations (after the IBIEC
process). Xmin{Si) obtained for St subsurface. for Fe [xpin(Fe)l. and the re-
sulting FeSi. phases as obtained in the present experiment.

Implantation energies Fe concentration  Xmo!SH)  Xmm(Fe€)

(keV) {at. %) (<o (%) FzSi- phases

50 ] 6 45 v

50 2 6 55 N

50. 100, 180 2 13 60 N

50 5 12 73 y
100, 180 7 10 85 5

50 9 43 95 .

50 1] 33 100 a=v
50 14 10 100 a-y
50 18 10 100 RSy
50 21 50 100 a- 3=y
50 23 s0 100 a-B-v
50 27 0 100 a-B-vy
50 28 s0 100 a-B-y

“Typical error for the Fe peak concentration is =0.25 at. %.
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TABLE II1. IBIEC irradiation conditions for 2 or 4 at. % Fe concentration (peak concentration) samples. Also
are quoted the nuclear stopping transfer energy ¢, , the speed of recrystallizalion v, of the a-c-Si interface. the
Xmin(S1) and the x, i (Fe) corresponding to the Fe part of the spectrum.

Fe concentration Energy €, v, Xmin{S1) Xemn! F©)
Ion {at. %) (keV) (eV/A) (nm/10' jons cm™?) (%) L3}
Ne 2 380 7 20 8 57
Si 2 500 14 40 8 35
Si 4 500 14 40 12 73
Si 4 1000 7 20 12 73
Ge 4 1500 50 130 13 89
Sb 4 2000 100 130 12 87
Xe 4 780 150 150 14 S0

The TEM experiments were performed at the Lawrence
Berkeley Laboratory employing a JEOL 200 CX or a Topcon
002B high-resolution electron microscope.

lll. RESULTS

In what follows we describe separately the results ob-
tained for: (a) formation of the y-FeSi, phase, and for the
different ions used in the IBIEC process; (b) the FeSi, phases
formed as a consequence of the different Fe concentrations;
(c) the thermal stability of y-FeSi, precipitates; and (d) the
results of conventional and rapid thermal annealings on Fe-
implanted Si samples at room temperature.

A. Formation of the ~FeSi, phase and influence of
the different ions used for the IBIEC process

In a first step we implanted Si(100) wafers with 50 keV
Fe ions to a fluence of 10'® at/em? (cp'=*5 at. %). Then, we
performed the IBIEC process by using Si ions at 500 keV
and also Ne, Ge, Sb, and Xe under conditions listed in Table
IL.

Figure 1 displays the random and channeled RBS spectra
after the Fe implantation. The Si wafer was amorphized over
100 nm, and no channeling is observed in the Fe region.
Figure 2 shows that after the subsequent 500 keV Si irradia-
tion at 320 °C the entire amorphous layer was recrystallized,
the minimum backscattering yield on subsurface Si being
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FIG. 1. Random (full line) and channeled RBS spectra (dashed line) of
Si(001) sample implanted with 50 keV Fe at a fluence of a 1X10'® avem?,
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Xmin=12%. The Fe part of the spectrum shows a moderate
channeling (i, =73%). The corresponding grazing RBS ex-
periment displayed (not shown here) a slight narrowing of
the peak and that around 10% of the implanted atoms were
transported to the surface as a consequence of the IBIEC
process.

Figure 3(a) shows the TEM bright-field image of an
IBIEC processed sample viewed along Si[110]. This sample
was Fe implanted at 100 and 180 keV at a 7 at. %. It displays
a layered structure with (a) a 150-nm-thick layer just below
the surface, (b) a dark contrasted laver 600 nm thick, and (c)
a relatively unperturbed Si region. The middle of the dark
contrasted layer corresponds to the projected range of 500
keV Si (R,=750 nm). In spite of the irradiation-induced
damage, the structure of this layer remains crystalline as in-
dicated by its SAD pattern [Fig. 3(c)] which corresponds to
the Si[110] zone axis.

Figure 3(b) is a SAD pattern taken from the surface layer
where the most intense spots are indexed as reflections from
the Si[110] zone axis. A regular array of weak spots is su-
perimposed on the Si spots. These spots can be interpreted as
reflections from a cubic FeSi, phase whose lattice parameter
is almost identical to that of the Si matrix. Figure 4 shows
HREM images of near-surface FeSi, precipitates with a di-
ameter of the order of 5 nm. Two types of FeSi, precipitates
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FIG. 2. The same as Fig. | after a 4X10'® avem® Si irradiation at 320 °C.
The Fe profile shows a partial degree of alignment and the Si metastable
have been completely recrystallized.
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FIG. 3. (@) A TEM micrograph showing the cross section of an IBIEC
processed Fe-implanted Si. (b) A SAD pattern taken from the surface layer.
The most intense spots are indexed as reflections from the Si[ 100] zone axis
and the weak ones are indexed to B-type cubic FeSi, precipitates [see Fig.
4(b)] combined with the double diffraction effect. (c) A SAD pattern from a
dark contrasted layer showing reflections from the Si[100] zone axis.

can be recognized. A type [Fig. 4(c)] corresponds to precipi-
tates formed epitaxially in the Si matrix with a fully aligned
orientation relationship to the Si matrix. B type [Fig. 4(b)]
corresponds to precipitates that are rotated 180° about [111]
of A type, i.e., twinned with respect to type A. Thus the weak
spots in Fig. 3(b) are due to reflections from the B-type pre-
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FIG. 4. (a) An HREM image of the surface layer viewed along Si[100].
Arrows A and B indicate two types of precipitates that are formed epitaxi-
ally in the Si matrix. (b) an HREM image of a B-type precipitate seen at
higher magnification. (c) Same as (b) but for an A-type precipitate.

J. Appl. Phys., Vol. 79, No. 2, 15 January 1996

cipitates, together with the double diffraction effect, whereas
reflections from the A-type FeSi, precipitates cannot be seen
because they overlap the spots of the Si[110] zone axis.

In a second step, we have changed the type and energy
of the ions used for the IBIEC process. It is known that the
speed of recrystallization of the amorphous layer v, depends
or the energy transfer by elastic collisions,”® that is, it de-
pends on the nuclear stopping power transfer (€,) by the
bombarding ion. Therefore, we have changed €, in order to
observe the influence on the formation process of the y-FeSi,
precipitates. With this aim we used Ne at 380 keV, Ge at 1.5
MeV, Sb at 2 MeV, and Xe at 760 keV. The corresponding
nuclear stopping powers are quoted in Table II. In addition
we indicate the Fe peak concentrations (after the IBIEC pro-
cess) of the analyzed implanted Si samples. The recrystalli-
zation of the amorphous layers is complete after a bombard-
ing fluence of 2X10'" for Ne, 1.3X10' Ge/em? for Ge,
8X10'® Sb/em? for Sb, and 5X10'° Xe/cm? for Xe, respec-
tively.

An inspection of Table III shows that while for the Si
subsurface the obtained y,,;,(Si) for Ne, Si, Ge, Sb, and Xe
are quite similar (they only change with the Fe concentra-
tion) xi,(Fe) varies considerably in the RBS/C spectrum. In
fact the x,;,(Fe) values obtained with the Si and Ne irradia-
tions are lower than the ones obtained with the heavier ions.
In view of this fact, we have analyzed, using TEM the
samples irradiated with Xe beams. The results indicate that
few and very small A-type y-FeSi, precipitates are present in
the Fe-implanted and IBIEC-treated region. In addition, a
large quantity of dislocations and other extended defects are
observed. These results can be understood on the basis of the
well-known dissolution and reprecipitation process induced
by ion bombardment.?! In the present case the Xe bombard-
ment not only induces the recrystallization of the a-Si region
but also dissolves the precipitates formed during the advance
of the a-c Si interface front. These results were confirmed by
an independent set of measurements in which y-FeSi, pre-
cipitates were first formed by Fe implantation and the IBIEC
process by a Ne beam. Subsequently, the y-FeSi, precipitates
were irradiated with Xe beam, while the substrate was main-
tained at 320 °C. The results were the same as described
above, that is, an almost complete dissolution of the y-FeSi,
precipitates and the appearance of extended defects in the
Fe-implanted region of the sample.

