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RESUMO

O presente trabalho tem como objetivo estudar as etapas iniciais da oxidagao
térmica seca do carbeto de silicio (SiC). Para esse fim, amostras de SiC
monocristalino do politipo 4H (4H-SiC), polidas em ambas faces C e Si, foram
oxidadas em reator de atmosfera estatica por diferentes duragfes, temperaturas e
pressdes de '°0,. A utilizacdo de oxigénio enriquecido no isétopo 18 para realizar as
oxidacGes permite utilizar técnicas de reacdo nuclear (NRA) para determinar a

quantidade de atomos de ‘20 incorporados nos tratamentos térmicos.

Os dados obtidos permitiram determinar a espessura do filme fino de di6xido
de silicio (SiO,) formado e a cinética da oxidacdo térmica seca do SiC. Além disso,
foi verificado que a face C (0001) oxida cerca de 10 vezes mais rapido que a face
Si (0001), e que a pressédo influencia de modo a favorecer a oxidacdo da face
(0001). As energias de ativacdo para 0s processos gue ocorrem na interface durante
as etapas iniciais da oxidacdo foram determinadas como sendo 1,4, 1,5 e 1,8 eV
para as oxidacées da face C feitas com pressées de '°0, equivalentes a 100, 150 e
200 mbar, respectivamente. Tendo em mente o modelo “Emissédo de Si e C’,
proposto para descrever a cinética de oxidacdo do SiC, foi sugerido que o0s
processos interfaciais de emissdo de atomos de Si e C do substrato para regiao
interfacial e também a reacdo de oxidacdo na interface contribuem para a etapa

limitante do crescimento térmico de filmes 6xidos com ~5 a ~25 nm de espessura.



ABSTRACT

The present work aims the study of silicon carbide’s (SiC) thermal dry oxidation initial
steps. In order to achieve this goal, single crystalline samples of the 4H polytipe
(4H-SIC), polished on both carbon (0001) and silicon (0001) faces, were oxidized in a
static atmosphere quartz-tube reactor for different times, temperatures and pressures
in 80,. Using %0, as the oxidant species allows us to use nuclear reaction
techniques (NRA), to determine the amount of **0 atoms incorporated during the

thermal oxidation.

Collected data allowed us to determine silicon dioxide’s (SiO,) thin film
thickness and the oxidation kinetics of dry thermal SiC oxidation. Besides, it was
found that the C-face’s oxide growth rate is about 10 times larger than Si-face’s oxide
growth rate and that pressure enhances C-face oxidation rate. Activation energies
were determined to be 1.4, 1.5 and 1.8 eV for the initial C-face oxidation processes,
for samples oxidized under 100, 150 and 200 mbar, respectively. Based on the “Si
and C Emission” model for SiC oxidation, it was suggested that the interfacial
emission of Si and C atoms as well as the interfacial reaction contribute to the limiting

step of thermal oxide growth of ~5 to ~25 nm thick SiO films.
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1. Introducéo

Atualmente, o silicio (Si) € o semicondutor mais utilizado na industria da
microeletronica. A possibilidade de crescer termicamente um filme de didxido de
silicio (SiO;) sobre Si, somada a oOtima qualidade da interface SiO./Si, permitiu a
utilizac@o de dispositivos do tipo metal-6xido-semicondutor (MOS) em grande escala.
Entretanto, as propriedades fisicas do Si sdo um fator limitante para aplicacdes que
exigem alta voltagem, poténcia, frequéncia ou temperatura. O carbeto de silicio (SiC)
apresenta-se como um 6timo semicondutor alternativo ao Si para essas aplicacoes,
uma vez que suas propriedades fisicas superam as do Si em diversos aspectos. Se
compararmos os dois semicondutores, observamos que o SiC apresenta o dobro de
velocidade de saturacdo (2x10'cm.s™), condutividade térmica 3 vezes maior
(4.9W.cm™.K™) e tensdo de ruptura elétrica 11 vezes maior (2.8MV.cm™) que o Si.
Além disso, o SiC € o unico semicondutor alternativo ao Si que apresenta SiO, como
oxido nativo, ou seja, € possivel crescer SiO, termicamente sobre SiC e adaptar
grande parte da tecnologia ja utilizada para o Si. Somadas, essas caracteristicas
fazem do SiC um semicondutor promissor para confeccao de dispositivos eletrénicos
destinados a aplicacbes extremas. A secdo 2.1 relata com mais detalhes as
caracteristicas do SiC.

Entretanto, o desempenho elétrico de dispositivos a base de SiC ainda nao
atingiu a capacidade esperada. A grande quantidade de estados eletricamente
ativos localizados na interface SiO,/SiC acaba gerando uma baixa mobilidade de
canal nos transistores de efeito de campo (MOSFETSs). Acredita-se que as
propriedades da regido interfacial estejam diretamente ligadas as etapas iniciais de
formacdo do filme de oOxido. Sendo assim, faz-se necessario investigar e

compreender os mecanismos dessas primeiras etapas da oxidagéo térmica do SiC.