B. Concentration dependence

In this set of experiments we have changed the Fe-
implanted concentration from 1 up to 28 at. %. In some cases
a Fe plateau distribution was formed. In others the implan-
tation was done at a single energy.

We have grouped the data in three sets. The first com-
prises the 1-9 at. % concentration range. The second goes
from 11 to 18 at. %, and finally, the third ranges from 21 to
28 at. %. .

1. 1-9 at. % Fe concentration range

The TEM analysis shows that for the lower Fe concen-
trations there are more A- than B-type y-FeSi, precipitates.
For increasing concentrations two features are observed: (a)
there is an increase in size and consequently a decrease in
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FIG. 5. (a) Random (full line) and channeling (dashed line) spectra of an
as-implanted Fe 2 at. % Si sample in a plateau distribution. The a-Si layer
extends from the surface up to 280 nm. (b) The same as (a) after a Si
irradiation of 5.5X10'® at/cm® Note the advance of the a-¢ Si recrystalli-
zation front. The partial alignment of the Fe part of the spectrum is ob-
served. (c) Same as (b) but after ¢=1.2Xx10"" at/em’ Si irradiation, Note
that the Si recrystallization has been completed as well as that the whole Fe
part of the spectrum which shows a partial channelization.

density of precipitates and (b) there is a gradual change in
the orientation of the precipitates from A type to B type. This
last feature is also reflected by the loss of alignment of the Fe
part of the channeling spectrum as illustrated by the xp;,(Fe)
values which increase with the Fe concentration, going from
Xmin=45% for ¢, =1 at. % up 10 X, =95% for ¢, =9 at. %.
The relation between the Fe concentration and the con-
sequent orientation of the precipitates is also illustrated by
RBS/C experiments done at different stages of the IBIEC
process with a 2 at. % Fe sample in plateau distribution.
Figure 5(a) shows random and channeling spectra after
the Fe implantation. The a-Si layer is extended from the
surface up to 280 nm and no channeling is observed. How-
ever, after a Si irradiation of 5.5X10'® atem? the a-Si layer
has been reduced to 75 nm [see Fig. 5(b)]. The advance of
the recrystallization front has produced a partial alignment of
the Fe contribution as shown by the figure. With increasing
Si irradiation there is a further advance of the recrystalliza-
tion front. after a ¢=1.2x10'7 at/cm® the IBIEC process has
been completed, [see Fig. 5(c)]. An inspection of the Fe con-
tribution to the spectrum shows that the total backscattering
yield is Xmin=55%. However, if one takes into account the
individual contributions, different x., values are obtained.
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FIG. 6. Cross-sectional TEM micrograph of Si implanted at room tempera-
ture with 18 at. % of Fe and irradiated with Si, $=7.2X10'® atem™. Under
the a-FeSi, layer are aligned (A type) and twin oriented (B type) cubic
precipitates as indicated by arrows A and B.

That is, for the highest Fe concentration region (20 nm
<depth<<110 nm), X,i,=60% while for the lowest concen-
tration region (110 nm<(depth<<225 nm), xpin=45%. These
observations are consistent with the TEM ones which assign
for the lower concentration A type of precipitates and for the
higher Fe concentrations, B types. This experiment also
shows that the cubic phase is indeed formed by the IBIEC
process. In fact, TEM results (not shown here) taken when
half of the Si matrix has been recrystallized reveal the exist-
ence of y-FeSi, precipitates only in the c¢-Si part of the
sample. However, no precipitates were found in the a-Si
layer of the sample. Therefore, we concluded that no precipi-
tation occurs during the Fe implantation performed at room
temperature.

2. 11-18 at. % Fe concentration range

After a 50 keV Fe implantation at a fluence ¢=2%10'®
at/em’ and the corresponding IBIEC process (c,=11 at. %)
TEM inspection of the sample shows in addition to the
v-FeSi, phase the appearance of the tetragonal a-FeSi,
phase.

TEM observations (not shown here) indicate that the
a-FeSi, precipitates are located at the maximum of the Fe
concentration region, whereas the y-FeSi, are formed on the
tail of the Fe distribution. With increasing Fe concentration
the a-FeSi, precipitates grow in size and at a Fe concentra-
tion of =18 at. % they form a continuous layer. This fact is
revealed by TEM observations displayed in Fig. 6. The TEM
image shows that the surface of the specimen consists of an
amorphous Si layer (a-Si)=15 nm thick above an a-FeSi,
layer (=20 nm thick) and a crystalline Si region which con-
tains y-FeSi, precipitates over a width of =40 nm. The cubic
FeSi, particles decrease in size and. at the same time, in-
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FIG. 7. HREM image of a twinmed a-FeSi, interface with Si viewed along
Si[110].a-FeSi,{021].

crease in number density with increasing depth. The typical
diameter of the cubic FeSi, particles is =10 nm adjacent to
the interface with a-FeSi, but rapidly decreases to =1 nm at
a greater depth.

The A- and B-type cubic y-FeSi, are observed as indi-
cated by arrows in Fig. 6. Note that while the large particles
adjacent to the lower interface of a-FeSi, are of both A and
B type. the small particles in the lower region are predomi-
nantly of A type. A typical HREM image of these small
A-type particles with a diameter ranging from 1 to 4 nm
demonstrates the full lattice alignment between cubic FeSi,
and the Si matrix.

The a-FeSi, layer consists of two types of crystal grains
with a diameter of =30 nm. One is in epitaxy with the un-
derlying Si or A-type cubic FeSi, and the other is twinned
with respect to the epitaxial one along the a-FeSi, {112}
phase. Figure 7 shows an HREM image of a twinned a-FeSi,
grain imterfacing with Si. This image is viewed along
Si[110)ia-FeSi,{021], in which the two sets of perpendicular
fringes of a-FeSi, correspond to the (100) and (012) planes,
respectively.

A SAD pattern taken from an area including a-FeSi,, Si,
and y-FeSi. is shown in Fig. 8. From this pattern the orien-
tation relationship between the epitaxial grain and Si (or
A-type cubic FeSi,) is determined as a-FeSi,[021]iSi[110]
and a-FeSi»(100)lISi(002). This relationship implies that the
b and ¢ axes of the a-FeSi, unit cell lie in a plane parallel to
Si(001), i.e., the lower interface of the a-FeSi, layer, and are
virtually parallel to the a and b axes of Si or A-type y-FeSi,.
Thus the lattice mismatch in the interface is =0.7% and 5%
along a-FeSi,[010] and [001], respectively. Note that a slight
deviaton from the above epitaxial relationship, i.c.. a rela-
tive rotation of the two parallel planes by an angle () up to
=3° is often observed, such as occurs for a-FeSi,(012) with
Si(220) (6=3) in Fig. 8. This rotation explains the absence
of channeling for the Fe peak as revealed by the RBS/C
experiments.
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FIG. 8. A SAD pattern taken from a lower interface area of the a-FeSi,
layer shown in Fig. 6. The diffraction spots correspond to the reflections
from the [110] zone axis of Si or A-type cubic FeSi, (white indices) and
from the [021] zone axis of two a-FeSi, crystals (outlined black indices)
twinned along (112). The spots indicated by the dashed and solid lines
correspond to an a-FeSi, grain in epitaxy with Si and its twin (indices with
subscript T), respectively.

The twin oriented a-FeSi, grains also have the same
type of orientation relationship as shown above with respect
to a twinned cubic FeSi, phase (B type). In fact since
2a,=a, and c¢,=a,, the twin planes {112} of a-FeSi, are
equivalent to the twin planes {111} of cubic FeSi,. This in-
dicates that the twinned a-FeSi, phase is formed in epitaxy
with the B-type cubic FeSi,, the same as the epitaxial
a-FeSi, phase with the A-type cubic FeSi,.