Sabemos que a oxidacdo térmica do SiC apresenta quatro estagios
distintos™, dependendo da espessura do filme de 6xido formado. Apés a oxidagao
da superficie da lamina de SiC (primeira etapa), ocorre a oxidacdo dos primeiros
nandmetros de SiC, gerando de 1 a 8 nm de 6xido de forma rapida porém com
velocidade decrescente. A terceira etapa consiste no crescimento de éxido com
velocidade constante, resultando em uma relacéo linear da espessura do 6xido com

o tempo. Nessa etapa, que segundo a literatura rege o crescimento dos filmes de
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oxido com espessuras entre ~8 e algumas dezenas de nandmetros, a reagcdo de
oxidacdo é a etapa limitante do processo (ver secao 2.3). A Ultima etapa € limitada
pela difusdo dos gases no filme de oxido ja formado. Nela, o crescimento da-se de
forma parabdlica com o tempo, apresentando uma velocidade de oxidacéo
levemente decrescente. Mais detalhes sobre os modelos de oxidacdo estao
apresentados na secao 2.2. Além disso, nossa equipe ja observou que a quantidade
de oxigénio incorporada no tratamento térmico (que esta intrinsecamente
relacionada a espessura do filme fino de 6xido) € proporcional ao produto do tempo
de oxidacdo pela pressdo do gas oxidante!”. Com base nesses conhecimentos, o
presente trabalho esta principalmente focado em determinar as caracteristicas da
terceira etapa de oxidacdo, a etapa de crescimento linear, pois essa € a regiao de

espessuras de interesse para a confeccdo de dispositivos eletrdnicos!..

A utilizacdo de tracadores isotépicos torna-se bastante interessante para o
Nosso proposito, pois permite alta seletividade e alta sensibilidade nas analises. Gas
oxigénio enriquecido a 98% no is6topo 18 (**0, com abundancia natural igual a
0,2%) foi utilizado para realizar a oxidacdo das amostras. Esse gas é quimicamente
semelhante ao isétopo mais abundante do oxigénio (**0, com abundancia natural
99,8%) e permite que a reacdo nuclear *O(p,a)*°N seja induzida com prétons de
energia da ordem de algumas centenas de keV, o que ndo ocorre para o *°O
(is6topo mais abundante). A curva de secdo de choque dessa reacdo apresenta um
platd para energias proximas a 730 keV. Nesse platd, a secdo de choque mantém-
se aproximadamente constante, enquanto os protons do feixe perdem energia
conforme penetram no filme fino de éxido. Detectando as particulas o, produto dessa
reacdo nuclear, é possivel quantificar os atomos de **0 incorporados em filmes de
espessuras hanométricas. Conhecendo a quantidade de &tomos de *20
incorporados e supondo uma densidade uniforme para o filme de diéxido de silicio,
podemos determinar a espessura desse filme. A secéo 4.3 trata desse processo de

andalise.

Na secédo 5, sdo apresentados e discutidos os resultados deste trabalho,
enquanto que as conclusbes e as perspectivas de continuacdo do trabalho sé&o

apresentadas na secao 6.



2. Revisao bibliografica

2.1.0SiC

2.1.1. Propriedades Cristalograficas

O carbeto de silicio (SiC) € o Unico material estavel composto somente por
atomos de Si e CP. Pode ser visto como uma composicdo de tetraedros de Si e C
dispostos regularmente ao longo do espaco. Cada atomo de Si esta ligado a 4
atomos de C, em geometria tetraédrica, e vice-versa. A Fig. 1 apresenta essas

estruturas esquematicamente.

Fig. 1 — Representacdo esquemética dos tetraedros elementares que constituem o cristal de SiC.

A simetria das ligacdes tetraédricas permite que os planos atdmicos sejam
empilhados de maneiras diferentes. Os chamados politipos do SiC surgem dessa
propriedade. As caracteristicas fisicas do material dependem do modo como 0s seus
planos estdo arranjados. Para ilustrar essas diferencas temos a Fig. 2, que
apresenta duas das possibilidades de alinhamento dos tetraedros, e a Fig. 3
esquematizando a consequéncia desses alinhamentos na estrutura de monocristais
de SiC. Olhando para a familia de planos {0001} (realcados na parte superior da
Fig. 3), vemos que os planos atomicos sé&o formados por atomos da mesma espécie
(C ou Si), dispostos de modo a formar uma rede hexagonal regular. O sistema de
eixos hexagonal, geralmente usado para descrever os cristais de SiC, esta

esquematizado na Fig. 4.



2H(Wurtzite) 3C(Zincblende)

Fig. 2 - Representacéo do posicionamento dos tetraedros elementares do SiC. Na estrutura tipo
Wurtzita, temos que os tetraedros estdo alinhados (imagem da esquerda), enquanto que na estrutura
tipo Blenda de Zinco existe uma rotacéo de 60° entre eles (imagem da direita).

Obtida a partir da ref..
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Fig. 3 - llustragéo de alguns politipos do SiC, ressaltando o alinhamento dos seus planos atdmicos.
As letras A, B e C indicam diferentes planos atdmicos, pertencentes a familia {0001}.
Obtida a partir da ref'”.
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Fig. 4 - Sistema de eixos hexagonal.
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Além da possibilidade de formar diversos politipos, a organizacdo do SiC em
tetraedros faz com que a face da direcdo [0001] seja sempre diferente da face da
direcéo [0001], o que caracteriza o SiC como um cristal polar. Por definicdo, a face
(0001) é a terminada em atomos de Si, sendo chamada de face Si; e a face (0001) &
a terminada em atomos de C, sendo denominada face C. A Fig. 5 apresenta este
conceito e mostra que ele independe do politipo.

Face 5i
(0001)

o
Face C

(0001)

Fig. 5 - Esquematizagéo da face Si e da face C de alguns tipos de monocristais de SiC. Note que a
face Si sempre € oposta a face C, em relacdo a direcdo do eixo-c.

A maioria dos politipos de SIiC de interesse em micro e nanoeletrbnica
cristalizam na forma hexagonal, sendo 4H e 6H os mais comuns por terem bandas
proibidas (3,3 e 3,0 eV, respectivamente®) mais altas que o cubico (2,3 eV"®), por
exemplo. Como podemos ver na Fig. 5, o politipo 4H necessita de 4 planos atdmicos
duplos (um de Si e outro de C), com metade das ligacbes do tipo Wurtzita e metade
do tipo Blenda de Zinco, para que o empilhamento passe a se repetir, enquanto no
politipo 6H precisamos de 6 planos duplos, com 2/3 de ligagdes tipo Wurtzita e 1/3
de ligacbes do tipo Blenda de Zinco, para que a estrutura se repita. Na Fig. 6, a
imagem por microscopia eletrbnica de transmissao salienta as diferengas
morfolégicas entre alguns politipos. Neste trabalho, todo o material utilizado foi

retirado de laminas monocristalinas de 4H-SiC.
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Fig. 6 - Imagem de microscopia eletrdnica de transmisséo de diversos politipos de SiC crescidos por
feixe de ions moleculares sobre 4H-SiC(0001). O eixo ¢ esta na direcdo vertical, apontando para o
topo da pagina. Obtida a partir da ref.l.



2.1.2. Propriedades Fisicas
Como j& foi mencionado anteriormente, o SiC possui varias propriedades

fisicas superiores as do Si. Um esquema comparativo esta apresentado na Fig. 7.
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Fig. 7 - Comparacao das propriedades fisicas entre Si e SiC.

A alta banda proibida do SiC permite que dispositivos feitos desse
semicondutor operem em temperaturas da ordem de 500°C, pois, mesmo nessa
temperatura, a energia térmica conferida aos elétrons ainda néo € suficiente para
promover um numero significativo de portadores de carga da banda de valéncia para
a banda de conducdo. Como podemos ver na Fig. 8, uma temperatura de 500°C
corresponde ao valor 1,3 no eixo das abscissas, que por sua vez indica que existem
aproximadamente 10'° portadores de carga intrinsecos por cm3 nessa temperatura.
Dispositivos eletrdnicos geralmente operam com dopagens da ordem de 10
dopantes por cm3 ou mais. Isso nos mostra que mesmo em temperaturas elevadas,
0 numero de portadores de carga no dispositivo mantém-se aproximadamente igual
ao numero de dopantes do mesmo, sendo insignificante a contribuicdo de
portadores intrinsecos do semicondutor. Essa caracteristica € fundamental para o
bom funcionamento de um dispositivo, pois possibilita que o controle do mesmo

continue sendo feito pela aplicacdo de uma tenséo previamente estabelecida.
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Além de poder operar em temperaturas elevadas, a altissima condutividade
térmica do SiC (maior que a do cobre') permite que sistemas de resfriamento sejam
muito menos elaborados ou até mesmo dispensados. Com isso, é possivel
posicionar os dispositivos em locais mais proximos da fonte de calor, sobre um
motor ou turbina de avido, por exemplo, dispensando fiacdo adicional que seria
necessaria para manté-los em local mais afastado.

A alta velocidade de saturacdo dos portadores de carga no SiC permite
operacdo de dispositivos em frequéncias elevadas, propriedade interessante para
aplicacOes de telecomunicacdes e transmissao de dados. Ja a alta tensdo de ruptura
elétrica permite que tensbes da ordem de MV, necessarias para transmissdo de
energia elétrica, sejam utilizadas sem causar danos a sua estrutura fisica e elétrica.

Além disso, o SiC apresenta elevada inércia quimica, 0 que permite que
sensores eletrénicos baseados em SiC sejam colocados diretamente em ambientes
guimicamente agressivos, como caldeiras e exaustores industriais, dispensando

encapsulamentos de protecao e permitindo uma medida direta do meio.

"4,9W.cm™.K" para o SiC e 3.6 W.cm™.K ™ para o Cu. Disponivel em: Touloukian, Powell, Ho and
Klemens, Purdue Research Foundation, TPRC Data Series Volume 1 (1970)



2.2.A oxidacéo Térmica do SiC na forma de Laminas Monocristalinas
A oxidacao térmica do SiC ocorre de maneira anéloga a oxidac¢ao do Si, com
etapas limitadas pela velocidade da reacdo e difusdo de gases. Apesar da
semelhanca, a oxidacao do SiC apresenta uma taxa de oxidacdo menor que a do Si.
Além disso, serd mostrado neste trabalho (secédo 5) que a oxidagédo da face (0001)
do SiC (face Si) ocorre a uma taxa cerca de 10 vezes menor do que a oxidagao na

face (0001) (face C), dado condizente com a literatural*®,

E de se esperar que a oxidacdo do SiC dependa da pressdo parcial de
oxigénio, da temperatura e do tempo de oxidacdo, assim como a do Si. Atualmente,

€ aceito que o crescimento térmico do filme de 6xido sobre SiC pode ser subdividido

em quatro etapas™:

a. oxidacao da superficie do substrato;

b. oxidagao inicial da interface SiO,/SiC, com velocidade decrescente;
c. oxidacao da interface SiO,/SiC, com velocidade constante;

d

crescimento parabdlico do 6xido, limitado pela difuséo de O,.

O mecanismo dominante na etapa b ainda permanece sem consenso na
comunidade académica. Esse crescimento desacelerado foi observado
experimentalmente’® e é dependente da pressao parcial de O, A Fig. 9 retrata as

diferentes etapas de oxidacéo do SiC.