FIG. 9. (Upper) Cross-sectional TEM micrograph showing the phase distri-
bution in a Si(100) sample Fe implanted at room temperature with
é=6x10'® at/em™ and subsequently crystallized by a IBIEC process.
(Lower) HREM of the rectangular area indicated in (a) showing the orien-
tation relationship of a- and B-FeSi, with respect to Si. The projection
directions of lattice image are a-FeSi, [021], B-FeSi, [001], and Sif110].
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3. 21-28 at. % Fe concentration range

We have further increased the Fe concentration. For
¢ =21 at. % (¢p=4.5x10" Fe/cm?), and after the IBIEC
process, we have obtained, in addition to the y and a-FeSi,
rhase, the orthorhombic B-FeSi,. This feature is illustrated
in. Fig. 9 where we display TEM observations for a high
tiuence sample (¢p=6X 10'® Fe/cm?), which shows the exist-
ence of a layered structure on top of an a-Si layer of the
order of 20 nm thick that extends to the surface. The recrys-
wllization has been incomplete as indicated by the RBS/C
spectrum (not shown here). The analysis of the TEM shows
three features: (a) The B-FeSi, phase is located around the
maximum of the Fe concentration; (b) the a-FeSi, phase
forms near the Fe peak concentration region; and (c) the
cubic y-FeSi, precipitates forms along the tail of the Fe pro-
file. The y-FeSi, phase is formed as precipitates (=1.5 nm in
diameter) that are distributed over a region =20 nm wide,
while a-FeSi, and B-FeSi, grow as continuous layers =10
and 15 nm thick with a rough interface between them. Both
the a- and B-FeSi, layers consist of differently oriented crys-
tzl grains with the lateral size much larger than layer thick-
ness. The epitaxial relationships of the above silicide phases
with respect to the Si matrix were readily revealed by HREM
as well as SAD analysis as being

Si[ 11071 ¥[ 110]1la[ 02171t B[001]
and orientation
SITIDIy(T1Dka(112)18(220).

Therefore all silicide crystal grains can be considered as
basically having an epitaxial relationship with the Si matrix,
although as discussed above, a slight deviation from the
zbove orientation relationship was observed from some
a-FeSi, or B-FeSi, grains relative to Si.

C. Thermal behavior of the y~FeSi, phase

1. Stability of the y-FeSi, phase

In this series of experiments we have studied the stabil-
v and structural evolution of the ion beam synthesized
~FeSi, precipitates upon thermal annealing. The experimen-
:al procedure is the same as described in Sec. II, with the Fe
:ons implanted at a 2 at. % level in a plateau distribution.

The as-implanted and then IBIEC-treated samples were
rirst submitted to an anneal of 650 °C for 30 min. The TEM
znalysis reveals that the FeSi, remains cubic. However, the
total number of B-type precipitates increases, after the IBIEC
orocess, from 29% up to 93% at 650 °C. This amount is
calculated by taking the ratio of B precipitates over the total
FeSi, precipitates (including both A and B types).

Annealing at 700 °C for 1/2 h produces a drastic change
in the Fe distribution. As shown in Fig. 10, about 20% of the
implanted Fe segregates toward the surface forming a sharp
peak centered at 9 nm below the surface. The rest of the ions
appear in a much deep and broader plateau. Annealing at 740
or 760 °C produces a further increase in the area of the near-
surface peak without introducing a significant modification
of the deeper Fe distribution. However, after annealing at
780 °C, the near-surface peak moves toward the bulk, its
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FIG. 10. Fe depth distibution after IBIEC (open circles); same as before
after 700 °C anneal (dashed line), 780 °C (full line), 860 °C (short dashed
line), and 900 °C (full circles).

maximum being now located at ~16 nm from the surface
(see Fig. 10) while the plateau region still remains almost
unchanged.

Further annealing at 820 and 860 °C produces three ef-
fects: (a) depletion of the Fe plateau, (b) an increase in area
of the near-surface peak, and (c) a further displacement of
the peak toward the bulk (maximum at =20 nm). Finally, at
900 °C the Fe distribution is completed with the final Fe
profile characterized by a peak centered around 23 nm and a
very small tail directed toward the bulk (see Fig. 10).

RBS/C experiments reveal that annealings cause the Fe-
implanted region to lose its channeling properties. As men-
tioned above, prior to the annealing the Fe part of the spec-
trum shows a x.;,=70%. After the 700 °C anneal the near-
surface Fe peak has lost its channeling properties
(Xmin=100%) while the deeper plateau region is character-
ized by a xmi, =80%. With increasing annealing temperatures
this last xn;, increases progressively and finally at 900 °C all
the Fe-implanted regions show a xn;,=100% indicating a
structural change of the FeSi, precipitates.

This behavior is confirmed by the TEM observations of
similarly treated samples. HREM analysis shows that at
650 °C a very small number of y-FeSi, precipitates have
already undergone a y— f3 phase transformation. However, it
is only at ~700 °C that the transition occurs in a massive
way. Figure 11 shows a TEM micrograph of a sample an-
nealed at 730 °C. A near-surface layer (about 6 nm thick) of
B-FeSi, is separated from a broad distribution of 8 and vy
precipitates extending from 25 to 200 nm. This depth distri-
bution is completely consistent with the Fe depth profile as
revealed by the RBS spectrum. Furthermore, TEM observa-
tions show that with increasing temperatures the number of
B-FeSi, precipitates increases and finally at 900 °C the y to
B transformation is nearly completed. A careful HREM ex-
amination of the sample after the 900 °C annealing shows
the presence of a small quantity of vy precipitates.
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FIG. 11. Cress-sectional TEM micrograph of Fe-implanted Si sample after
IBIEC process and after annealing for 30 min. The surface layer (~6 nm
thick) consists of B-FeSi, precipitation. The region below is ‘‘dilute” in
precipitates. At the deeper region there is a broad distribution of 8 and y
precipitates.

2. Thermal annealing of Fe-implanted samples at room
temperature

Si(100) samples were first implanted with 50 keV Fe at
room temperature with a fluence of &=1%10'% at. %. Then
they were submitted to conventional thermal annealing at
320 °C for 3.2 h or at 520 °C for 2.5 h. In addition a third
Fe-implanted sample was submitted to a rapid thermal an-
nealing (RTA) process. The RTA was carried out with a mul-
tilamp arrangement by heating the sample at 600 °C for 20 s
and then at 900 °C for 120 s.

The RBS/C and TEM results (not shown here) indicate
that the thermal annealing at 320 °C neither induces Si re-
crvstallization nor produces FeSi, precipitates in the a-Si.
However. the thermal annealing performed at 520 °C and the
RTA procedure both produce basically the same effects. This
is. (a) a complete recrystallization of the a-Si layer, (b) a
noticeable shitt toward the surface of the Fe peak, (c) a slight
narrowing of the Fe profile, (d) a lack of channeling in the Fe
part of the spectrum (x,;,=100%). and (e) the formation of
B-FeSi- precipitates.

The production of the B-FeSi, phase by thermal anneal-
ing is expected from the equilibrium phase diagram. The
cross-sectional TEM image of Fig. 12(a) (for the RTA
sample) reveals a uniform distribution of B-FeSi, precipitates
(=30 nm in diameter) along the surface. In most of the cases,
the particle growth terminates at the surface. High-resolution
imaging of the precipitates along Si[110] [Fig. 12(b)] shows
that the interface between B-FeSi, and Si is faceted along
Si{001} and {111} planes.

From SAD studies the epitaxial orientation relationship
between precipitates has been determined to be
B-FeSi,[010] Si[110] and B-FeSi,[200]ISi[002] as in
B-FeSi, continuous thin films on Si substrates.? Precipitates
twinned along B-FeSi,{202} or {220} planes are also ob-
served. These twin planes are nearly parallel to Si{111}.
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FIG. 12. (a) Cross-sectional TEM micrograph of an Fe-implanted sample
(c,=5 at. % Fe) after RTA showing the distribution of 3-FeSi, precipitates.
(b) HREM image of a precipitate viewed along 3-FeSi, [010]iSi[110]. The
arrow indicates a microtwin.

In summary, the thermal annealing of Fe-implanted
samples produces (when the temperature is high enough) a
B-FeSi, phase at variance with the IBIEC process which in-
duces the -FeSi, phase. The possible reasons for this behav-
ior will be discussed in the corresponding section.

IV. DISCUSSION
A. Phase formation and concentration dependence

The »-FeSi, phase is metastable and transforms into
B-FeSi, upon annealing. It was argued that the interface en-
ergy between the epilayer and the substrate plays a crucial
role in stabilizing the cubic FeSi, phas,e,9 The basic argument
was that the temperature of transition from y to B-FeSi,
phase was found to decrease with increasing thickness of the
epilayer.9 However, Grimaldi er al.,'** by using a nonequi-
librium technique such as pulsed laser bombarding of a
B-FeSi, layer grown on Si(111) substrate, were able to pro-
duce an=100-nm-thick cubic phase layer. It was shown that
this phase was stable up to =700 °C, at which a yto 3-FeSi,
phase transformation was observed. However, this particular
case should be seen as an exception since the authors?* have
argued that the large number of dislocations present in the
v-FeSi, layer was responsible for both the stabilization of the
thick y-FeSi, layer and the relatively high temperature of the
y to B-FeSi, transformation.