-
E Etapad
£
M . s
5 Crescimento parabdlico
5 Etapa c limitado pela difusdo do
u% oxigénio pelo 6xido

Crescimento linear limitado pela até a interface
reacdo de oxidacgdo na
regido interfacial
Etapa b
I Tempo (min)

Fig. 9 - Representacdo esquematica das etapas de crescimento do éxido.



Os principais modelos propostos para a cinética de crescimento térmico de
filmes de SiO, sobre SiC séao apresentados a seguir.

2.2.1. Modelo de Deal e Grove Modificado

Em 1965, Bruce Deal e Andrew Grove propuseram um modelo linear-
parabdlico para a oxidacdo do Si*?. Baseado no grande sucesso desse modelo, foi
proposta uma adaptacédo do mesmo para a oxidacdo do SiC™, que considera nédo
somente a oxidagdo dos atomos do Si, mas também a oxidacdo dos &tomos de C
constituintes do substrato. O proposto é que a oxidagao térmica seca do SiC, isto €,

em O, ocorra em 5 etapas:

i. Transporte de oxigénio molecular (O,) do meio gasoso para a superficie do
substrato;

ii. Difusdo do O, da superficie até a regido interfacial SiO/SiC;

lii. Reagao de oxidagéo: 2SiC + 30,> 2SiO, + 2CO;

iv. Difusdo dos subprodutos gasosos da reacéo pelo filme de 6xido, da interface
até a superficie;

v. Remocéo dos subprodutos da reacao da superficie do 6xido.

E sabido que a velocidade de um processo com vérias etapas é governada
pela etapa mais lenta (ver secdo 2.3). As etapas i e v s6 se tornam fatores limitantes
guando as pressdes utilizadas sdo muito baixas (por exemplo, se a densidade de O,
for insuficiente para saturar a superficie do filme de 6xido). A etapa de reacédo
guimica torna-se limitante quando existe saturacdo de O, na interface SiO,/SiC, o
que ocorre para pequenas espessuras do filme de 6xido**. Entretanto, a medida em
gue o Oxido torna-se mais espesso, as etapas difusivas (ii e iv) passam a se tornar
processos limitantes, devido a dificuldade de as espécies gasosas difundirem pelo
filme de oxido. A Fig. 10 representa esquematicamente a oxidag&o térmica do SiC

baseada nesse modelo.
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Fig. 10 — Esquema representando a
oxidagdo térmica do SiC num estagio
intermediario de oxidacdo, onde ja existe
um filme de 6xido com espessura Xo sobre
o substrato de SiC. Os termos C, C° e C’
representam as concentragdes das
espécies gasosas na interface SiO./SiC,
na superficie do O6xido e no gas,
respectivamente. Os subindices
correspondem a O, e CO. Os simbolos Do2

e D¢, indicam os coeficientes de difusao de
O, e de CO no filme de 6xido, enquanto
ho2 e heo sdo os coeficientes de transporte

de fase gasosa dos respectivos gases. As
setas indicam o sentido preferencial dos
deslocamentos. Obtida a partir da ref.™,

P

a
o
30'8 5>Lc

Sio
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Esse modelo linear-parabdlico é descrito pela seguinte equacéo:

X2+ AX =B(t+1) eq. (1)

onde X é a espessura do 6xido, A e B sdo parametros relacionados ao mecanismo
de oxidacao, t € o tempo de oxidagdo e t € um parametro temporal relacionado com
a espessura inicial do 6xido. Note que a introducdo do pardmetro t permite que o
modelo seja adequado para descrever a oxidacdo do SiC mesmo que as etapas
iniciais da oxidagcédo nao sejam completamente compreendidas. Sendo assim, aplicar

esse modelo so é possivel quando t >>0.

Para elucidar a influéncia desses parametros, podemos reescrever a eq. (1)
como a equacéo de crescimento do 6xido:

ax _ B ed. (2)
dt A+ 2X

. . s - ax .
Onde definimos a taxa de crescimento do 6xido —, como a velocidade do processo

de oxidagao o

__ b eq. (3)
T A+2X

Analisando a equacao para a velocidade de oxidagao (eq. (3)) podemos ver

gue para espessuras nas quais 2X<<A temos uma taxa de crescimento de oOxido
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constante, igual a B/A. Esse regime de crescimento linear do Oxido indica que a
reacdo de oxidacdo do SiC (etapa iii) € a etapa limitante do processo®. Em
contrapartida, para espessuras nas quais 2X>>A teremos uma taxa de crescimento
de oOxido igual a B/2X, conferindo um crescimento parabdlico para o oxido. Os
fatores B e B/A sdo chamados coeficientes parabdlico e linear, respectivamente. No
modelo Deal-Grove (para o Si), o coeficiente B diz respeito somente a difusdo de O
para a regido da interface, enquanto o modelo Deal-Grove Modificado, proposto por
Song et al. (para o SiC) leva em conta também a difusdo de CO para fora do filme

de 6xido.