In Fig. 13 are shown the projections of the cell structures
corresponding to (a) y-FeSi,. (b) a-FeSi,, and (¢) B-FeSi,
phases along the [001], [001]. and [100] directions, respec-
tively. This figure shows among others features that (a) a
stacking of four a-FeSi, unit cells give a very similar struc-
ture to y-FeSi,, and (b) the dashed lines in Fig. 13(c) indi-
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FIG. 13. Elemental structure of Ze 1a) y-FeSi,, (b) a-FeSi,. and (c) B-FeSi,
phases viewed along the [001L 7#1]. and [100] a directions. respectively.
The dashed lines in (c) indica:z &e area corresponding to y-FeSi, if lattice
distortion would not occur.

cate the area corresponding to y-FeSi, if lattice distortion
would not occur. Based oz this figure and on the lattice pa-
rameter data of Table L. it :s possible to determine the lattice
mismatch & between the Jifferent phases. These data are
summarized in Table IV &nd show that the . a, B-FeSi,
sequence corresponds to the best matched [phase/Si] se-
quence.

In the present experirents, the cubic y-FeSi, phase is
formed by a room-temperzure Fe implantation followed by

TABLE IV. Lattice parameter rz_::onships, and lattice parameter mismatchs
for a, B. y-FeSi,. and Si phase:

Lattice parameter (A

c” biv2 cIvV2
B-FeSi, 493 5.508 5.537
a-FeSi, 2z ¢
R 5.13
Si c
s5.43
phase A La-ice mismatch
phase B £ Projection axes
¥/Si =i
afSi T along a or b
BISi t4 along b
195 along ¢
o z2 along bg
23 along cg
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the IBIEC process. Due to the low implanted Fe concentra-
tion, the y-FeSi, precipitates are small (d=5 nm) and are
buried in the Si matrix. The lattice mismatch 1s almost zero
(see Table I'V) so the gain in interface energy is large and
therefore there is a large interface to volume energy ratio.
Consequently, the cubic precipitates became very stable. In
addition we observe two types of precipitates, i.e., A type
and B type, corresponding to a full alignment of cubic FeSi,
with the Si matrix and twinning along {111} of A type, re-
spectively. This is at variance with what was observed with
other techniques (MBE, LPE), where only B types of pre-
cipitates formed on a Si(111) matrix. For low Fe concentra-
tions (¢, <5 at. %) the A-type precipitate is dominant. How-
ever, when ¢, is increased three features are observed: (a)
there is an increase in the size of the precipitates, (b) a de-
crease in their density, and (c) a gradual transformation in
their orientation from A to B type. At this point we should
emphasize that through the IBIEC procedure we have pro-
duced a cubic FeSi, phase that we identify as y-FeSi,. How-
ever, we cannot, strictly speaking, confirm that this cubic
phase has a CaF, structure, since the TEM experiments do
not give this information. However, Desimoni et al.,14 by
performing Mossbauer experiments on samples similar to the
ones used in the present work, arrived at the conclusion that
the present cubic phase has a CaF, disordered (in the Fe
sublattice) character.

The formation of the a-FeSi, phase after a certain Fe
concentration (c,> 11 at. %) suggests that there exists a size
limit for the growth of the y-FeSi, precipitates beyond which
the cubic phase becomes unstable and the a-FeSi, grows in
its place. The existence of such a stability limit was already
apparent for cubic FeSi, epilayers grown on the Si(111) sur-
face by MBE.” However, the stable phase of the epilayers
was B-FeSi,, in agreement with the equilibrium phase dia-
gram. The major difference that appears in the present work
is the formation of the « phase at a temperature which is
~600 °C below its stability limit. At present we can suggest
two reasons for the appearance of the « phase rather than the
[ one. The first is based on lattice mismatch and therefore on
interface energy considerations and the second on stoichio-
metric grounds.

From the energetic view point one can argue as follows.
Among all possible phases to be formed, the probability of
finding a certain phase should increase with decreasing lat-
tice mismatch between this phase and the Si matrix. This
argument is particularly valid at the early stages of the
growth when the interfacial energy accounts for most of the
total free energy. It is on these assumptions that we have
discussed the formation of the y-FeSi, phase at low Fe con-
centrations. With increasing bp the size of the precipitates
increases rather rapidly to such a point that a decrease in
interfacial energy (by lattice matching with Si) is insufficient
to maintain the stability of the cubic phase. Since the a phase
is the next best match with the Si matrix (see Table 1V), it
should be the next to form (rather than the B-FeSi, phase).
This argument is strongly supported by the observations that
the A-type precipitates of a-FeSi, phase grow epitaxially
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with the A types of the y-FeSi,. The same happens for the
B-type precipitates.

In addition, it should be noted that the a-FeSi, phase is a
ponstoichiometric one that can exist with a large number of
Fe vacancies (up to =20 at. %).”*=" while the B-FeSi, is a
«toichiometric phase. Therefore, if the composition of an
Fe-Si system is considerably less than FeSi, stoichiometry
(i.e., less than 33 at. % Fe) the formaticn of a-FeSi, should
be preferred over B-FeSi,.

Following the above arguments one should expect that
with increasing ¢, the system will become energetically un-
stable from one side, and close to the FeSi, stoichiometry on
the other. Consequently, the formation of B-FeSi, should be
expected, and 1s the feature observed when cp> 21 at. % of
Fe.

In summary, with increasing Fe concentration there is a
sequential formation of FeSi, phases according to the phase
mismatch sequence. For ¢,<11 at. % only the cubic y-FeSi,
phase appears. For ¢,<21 at. % both the cubic and tetrago-
nal a-FeSi, coexist and finally, for c,>21 at. % the three
known 7. a, and B3-FeSi, phases are present simultaneously.
One question still remains to be answered. That is, since the
peak concentration for the highest implanted fluence is
c,=28at. % Fe considerably smaller than the stoichiometric
value 33.3 at. %, how can B-FeSi» be formed in such Fe-
deficient samples? It is possible that Fe diffusion during
IBIEC may result in a local concentration increase of Fe.
However, this question deserves further studies in order to be
clarified.

Concerning this discussion a final point should be added.
It has been shown that 1/2 h annealing at 800 °C of the high
Fe concentration samples {c,>21 at %) produces a com-
plete y and a to B-FeSi, transformation. This is a further
indication that both y and « phases formed by the IBIEC
process are metastable with respect 1o the 3-FeSi, one.

B. Thermal stability of the y~FeSi, phase

As described in Sec. III C 1 the FzSi, phase produced
by ion implantation and the IBIEC process is stable up to
700 °C. For higher temperatures az gradual y to B-FeSi,
transformation process is observed. which is completed at
900 °C. The TEM observations have shown that the anneal-
ing procedure causes the FeSi, precipitates to increase in size
as they decrease in number density in the 650-900 °C tem-
perature range. Moreover, the precipitate size distribution in-
creases with increasing annealing temperature. This is typical
of an Ostwald ripening processzf’ whereby large precipitates
grow at the expense of the small ones.

Since the Fe solubility in a crystalline silicon is negli-
gible within the temperature rangs (320-900°C) of the
present work, the Fe signal at the RBS spectra basically cor-
responds to Fe atoms incorporated to FeSi, precipitates.
Therefore the Fe redistribution observed in the RBS spectra
should be related to precipitate coarsening taking place under
nonhomogeneous Ostwald ripening conditions. We have at-
tempted to deduce the activation energy for this process us-
ing the RBS data to directly measure th2 number of Fe ions
that have been redistributed due to the precipitate coarsening.
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FIG. 14. Determination of the activation energy of the coarsening process
using the Meechan—Brinkman method.

The differential equation describing the redistribution of
Fe in a homogeneous system is

dx . (0]

o (T,t)=— Bx"(T,t)exp— T
where x is the fraction of the redistributed Fe, n is the order
of the reaction, S is a constant, and Q is the activation en-
ergy of the process. In the present case the order of the
reaction is unknown and the system is nonhomogeneous.
Therefore we have used the Meechan—Brinkman method?’
for which it is not necessary to know the order of the reac-
tion, nor it is restricted to homogeneous systems. This
method requires at least two samples, one for isothermal and
a second for isochronal anneals. The activation energy Q is
obtained from the relation

At,-_Q(l 1)

"AT Tk
where A7 is the constant holding time and Ar; are the time
intervals which are necessary at the isothermal temperature T
to obtain an equal fraction of redistributed Fe atom as ob-
served in the isochronal steps at temperature T .

The isochronal steps were performed at temperatures
ranging from 700 to 900 °C with A7=1/2 h. The isothermal
annealings were performed at 700 and 800 °C with times
varying from 1/2 to 84 h. The results are displayed in Fig.
14, showing In(Az,/A7) as a function of [T~ '—7,']. The
experimental points follow, within the experimental errors, a
straight line. We have performed a linear regression on the
data, which yields an activation energy Q@ =3.5%0.3 eV. This
number is in very good agreement with recently reported
data, =348 eV (Ref. 28) and 9=3.55 eV,29 based on
TEM observations.

Under normal conditions, the coarsening process of
FeSi, precipitates involves dissociation of Fe atoms from
FeSi, precipitates into the Si matrix. characterized by an ac-
tivation energy Q;, followed by Fe diffusion through the Si

T T,
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matrix between precipitates with a migration energy Q,,.
The sum Q,+ Q,, gives an activation energy Q for the coars-
ening process. For the FeSi, precipitates in the s:licon matrix
Q,,=0.68 eV and Q,=2.87 eV. It results in a 0 =355 eV,
a value which is in excellent agreement thh the one ob-
tained in the present work, Q=3.5+0.3 eV. This result indi-
cates that the observed Fe redistribution is basicaliy related
to a Fe permeation controlled FeSi, precipitate coarsening
process.

C. IBIEC versus thermal annealing recrystallization

As described above, the IBIEC process on low Fe con-
centration samples (c,<11 at. %) produces the y-FeSi,
phase formation. However, the thermally induced solid phase
epitaxy (SPE) performed on similar types of Fe-implanted
samples leads to the formation of the 3-FeSi, phase.

The dependence of phase formation on the tvpe of SPE
process used is a distinct feature of the Fe-Si system. Such a
phenomenon is not expected to occur for other similar single
phase systems (e.g., Co-Si and Ni-Si). During thermal an-
nealing 3-FeSi, precipitation is expected (as in fact happens)
since B-FeSi, is a thermodynamically stable phase below
=950 °C.” Furthermore, Fe is a fast diffuser in Si” and its
solubility is presumably smaller in ¢-Si than in a-Si. Fe at-
oms are expected to segregate toward the surface during
solid phase epitaxy and be increasingly confined to the
shrinking a layer until precipitation of B-FeSi- takes place.
Therefore, this process may explain the shift of the original
Fe concentration (for low ¢ ) peak toward the surface.

On the other hand, the Fe distribution of the sample after
IBIEC at 320 °C is almost unshifted and a comparatively
uniform dispersion of small precipitates is found in direct
contrast to the thermal annealing samples. The existence of
this precipitate distribution could be related to the nucleation
and growth process associated with the moving crystalline/
amorphous interface. However, it should be statad that at the
present time it is not clear which parameters play c key role
in the process of phase formation and therefore in the selec-
tion of the phase to be formed (y or B). This point deserves
further investigation.

V. CONCLUSIONS

The results of the present work show several iateresting
features of the phase formation in the Fe-Si svstem.

The formation of a particular FeSi, phase is process and
concentration dependent. The ion-beam-induced crystalliza-
tion of Fe-implanted Si samples involves epitaxial growth of
FeSi, silicides in the phase sequence of y, @ and B with
increasing Fe concentration along the implantadon profile. It
is shown that up to ¢,=9 at. % the only phase present is the
cubic y-FeSi». Between 11 and 18 at. % the » and a-FeSi,
coexist and finally for ¢,>21 at. % the a, B. and y-FeSi,
phases all form. This sequential phase formanen can basi-
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cally be explained on lattice mismatch between the differents:
phases and therefore depends on interfacial energy consider-
ations.

However, the thermally induced recrystallization process
produces the [B-FeSi, phase. The B-FeSi, is obtained by
520 °C annealing of Fe-implanted samples as well as via
RTA at 900 °C for 120 s. In both cases the thermal SPE js

accompanied by Fe segregation toward the surface while j{: :

IBIEC substantially retains the implanted Fe profile.

The y- and the a-FeSi, phases are metastable with re-
spect to the B-FeSi, phase. It is shown that the y to B-FeSi,
transition starts at 700 °C via an Ostwald ripening mecha-
nism and is completed at around 900 °C. In addition we have
shown that for high fluences Fe-implanted samples, a 800 °C
172 h anneal induces the almost complete y and a to 3-FeSi,
transformation.
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The magnetic character and the ordering process of y-FeSi, precipitates formed by Fe implantation into
Si(100) followed by ion-beam epitaxial crystallization (IBIEC) have been studied using the Mossbauer tech-
nique. Measurements performed at 4 K have shown no evidence of magnetic interaction indicating that the
v-FeSi, phase is not of magnetic character. Conversely. conversion-electron Mossbauer experiments performed
after the IBIEC procedure show basically the presence of a doublet. despite the cubic structure of the y-FeSi»
precipitates. However, after 1 h of annealing at 600 °C. a singlet. which before was barely recognizable.
became more pronounced. The singlet-to-doublet proportion increases with increasing Fe concentration (2
at. %<C,=<8.5 at. %), indicating that after annealing a better ordering in they-FeSi, precipitates is achieved.
This ordering is obtained by an adequate combination of Fe-implanted concentration and thermal annealing.
These studies have been complemented by Rutherford backscattering and/or channeling and transmission
electron microscopy experiments. [S0163-1829(96)07540-6]

I. INTRODUCTION

Recently, epitaxy of FeSi. on Si has attracted a great deal
of attention because of its possible application in Si technol-
ogy. As compared with other metal disilicides like CoSi, or
NiSi>. FeSi, is particularly interesting because it exists in
four different phases denoted as a. B. pseudomorphic FeSi,.
and ¥-FeSi, with distinct properties. The B-FeSi- is a semi-
conducting orthorhombic phase stable at temperatures below
950 ~C. Optical and electronic spectroscopic' measurements
have indicated that B-FeSi, has a direct transition with a
band gap of about 0.85 eV. a feature that makes the B-FeSi,
very attractive from the point of view of technical applica-
tions. The a-FeSi- 1s a metallic and tetragonal phase thermo-
dvnamically stable above 950 °C." The newly discovered
pseudomorphic FeSi- has been very recently produced by
molecular-beam epitaxy on Si(111 ).* Its crystalline structure
15 of the CI-Cs type with a random occupation of the Fe sites.
It has been shown to be stable up to a temperature of
=500 °C, at which it transforms to the B-FeSi, phase.”

Despite the fact that the cubic y-FeSi, phase has only
recently been discovered. it has already been subject 1o ex-
tensive studies. The first reported y-FeSi, phase was ob-
tained either by molecular-beam epitaxy (MBE} combined
with solid phase epitaxy™ or by reactive deposition epitaxy”
on a Si(111) substrate. The epitaxy of y-FeSi- on Si(111)
was also achieved by means of pulsed laser irradiauon and
subsequent ultrafast quenching of a thin B-FeSi, layer grown
on top of a Si(111) substrate.® On the other hand. the y-FeSi-
phase has also been formed by using room-temperature Fe
implantation and subsequent ion-beam-induced crystalliza-
tion (IBIEC) of the Si(100) host.”™'" A summary of all these
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studies has shown that the y-FeSi, phase has a fluorite struc-
ture of metallic character with ¢, =ag;=0.543 nm. It is a
metastable phase that transforms to B-FeSi, at ~600-
700 °C, the exact temperature being a function of the film
thickness® or of the concentration of the implanted Fe.'0 A
summary of the structure. lattice parameters. and general
properties of the a. B. pseudomorphic. and y-FeSi- phases is
displayed in Table I.