2.2.2. Modelo de Emissédo de Sie C

Para tentar justificar a alta taxa inicial de oxidacao, assim como a sua rapida
desaceleracdo, foi proposto um modelo onde atomos interfaciais sdo emitidos do
substrato para o 0xido. No caso do Si, mostrou-se que a emissao de atomos de Si
caracterizava melhor o crescimento inicial do 6xido™®. De maneira semelhante, para
o SiC foi proposto um modelo que considera ndo sé a emissdo de atomos de Si

como a emissdo de atomos de C1718l,

Esse modelo propde que atomos de Si e C sdo emitidos da superficie do
substrato como intersticiais no filme de 6xido. Como a densidade do SiC é maior do
que a densidade do SiO, (3,21 g.cm™¥ e 2,20 g.cm™?% respectivamente), é
necessario que ocorra uma expansao da rede cristalina para que se forme o 6xido
amorfo. Essa expansdo faz com que a regido préxima da interface seja tensionada
mecanicamente, 0 que auxilia no processo de oxidacdo e faz com que a taxa de
oxidacdo inicial seja grande. Entretanto, a acumulacdo de atomos na regido
interfacial faz com que a velocidade de oxidacdo seja rapidamente reduzida*®. Além
disso, devido a essa emissdo, temos a formacao de SiO, e CO néo sé na interface
como em suas proximidades. Tanto a emissdo de CY! como a emissdo de Si*?

puderam ser observadas experimentalmente.
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Fig. 11 - Esquema do modelo de emissao de Si e C. Os indices R; e R, representam a taxa de
oxidacao do Si na superficie e no interior do filme de 6xido. Os indicadores com superindice apostrofo
(R.' e Ry") sdo semelhantes, mas relacionados a oxidagéo do C. O grafico a direita representa a
dependéncia das concentragdes de Si, C e O, representadas por Cg;, Cc € Co, respectivamente, com
a profundidade no filme de 6xido. Note que a reacao interfacial ndo esta sendo representada nesse
esquema. Obtida a partir da ref.™".

Hijikata et al. definem dois tipos de oxidag&o: passiva e ativa, esquematizadas
na Fig. 12. A oxidag&o ativa acontece majoritariamente num cenario onde os atomos
emitidos possuem grande mobilidade, como em uma oxidagdo com baixa presséo e
alta temperatura. Devido a essa mobilidade, os &tomos emitidos difundem através
do filme de 6xido e tendem a formar SiO, nas proximidades da superficie do mesmo.
Na oxidagdo passiva, temos condi¢des contrarias. A mobilidade da espécie oxidante
€ muito maior do que a dos atomos emitidos, entdo a oxidacao deve ocorrer numa
regido proxima da interface SiO,/SiC.
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Fig. 12 - Representacéo
esquematica da experiéncia
feita para distinguir a oxidagéo
ativa e passiva. Note que na
oxidacéo passiva o]
crescimento de o6xido se da
numa regido préxima da
interface, enquanto na
oxidacéo ativa o 6xido cresce
na superficie do sistema.
Obtida a partir da ref.??.

No presente trabalho, adotaram-se condi¢cdes em que a oxidacdo dominante é

a passiva.

Apesar do modelo "emissdo de Si e C" adequar-se mais aos dados

experimentais de oxidagdo térmica do SiC do que o modelo “Deal-Grove

Modificado™”, simulacdes indicam que o primeiro ndo representa bem o

crescimento inicial de 6xido para oxidacdes em pressdes subatmosféricas!?.
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2.3.A etapa limitante

Quando um processo com muitas etapas ocorre, a sua velocidade é

determinada pela etapa mais lenta. Tal etapa € conhecida como 'etapa limitante’'.

No processo de oxidacao do SiC, segundo o modelo Deal-Grove Modificado,
temos 5 etapas principais. Uma breve discussdo sobre cada uma ja foi feita na
apresentacao do modelo (secdo 2.2.1). Nas condi¢cGes de oxidacdo utilizadas neste
trabalho, é garantido que as etapas de troca gasosa na superficie do 6xido ndo séo
fatores limitantes (ou seja, as pressfes utilizadas garantem saturacdo de gas na
superficie da amostra). Sendo assim, a velocidade de oxidacdo estaria limitada pela
difusdo de O,, CO ou entdo pela reacdo de oxidacdo na interface SiO,/SiC.
Podemos determinar se a etapa limitante é difusiva ou reativa analisando a
espessura do filme e o tipo de regime de crescimento do 6éxido™*®!. Se o crescimento
do 6xido ocorre de forma linear, a reacdo na interface é a etapa limitante. J4 se a
espessura do filme fino de Oxido é suficientemente grande para fazer o mesmo
crescer de forma parabdlica (a partir de algumas dezenas de nandmetros), a difusdo

de gases por esse filme de 6xido é a etapa limitante.

Entretanto, como ja foi apresentado, os modelos correntes ndo conseguem
explicar completamente o crescimento inicial do 6xido. Esse 'crescimento anémalo’,
gue € néo linear e tem rapida desaceleracdo, pode ser observado na Fig. 13, para
espessuras de 6xido menores que 2 nm, relativas aos primeiros instantes de
oxidagdo. A Fig.13 tem dados experimentais da cinética de crescimento do 6xido
obtidos por elipsometria in situ por Goto et al. para diferentes faces de monocristais
de SiC.
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Fig. 14 - Dados experimentais (pontos) do trabalho de Goto et al. evidenciando um crescimento
parabdlico para filmes mais espessos. As curvas das faces C e Si correspondem a oxidagfes
realizadas em laminas de 4H-SiC, e a curva da face a corresponde a laminas de 6H-SiC.
Obtida a partir da ref.!%,