In spite of the extensive work done in the characterization
of the y-FeSi, phase. several questions remain open. among
them 1is its magnetic character. According to theoretical
calculations'’ and Hall measurements.” the y-FeSi- phase
should be of magnetic character. Previous room-temperature
Mossbauer expcrimems]:'” have determined the exisience of
a doublet in the Mossbauer spectra. which has been inter-
preted in different ways. Fanciulli eral.'” measured the
Mossbauer spectrum corresponding to a thin FeSi. film
grown by a MBE technique on a Sit111) subsirate. They
fitted the experimental doublet with a sextet correspording to
an unusual low magnetic field. On the other hand. Dzsimoni
et al.." who performed Mossbauer measuremerts < room
temperature and 17 K on y-FeSi. samples prepared by the
IBIEC technique. did not find any evidence of magnetic or-
dering. It should be stressed that despite the fluorite siructure
of the y-FeSi, phase the Mossbauer spectra of Ret. 13 have
not shown any evidence of a singlet. as would be expected
from a cubic phase.

The above discussion shows that at least two guestions
are stitl left open. First. is y-FeSi, a magnetic phase? Second.
if it is not a magnetic one. why does the character:<tic singlet
not appear in the Mossbauer spectrum despite its cub:o char-
acter?

11659 © 1996 The American Phy s1ca: Soclety
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TABLE L. Structure. lattice parameters, and general properties of the a, 8. pseudomorphic, and y-FeSi,
phases.
Lattice parameters (A)
Phase Structure b c Properties
B-FeSi, Orthorhombic 9.86 7.79 7.83 Stable<=950 °C
Semiconducting

a-FeSi, Tetragonal 2.695 513 Stable>=~950 °C

metallic
Pseudomorphic-FeSi, CiCs ~2.7 Metastable ~500 °C
v-FeSi, CaF, ~5.43 Metastable <700 °C

Metallic

The present work was undertaken in order to answer the
above-mentioned questions. With this purpose in mind *>'Fe
was implanted into the Si(100) matrix and subsequently the
IBIEC procedure was carried out. In a first stage and looking
for the possible magnetic character of the -FeSi, phase,
Mossbauer data were collected at 4 K in a transmission ge-
ometry. Then, we studied the ordering of the y-FeSi, phase
as a function of the Fe concentration and the different ther-
mal treatments to which the samples were submitted. At each
stage of this second set of experiments, Mossbauer measure-
ments (in a backscattered geometry) were performed and the
evolution of their hyperfine parameters was followed in or-
der to determine its dependence on the Fe concentration and
thermal treatments. These last studies have been comple-
mented by Rutherford backscattering and/or channeling and
transmission electron microscopy experiments.

II. EXPERIMENTAL PROCEDURE

Si(001) wafers (p type with a resistivity of 1 £} cm) were
3'Fe implanted at room temperatures at 50 keV. Several flu-
ences were used in order to obtain Fe peak concentrations
ranging between 2 and 8.5 at. %. Beam heating was mini-
mized by keeping the beam flux below 1 uA cm~ % channel-
ing effects were minimized by tilting the wafer normal 7°
away from the beam direction. The implantation-induced
amorphous layer was subsequently crystallized by the IBIEC
process. With this aim the samples were irradiated at 320 °C
with 380-keV Ne ions.

The Mossbauer transmission experiments at 4 K were per-
formed using a helium-bath cryostat system. A
25-mCi “'CoRh source was used to obtain the 14.4-keV y
ray from TFe. The conversion-electron Mossbauer (CEMS)
experiments were carried out at room temperature in a con-
ventional constant acceleration spectrometer. The conversion
electrons coming from the absorber sample were detected
with a He-methane gas (6%) flux detector. All data analyses
were performed using a nonlinear least-squares-fit routine
developed in our laboratory."

Subsequent thermal annealings were performed at tem-
peratures ranging between 600 and 900 °C in a vacuum bet-
ter than 10”7 Torr. The annealing times were varied between
1 and 24 h. At different stages of the experiments the
samples were analyzed by Rutherford backscattering and/or
channeling spectroscopy (RBS/C) with a He>* beam at 800
keV in a 165° scattering geometry. The overall resolution of

the detector plus electronic system was better than 13 keV.

In addition, the specimen structure was characterized by
using cross-sectional transmission electron spectrometry
(TEM) including selected area diffraction (SAD) aad high-
resolution electron microscopy (HREM). TEM specimens
were prepared by mechanical polishing and ion milling.

The 'Fe implantations were performed at Leuven using
the 100-keV mass separator. The IBIEC, RBS/C. and CEMS
experiments were done at Porto Alegre. Finally the TEM
experiments were performed at the Lawrence Berkeley
Laboratory using the JEOL 200 CX high resolution micro-
scope.

III. EXPERIMENTAL RESULTS
A. As implanted and IBIEC samples

Figure 1 shows the random and channeled RBSC spectra
after Fe implantation of the Si(100) sample with & 5%10%
atcm? fluence (C,=2 at. %). The Si wafer is amorphized
over 100 nm and no channeling was observed in the Fe sig-
nal. Figure 2 shows that after the subsequent IBIEC proce-
dure the entire amorphous layer is recrystallized. the mini-
mum backscattering vield on the subsurface region being

250 300 s 400 450 s00 s 600
4000 ! N T AT
-~
T, As implanted  Alcnec
."’1 _-_
] s e Re-zom
3000 4 N
o Si
5
3 2000
O ]
] Fe
1000 4
0 T ; T 1 Y |A
250 300 330 400 450 500 £x0 600
Energy (keV)
FIG. 1. Random (circles) and channeled RBSC sgectra (full

line) of Si(100) sample implanted with 50-keV Fe a: a fuence
$=5%10"" at cm’.
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FIG. 2. Same as Fig. 1 after the IBIEC procedure—see text. The
Fe profile shows a partial degree of alignment and the Si have been
completely recrystallized.

Xmin=28%. The Fe peak shows a small segregation toward the
surface and a moderate channeling (xp,=65%). Previous
TEM studies performed on similar IBIEC-treated samples'®
show that as a consequence of this procedure predominantly
A-type cubic y-FeSi, precipitates are formed (70% of the
total amount). This kind of precipitate is fully aligned with
the Si matrix, at variance with the B-type precipitates, which
are twinned with respect to the A type.

B. Low-temperature Mossbauer results

In Fig. 3 the transmission Mossbauer spectrum of a
2-at. % sample after the IBIEC procedure (as-IBIEC sample)
at 4 K is shown. As can be observed. it definitively does not
show the characteristic sextet typical of a magnetic interac-
tion. Rather, it consists of an asymmetric doublet. quite simi-
lur to the one obtained at room temperature and therefore
adjusted with the same fitting procedure (considering a quad-
rupole interaction plus a singlet). as will be discussed in Sec.
mc.

C. Room-temperature Mossbauer results

Figure 4(a) shows the CEMS spectrum of the 2-at. % as-
IBIEC sample. It again consists of an asymmetric doublet

o) b

.5, 0996 - as IBIEC .

22 0.995 u
0.994 PR SNSRI N NS EUN S SUU N T R

6 5 6 4 2 0 2 4 6 8 10
VELOCITY (mm/s)

FIG. 3. Mossbauer spectrum for C,=2 at. % after IBIEC is
taken at 4 K in a transmission geometry.
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FIG. 4. CEMS spectra for C,=2 at. % Fe implanted sam-
ple: (a) after the IBIEC procedure; (b) same as (a) after subjecting
the sample to 600 °C, 1-h annealing; (c) same as (a) after subjecting
the sample to 1-h, 730 °C annealing; (d) same as (a) after subjecting
the sample to 1-h, 900 °C annealing.

that was fitted basically with one quadrupole interaction of
0,=0.26+0.03 mm/s and 6=0.04+0.02 mm/s and the sin-
glet Sy that is characterized by the isomer shift §=0.45
+0.03 mm/s. The hyperfine parameters arc displayed in
Table II and the normalized CEMS spectral areas (in %) are
shown in Table 1Il(a). The 1-h thermal annealing at 600 °C
induces significant changes in the CEMS spectra. as revealed
by Fig. 4(b). The doublet becomes narrower and slightly
asvmmetric. Consequently the quadrupole interaction Q di-
minishes (0 =0.21+0.03 mm/s), but the singlet remains at
the same isomer shift. On the other hand, the singlet-to-
doublet proportion increases (beyond the experimental error)
as shown in Table Ill(a).