Em trabalhos anteriores, nossa equipe investigou o crescimento térmico de
oxido na regido de filmes finos (<100 nm), realizando oxidacbes sequenciais em
atmosferas de *°0, e 0, Usando técnicas de reacdo nuclear, foi possivel obter
os perfis de concentracdo dos atomos de ®0 incorporados nas oxidacdes de
amostras que ja apresentavam um filme fino de Si'0,. Os resultados indicam que a
etapa limitante do processo € a reacdo de oxidacdo e que ela ocorre na regiao

interfacial.
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As amostras do presente trabalho foram preparadas de tal forma que os seus
filmes de 6xido possuam espessuras menores que 30 nm, para que a situacao de
crescimento parabdlico (referente a Fig. 14) seja evitada. Sendo assim, 0
crescimento de Oxido ndo estara sendo limitado pela difusdo de gases, mas sim

pelos processos que ocorrem na regiéo interfacial entre o SiO, e o SiC.
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3. Objetivos

Almeja-se investigar as etapas do crescimento térmico seco de SiO, sobre
laminas de SiC monocristalinas nas quais a velocidade do processo de oxidacao &
governada majoritariamente pelos processos de reacdo que ocorrem na regiao
interfacial entre o SiO, e o SIiC (etapas b e c descritas na secao 2.2). Essas etapas
da oxidacao acontecem quando o filme de 6xido formado ndo € espesso o suficiente
a ponto de dificultar a difusdo de gases oxidantes do meio externo para a interface.
Sendo assim, faz-se necessario a confeccdo de amostras que resultem em filmes de
Si*®0, com espessuras entre 1 e 30 nm, crescidos termicamente sobre SiC. A
determinacdo da quantidade de oxigénio incorporado nas amostras foi feita por
reacdo nuclear induzida nos 20O presentes nas amostras. Os dados resultantes
permitiram determinacdo da energia de ativacdo dos processos envolvidos na face
C, avaliacao da influéncia da temperatura e da pressao na cinética de crescimento
do 6xido e comparacdo entre a oxidagcdo térmica seca das duas faces polares do
SiC.
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4. Metodologia
Amostras de 4H-SiC, polidas em ambas faces Si (0001) e C (0001) adquiridas

da emprese CREE Inc. sofreram etapas de limpeza quimica para remocdo de
contaminantes e 6xidos. Logo apoés, foram introduzidas em um reator de atmosfera
estatica para oxidacdo em gas oxigénio enriquecido a 98% no isé6topo *0. Cada
amostra foi oxidada sob diferentes combinacfes dos parametros tempo, pressao de
80, e temperatura. As amostras foram analisadas induzindo reacdo nuclear no *20,
a fim de quantificar o oxigénio incorporado. Mais detalhes sobre as etapas
experimentais sao descritos abaixo. As etapas de limpeza e oxidacdo foram
realizadas no Laboratério de Tracadores Isotdpicos do Instituto de Quimica da
UFRGS e as analises por reagao nuclear foram feitas no Laboratério de Implantacéo
I6bnica do Instituto de Fisica da UFRGS.

4.1.Limpeza Quimica
E importante que as amostras estejam livres de contaminantes para que 0s
mesmos nao interfiram no processo de oxidacdo. Para garantir a limpeza completa
da superficie das amostras, adotamos um método que consiste em 4 etapas de

ataque quimico.

A primeira etapa consiste em submergir as amostras em uma solucdo de
H,SO, (95%) e H,O, na proporcdo de 4:1 (solugcdo Piranha). Essa solucdo serve

para remover contaminantes organicos, como gorduras e 6leos.

A segunda e a terceira etapas fazem parte de um procedimento padrdo
adotado na indGstria da microeletrénica, denominado Limpeza RCAPY. 0O
procedimento foi desenvolvido pela empresa Radio Corporation of America e
consiste em expor as amostras a duas solucdes diferentes. A primeira solucéo
(RCA 1), € composta por H,O, NH4OH (25%) e H,0, (30%) na proporcéo de 4:1:1.
Seu objetivo é remover tanto metais como 0s contaminantes organicos que nao
foram solubilizados na etapa anterior. Ja a segunda solucdo (RCA 2), que é formada
por H,O, HCI (37%) e H,0, (30%) na proporgcéao 4:1:1, remove os ions alcalinos e

hidroxidos presentes.
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Por fim, realiza-se um ataque quimico numa solu¢cdo contendo H,O e
HF (40%) (5:1) a temperatura ambiente, a fim de remover todo o éxido de silicio

remanescente sobre a amostra.

As trés primeiras etapas ocorrem a 80°C e tem a duracdo de 10 minutos. A
Gltima etapa leva cerca de 1 minuto. Entre cada etapa, as amostras sdo enxaguadas
em agua deionizada, sendo que o mesmo ocorre apos a etapa final. Todos os

reagentes possuem grau de pureza P.A.

4.2.0xidacdo Térmica das Amostras
Logo apds o ataque quimico em HF, a amostra € seca em jato de nitrogénio

gasoso e imediatamente carregada até o reator de atmosfera estatica.

Como estamos trabalhando com gases isotopicamente enriquecidos, €
necessario que o reator seja muito bem vedado e permita grande seletividade na

admissao de gases.

Medidor de
Ly ,

pressio
Haste de e
transferéncia H ] | I—
Admissdo de -
amosiras =,
Valvula , -
gaveta
Bomba
Turbomolecular - ]
Bomba de :
Medidor de
membrana pressao
Garrafa
de gés

Fig. 15 - llustracdo do reator onde ocorreram as oxidacdes.
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O reator é composto por duas entradas: uma para admissdo de amostras e
outra para admissdo de gases. Além disso, 0 equipamento tem acoplados um
espectrometro de massa, um medidor de pressdo piezelétrico (regido de
trabalho: 0,1~1100 mbar), um medidor de pressdo de catodo frio do tipo Penning
(regido de trabalho: 5x10°~10* mbar), uma armadilha de nitrogénio liquido (Nx(L)),
uma bomba de membrana e uma bomba turbomolecular. Uma valvula gaveta isola a

regido de oxidacdo de amostras (regido ativa) dos demais componentes do reator.

Para oxidar ambas as faces da mesma amostra no mesmo tratamento
térmico, um porta-amostras de quartzo, em formato de ‘u’, foi utilizado. Assim, as
amostras ficam suspensas por suas bordas, deixando a face voltada para baixo em
contato com o gés ao invés de encostar no porta-amostras, como representado na
Fig. 16. Por convengdo, todas as amostras foram oxidadas com a face C voltada

para cima (e portanto, com a face Si voltada para baixo).

1802

Fig. 16 - Representacao esquemaética do porta-amostras carregado com uma amostra, durante a
oxidacao.

Introduzida a amostra, é fechado o reator e da-se inicio ao processo de
bombeamento. Primeiramente é feito pré-vacuo utilizando a bomba de membrana
(regido de trabalho: 0,1 a 1100 mbar). Essa etapa faz-se necessaria pois o
funcionamento da bomba turbomolecular requer que o livre caminho médio das
moléculas gasosas seja da ordem de grandeza da distancia entre suas pas. Com
ambas as bombas em funcionamento, alcangou-se pressfes da ordem de
10 "mbar (1 atm = 1000 mbar) em cerca de 8 h.
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Quando a pressdo estiver cerca de 2x10° mbar, introduz-se Na(L) na
armadilha, que € composta por um reservatério, destinado ao N»(L), acoplado a um
cilindro de cobre que possui uma extremidade dentro do reator. A funcdo dessa
armadilha é condensar o vapor d’agua remanescente no interior do reator. Conforme
a condensacdo acontece, a pressdo no reator diminui, podendo chegar
a 8x10® mbar quando o equilibrio térmico da armadilha é atingido. Condensar o
vapor d'agua é de suma importancia, uma vez que oxidacdes na presenca de H,O
possuem taxas de oxidacdo maiores que as oxidacdes a seco e geram filmes com
caracteristicas distintas. Para o Si, foi observado que quantidades tdo baixas quanto
25 ppm de H,O s&o suficientes para alterar a velocidade de oxidacdo em 20%°!.

Com a armadilha de N»(L) em equilibrio térmico com o gas remanescente no
reator, podemos introduzir o gas de interesse na camara de oxidacdo. Para tal,
fecha-se a valvula gaveta, isolando a regido ativa do resto do sistema. Com o
medidor de presséo piezelétrico ligado, abre-se a valvula do cilindro de *20, até que

a pressao desejada seja atingida.

Com o forno resistivo j4 aquecido na temperatura de interesse, desliza-se o
mesmo pelos trilhos até que a amostra fique posicionada na regido de temperatura
homogénea previamente calibrada. A temperatura € garantida homogénea (£5°C)
dentro de um intervalo de 4 cm, centrado na posicdo ocupada pela amostra, de

dimensées 5x5 mm2.0 forno é mantido nessa posicédo até o final do tratamento

térmico.

Apébs o término da oxidagdo, o gas é recuperado mediante resfriamento do
reservatorio de zedlita com Ny(L). E importante que a armadilha de N,(L) seja
mantida do inicio do tratamento até a recuperag¢do completa do gas, tanto para evitar
a participacdo de H,O na reagcdo como para evitar a contaminag¢ao do cilindro de
1802_

4.3.Anélise por Reagé&o Nuclear
Uma analise por reagdo nuclear consiste em incidir uma radiagdo sobre um
material de tal forma que sua energia seja suficiente para causar a reacao nuclear

nos nuclideos do mesmo.
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No caso do *®0, temos a seguinte reacéo:
*O(p,0)°N

significando que prétons (p) atingem o nuclideo alvo (*®0), resultando na emisséo de

radiacéo (particula a) e deixando um nuclideo remanescente (**N).

A curva de secdo de choque para essa reacdo especifica no *O esta

apresentada na Fig. 17.
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Fig. 17 - Curva de secéo de choque para a reacéo™®0(p,a)"°N. Nela esta indicada a regiéo de platd
correspondente as analises realizadas. Obtida a partir da ref.”®.

Uma curva de secao de choque pode ser interpretada como a probabilidade
de que a reacado nuclear ocorra dada uma energia da radiacéao incidente. No caso da
reacdo nuclear em questdo, ao examinarmos a regido proxima aos 730 keV, vemos
que a mesma pertence a um platd. Isso significa que a probabilidade de a reacdo
nuclear ocorrer se mantém aproximadamente a mesma apesar de a energia diminuir

um certo valor.