TABLE I1. ¥Fe Mdssbauer parameters obtained from the Jeast-
squares fit to the present data. Svy, O, O, and Q(fB,) are the
singlet and the corresponding quadrupole splitting—see text.

AE, (mm/s) 8 (mm/s) I' (mmv/s)
Sy 0.45%+0.03 0.30%0.05
0, 0.26%0.03 0.04x0.02 0.40%0.05
Q 0.21=0.03 0.04%20.02 0.30%0.05
Q(B,) 0.22+0.01 -0.08+0.01 0.25+0.05
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TABLE 111 (a) Normalized CEMS spectral areas (in %} as ob-
tained in the present cxperiment (typical errors =2%). As IBIEC
means immediately after the IBIEC process, while 600 °C, 730 °C.
and 900 °C mean the annealing temperatures to which the samples
were subjected after the IBIEC process—see text.  (b) Normalized
spectral area (in %) obiained for different Fe peak concentrations
after the IBIEC process (tvpical errors £2%). In addition, we show
the same areas after the I-h 600 °C anneal process.

(a)
T (°C) Sy Q) Q olyey
as IBIEC 5 95
600 10 90
730 5 52 13
900 55 15
(b)
as IBIEC 600 °C/1 h
Ci (%) Sy 0, Sy 0 Q(Bo)
2 5 95 10 90
4 5 95 20 69 11
5.5 5 95 9 58 33
85 5 95 5 32 43

The RBSC measurements done on the 2-at. % sample af-
ter the annealing at 600 °C reveal that the x;, of the Fe part
of the spectrum improves. reaching a value of 55%—see
Table IV. Hence, both the CEMS and RBSC experiments
indicate that after the thermal annealing the ordering of the
y-FeSi precipitates has improved. However. subsequent an-
nealings performed up to 24 h at 600 °C have not changed
further the experimental situation.

The annealing performed at 730 °C for 1 h induces a dras-
tic change in the shape of the doublet. as shown in Fig. 4(c).
The CEMS spectrum is now fitted with the singlet Sy and
the two quadrupole interactions Q and Qtf-) characteristics
of the B-FeSi,» phase'>—see Table IL. In addition. RBSC ex-
periments show the complete absence of alignment. in agree-
ment with previous results obtained with similarly treated
samples.'” Further annealing at 900 °C for 1 h induces the
disappearance of the singlet Sy in the CEMS spectrum leav-
ing only the two doublets Q and Q(/3.) as displayed in Table
HI(a).

In a next step we have changed the Fe peak concentration
C, in the Si-implanted samples from 4 up to 8.5 at. %. The
CEMS spectra recorded for the 4-, 5.5-. and 8.5-at. %

TABLE IV. x,ip Values for the Fe part of the RBSC spectra for
different Fe peak concentrations. obtained after the IBIEC process
and subsequent 1-h 600 °C anneal. respectively.

XrF,ﬁn (S
Cp (9) as IBIEC 600 °C/1 h
2 65 55
4 75 82
5.5 80 92
8.5 =95 >95

R. L. MALTEZ et al.
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FIG. 5. CEMS spectra obtained after 1 h annealing at 600 °C for
samples with different Fe concentration. (a) C,=2 at. %; (b)
Cp=4 at. %: (¢) C,=5.5 at. %: and (d) C,=8.5 at. %.

samples after the IBIEC procedure were all quite similar to
the one obtained for the 2-at. % sample. They were all ana-
lyzed with the same hyperfine parameters. and in all the
cases the same singlet-to-quadrupole interaction proportion
was obtained—see Table II1(b).

However. the subsequent 1-h annealing at 600 °C on the
three samples has drastically induced different etfects. as can
be deduced by observation and analysis of the corresponding
Mossbauer spectra—see Figs. S(b)-5(d). The CEMS spec-
trum corresponding to the 4 at. % sample was fitted with the
singlet Sy and the two doublets Q and Q(f,). the propor-
tions being 20%. 69%. and 11%. respectively. as quoted in
Table 11I(b). The corresponding RBSC spectrum indicates
that the x,,;, of the Fe signal has increased from 75% (after
the IBIEC procedure) up to 82% after the 1-h annealing—see
Table IV. The analysis of the Mossbauer spectra correspond-
ing to the 5.5-at. % sample shows the same features and i
fitted with the same parameters Sy, Q. and Q(S3,), but with
different proportions: 9%. 58%. and 33%, respectively
[Table 11I(b)]. The original xm, for the as-IBIEC sample has
increased from 80% to 92¢¢ (Table IV). Finally the analysis
of the CEMS spectra corresponding to the 8.5-at. % sample
reveals that after 1 h annealing the Mossbauer spectrum was
basically fitted with the two doublets Q and Q(B). leaving
only a small proportion of the Sy singlet [Table IIl(b)]. In
this case the original x,,;, is almost 100%. so the subsequent
annealing did not introduce significative changes.

iz
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IV. DISCUSSION

Previous works’~'” have shown that cubic y-FeSi, pre-
oipitates are formed whenever Fe is implanted into a Si1(100)
matrix and subsequently submitted to an IBIEC procedure.
For low implanted Fe concentrations (C,<5 at. %), the A
npe is predominant. However, when C, is increased, three
teatures are observed: (a) there is an increase in the size of
the precipitates, (b) a decrease in their density. and (c) a
¢radual transformation in their orientation from A © B type.
I addition it has been shown that the y-FeSi, phase is meta-
stable and transforms into [3-FeSi, upon thermal annealing.
The transformation temperature was determined as
T~=700 °C for C,=2 at. %. However, for higher Fe concen-
trations evidence exists that this temperature decreases.'®

As was mentioned in the Introduction, theoretical
calculations'' and Hall* measurements indicated that the
v-FeSi, phase should be of magnetic character. However,
Desimoni ef al.,'* by performing Mossbauer experiments at
17 K, did not find evidence of magnetic ordering. In the
present work, Mossbauer measurements were performed at 4
K and still at this very low temperature no evidence of mag-
netic splitting was found in the Mossbauer spectrum. Then,
we can conclude the y-FeSi, phase is of nonmagnetic char-
acter. The apparent discrepancy with the Hall measurements
could in principle be attributed to the interpretation of these
last results, an interpretation that is less straightforward than
the one obtained from the present experiments.

On the other hand, early Mossbauer measurements per-
formed at room temperature'® (done with samples similar to
the ones used in the present study) resulted in CEMS spectra
that were fitted with only quadrupole doublets. In spite of the
fluorite structure of the y-FeSi, phase no significant evidence
of a singlet was observed. It was argued13 that displacements
of the Fe atoms and/or vacancies in the Fe sublattice could
be responsible for the appearance of the quadrupole interac-
tion and the absence of the singlet. If this is the case, it can
be expected that by increasing the Fe concentration and/or
<ubjecting the samples to thermal annealing. it should be
possible 1o achieve improvement in the ordering of the Fe
sublattices. Consequently, this feature should be reflected in
the Mossbauer spectra with the appearance of the singlet
characteristic of a cubic ordered structure. A very similar
CEMS spectrum of an MBE-deposited y-FeSi, layer has
bzen interpreted as an unresolved magnetically split sextet.'?
It should be stressed that in this case no further improvement
of the cubic structure can be achieved since both an increase
of the thickness as well as thermal annealing result in a
prompt y-FeSi, to B-FeSi, phase transition.

In the present work, the CEMS spectra of the C,=2 at. %
sample after the IBIEC procedure already show the presence
of a singlet; however, only in a very small proportion. The
subsequent annealing at 600 °C increases this fraction to
10%. In addition, the RBSC measurements show that the
X-,, corresponding to the Fe part of the RBS spectrum has
improved from 65% 10 55%. Both features are clear evidence
of a better ordering in the y-FeSi, precipitates. which is in-
duced by the thermal treatment of the sample. This behavior
has been confirmed by TEM observations,!” which have
shown that the annealing performed after the IBIEC proce-
dure completes the formation of y-FeSi, precipitates starts a
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FIG. 6. Cross-sectional TEM micrograph of Fe-implanted Si
{(C,=2 at. %) sample after IBIEC process and after 730 °C anneal-
ing for 30 min. Note the surface layer (~6 nm thick) consisting of
B-FeSi, precipitates. The region immediately below this laver is
“dilute’” in precipitates. At the deeper region there is a broad dis-
tribution of B and vy precipitates.

coarsening process and consequently improves the crystallin-
ity of the sample.

The thermal annealing at 730 °C on the same sample in-
duces a massive y-t0-3 phase transformation. as illustrated
by TEM experiments. Figure 6 shows a TEM micrograph of
a similar C,=2 at. % sample, which was annealed at 730 °C.
A near surface layer (about 6 nm thick) of S3-FeSi, is sepa-
rated from a broad distribution of 8 and y precipitates ex-
tending from a depth of 25 nm towards the bulk. Further-
more, TEM observations show that with increasing
temperature the number of 3-FeSi, precipitates increases and
that finally at 900 °C the 9-to-8 phase transformation is al-
most completed.

The present Mossbauer results are completely consistent
with the TEM observations. The CEMS spectrum recorded
after the 730 °C annealing was fitted with hyperfine param-
eters [Sy, Q. and Q(B,)] that revealed the coexistence of
both vy and 8 phases. Finally, after annealing at 900 °C the
corresponding CEMS spectrum was fitted with the two dou-
blets Q and Q(fB,) characteristic of the 8-FeSi, phase in the
proportion (55% and 45%, respectively) reported in the
literature.

At this point we want to discuss the Mossbauer param-
eters characteristic of the y and S-FeSi, phases that appear in
the present experiment. As an example, we consider the
C,=2 at. % sample. After the 1-h annealing at 600 °C. only
the 7y phase is present, resulting in the Mossbauer parameters
Sy and Q. On the other hand, after the 900 °C annealing,
basically only the 3 phase is present and the corresponding
hyvperfine parameters are Q and Q(f3,). Therefore, it should
be concluded that the O doublet is not only characteristic of
the (B phase but also of the y phase. The individual phases
can be distinguished by the appearance of either the singlet
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TABLE V. (a) CEMS spectral areas (in %) for the y and
B-FeSi, phases. as deduced from the analysis of Table IH(a)—see
text. (b} CEMS spectral areas (in %) for the ¥ and 3-FeSi, phases.
as deduced from the analysis of Table II(b)—see text.

(a)
y-FeSi, B-FeSi,
T (°C) Sy oM 0By (B
600 10 90
730 5 52 43
900 55 45
(b)
600 °C/1 h
'y-FCSiz ,B—F3512

Cy (%) Sy Q0  SyYIQ(y) 0(By) Q1B

2 10 90 0.11

4 20 56 0.36 13 11

5.5 9 18 0.50 40 33

8.5 5 Only Sy 52 43

Sy for the y phase or the doublet Q(8,) for the B phase.

In order to extract from the Mossbauer experiments for
the C,=4, 3.5, and 8.5 at. % cases the proportions in which
the y and B phases appear, one should make two assump-
tions, namely: (a) The Q doublet represents two contribu-
tions Q(y) and Q(fB,), characteristic of the y and g phases.
respectively: and (b) the ratio between the doublets charac-
teristic of the B phase r=Q(8,)/0(B,) is r=1.2, as quoted
by the literature'® and observed in the present work.

Taking into account the above assumptions, it is possible
to extract from Tables 1I1(a) and 11I(b) the normalized CEMS
spectral areas corresponding to each phase at each stage of
the experiment. The y-FeSi, phase is characterized by the
singlet Sy and the doublet QO(y), and the B-FeSi, phase by
the pair ot doublets Q(B,) and Q(B,). The corresponding
values for the 2 at. % concentration at the different annealing
temperatures and the ones for the different concentrations
after 1 h annealing at 600 °C are displayed in Tables V(a)
and V(b), respectively.

Table Via) shows that a phase transformation has already
occurred at 730 °C. The y-phase contribution is 5%, while
the one corresponding to the 3 phase is 95%. These propor-
tions are consistent with the TEM observations,'® which. as
discussed above. have shown that at this temperature a mas-
sive y-10-B phase transformation occurs.

From Table V(b) several interesting features become
clear. First. the contribution of the y-FeSi, phase decreases
with increasing Fe concentration from 100% for C,=2 at. %
down to 5 for C,=8.5 at. %. This behavior can be under-
stood if one considers the mechanism of the y-to-B phase
transformation, which involves two factors: (i) the size of
the precipitates, which depends on the implanted Fe concen-
tration; and (ii) the coalescence process induced by the ther-
mal annealing. As was shown previously,l7 a phase transfor-
mation occurs whenever the y-FeSi, precipitates reach a
critical size (around 10 nm) induced by the coalescence
mechanism. Therefore both factors, the implanted Fe con-
centration and the corresponding temperature for the phase
transformation, are expected to be strongly related each
other. The higher the Fe concentration, the lower the tem-
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perature of transformation should be. This behavior is whg
we observe in the present experiment. The ¥-t0-B phage
transformation is induced at 730 °C when the Fe concentra.
tion 1s C,=2 at. %, but this temperature decreases to 600 °C
when C,=4 at. %. indicating that the contribution of the B
phase is strongly related to the implanted Fe concentration

It should be stressed that the RBSC observations are cop-
sistent with the above considerations. As can be observeq
from inspection of Table 1V the x;, of the Fe part of the
RBSC spectra for C,=4 at. % increases after the annealing
is performed at 600 °C. This behavior is consistent with ap
increasing presence of the 8 phase as revealed by the CEMS
experiments.,

In addition, when paying attention to the behavior of the
v-FeSi, phase, it is observed that Sy/Q(y) ratio increases
with increasing concentration, starting from 0.11 for Cp,=2
at. %, up to 0.5 for C,,=5.5 at. %. Finally for C,=8.5 at. %
the singlet is the only contribution to the y-FeSi, phase. This
behavior confirms our previous assumptions about the order-
ing of the y-FeSi; phase as a function of the temperature and
the implanted Fe concentration. In fact. after the IBIEC pro-
cess the singlet-to-doublet ratio was independent of the im-
planted concentration. However, the annealing performed at
600 °C not only improved the ordering of the precipitates but
also revealed the strong dependence of the singlet contribu-
tion with the implanted Fe concentration.

We would like to speculate on the mechanism responsible
for the increasing Sy/Q(vy) ratio with increasing Fe concen-
tration (after the annealing procedure). The S y singlet is as-
sociated with a perfect cubic structure and the doublet Q(y)
with a nonperfect one. If it is assumed that in the bulk of the
precipitates the structure is ordered, but near the y-FeSi,/Si
interface there are imperfections that introduce disorder, then
the S signal should arise from the bulk and the Q(y) from
the interface region. At low Fe concentrations the precipi-
tates are small and so is the volume-to-surface ratio. Then, it
is expected that the Sy/Q(y) ratio should be also small. On
the other hand, with increasing Fe concentration. the size of
the precipitates increases. and so does the volume to surface
ratio. Then it is expected that the Sy/Q(7y) ratio become
larger. In fact, this is exactly what was observed when the Fe
concentration was increased from 2 up to 8.5 at. %.

V. CONCLUSIONS

The results of the present work clearly show that the
¥-FeSi, phase is of nonmagnetic character. This feature is
revealed by the Mossbauer experiments performed at 4 K,
which do not reveal any magnetic splitting in the correspond-
ing Mossbauer spectra.

In addition. the present experiments show several interest-
ing features of the ordering of the y-FeSi, phase as a func-
tion of the implanted Fe concentration and the annealing
temperature of the system. The precipitates, as formed by the
IBIEC process, are highly disordered, with the degree of dis-
order being independent of the implanted Fe concentration.
This situation changes drastically after annealing for 1 h at
600 °C. It is shown that the ordering is strongly correlated to
the implanted concentration, as revealed by the singlet-to-
doublet ratio in the corresponding Mossbauer spectra. This
ratio increases with increasing concentration, indicating an
ordering process within the y-FeSi, precipitates. Very likely,



(his bzhavior occurs due to the growing process of the pre-
cipitizes. as discussed in the preceding section. However,
there s & concentration limit (C,=8 at. %) for the ordering
process. & concentration at which a nearly complete y-to-f8
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phase transformation is observed. Nevertheless, at this con-
centration, a trace of the singlet is still observed, indicating
that at this critical concentration the y-FeSi, precipitates that
have survived are completely ordered in their cubic phase.
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