E sabido que a medida que um feixe de particulas penetra na matéria, o
mesmo perde energia. O poder de freamento (stopping power) caracteriza essa
perda de energia, e € caracteristico de cada material. Utilizando o programa
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SIMNRAP" o poder de freamento para o diéxido de silicio foi determinado como
sendo 8,054 eV.cm?.10"°4t. Se analisarmos um filme suficientemente fino com uma
reacao nuclear cuja energia corresponda a um platdé na curva de secao de choque,
teremos que a perda de energia devido a penetracdo do feixe ndo sera suficiente
para acarretar numa variacao significativa na secdo de choque. Ou seja, todos os
nuclideos reativos do filme teriam probabilidade semelhante de sofrer a reacao
nuclear. Supondo que o platd da curva de secdo de choque da reacdo nuclear em
guestdo seja constante de 715 a 730 keV, e considerando o poder de
freamento calculado para o Si®0,, temos que filmes de Si*®0, com até
1,8x10" at.cm™ (ou seja, 1,2x10'® at.cm™ de '*0) apresentam todos os seus *?0 com
a mesma probabilidade de sofrer reacdo. Assim, torna-se possivel determinar a

quantidade total de 20 presentes nos filmes finos do presente trabalho.

Determinar a densidade areal de O é um dado importante, pois esta
diretamente relacionado a espessura do filme fino formado. Supondo que o filme fino
crescido termicamente é homogéneo em densidade, podemos usar a eq. (4) para
determinar a sua espessura em nandémetros!. Com essa relacdo, podemos
determinar que a espessura maxima que um filme fino de Si*®0, pode ter para ser
analisavel por essa técnica é de 270 nm (considerando um platé de 15 keV de

extensao).

10"° a.**O/cm? = 0,226 nmde SiO, eq. (4)

O procedimento experimental desta analise consiste em comparar a area dos
espectros das o detectadas gerados pela analise das amostras com sinais gerados
pela andlise do padrdo que contém quantidade pré-determinada de 0. Um
exemplo do espectro obtido em uma medida esta apresentado na Fig. 18a, e a
montagem do aparato esta esquematizada no detalhe (Fig. 18b).
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Fig. 18 - Apresentagcdo de um espectro tipico obtido numa analise por NRA (a), e esquema da
montagem experimental (b).

A maior parte das particulas incidentes ndo gera reacdo nuclear e é
espalhada elasticamente pelos nucleos atbmicos do alvo (amostra). Sendo assim, é
necessario filtrar a radiacdo que sera efetivamente contada na analise. Como as
particulas retroespalhadas possuem energia menor do que as emitidas na reacao
nuclear, coloca-se um filme aluminizado de Mylar com 10 um na frente do detector
semicondutor tipo diodo. Nessa espessura, o material € permeavel as particulas o e

absorve as particulas retroespalhadas, o que filtra o sinal de interesse.
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5. Resultados e discussoes

As amostras foram subdivididas em grupos correspondentes as diferentes
pressdes de 0, que foram utilizadas nas oxidacées. O grupo P100 corresponde a
100 mbar, P150 a 150 mbar e P200 a 200 mbar. Essas pressfes foram medidas a
temperatura ambiente, com variagdo de no maximo 3 mbar entre as diferentes
oxidacOes pertencentes a um mesmo grupo. Como a presséao efetiva de tratamento
€ dependente da temperatura, sO sera possivel fazer uma analise qualitativa da
influéncia da pressdo na oxidacao térmica seca do SiC. Cada grupo possui amostras
oxidadas nas faces C e Si em diferentes temperaturas (900, 1000, 1100 e 1150°C) e
diferentes duracdes (5, 30, 45, 60 e 150 min). A notacdo '5 min' corresponde ao
tempo necessario para a amostra ir da temperatura ambiente até a temperatura do
tratamento. Para os outros tempos, o tempo nominal foi contado a partir do momento
em que o reator foi arrastado, deixando a amostra centrada no platd de temperatura,

até o final do tratamento térmico.

Foi preparado um grupo de controle, consistindo de 3 amostras posicionadas
com diferentes orientagfes em relacdo ao porta-amostras, uma com a face C para
cima, outra com a face Si para cima e a outra na posi¢cao vertical. Essas amostras
sofreram oxidagdo simultdnea, num tratamento térmico realizado a 1000°C, com 150
mbar de 0, e duracdo de 150 min. Uma representacdo da montagem estd

apresentada na Fig. 19, junto dos resultados obtidos por NRA.

Face C voltada para cima Amostra na vertical Face Si voltada para cima
IIC_UPH HU PM HSi_UPH

AN
I/ (000) /

Resultados C-UP:
Face C: 5,22 106 at.180
Face Si: 1,28 106 at.180

N

/ (0001) /
[

Resultados UP:
Face C: 4,96 10%® at.180
Face Si: 1,47 1016 at.180

Resultados Si-UP:
Face C: 5,04 106 at.220
Face Si: 1,34 1016 at.180

Fig. 19 — Representacdo da montagem do grupo de controle e apresentacao dos resultados

experimentais obtidos.
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Analisando os resultados obtidos do grupo de controle, vemos que eles sao
equivalentes, para cada face, dentro da incerteza experimental de 10%. Isso indica
gue a face voltada para baixo oxida sobre as mesmas condi¢des que a face voltada

para cima.

As figuras a seguir apresentam os dados brutos obtidos para os diferentes
grupos de amostras, com a quantidade de **0 incorporado em funcdo do tempo de
oxidacéao, para todas as temperaturas escolhidas.

Grupo P100
80
_ ——1150°C
70 1100°C 1%
] ——1000°C
60+ ——900°C s
s % _ m FaceC £
é) 40 ¢ Face Si 10 g
- T [7))]
o 1 %
2 30 4
o 7]
- L
204 15
] d T T T T T T T T T 0
0 30 60 90 120 150

Tempo (min)

Fig. 20 - Dados experimentais obtidos para ambas faces C e Si das amostras oxidadas com pressao
de 100 mbar de *®0,. As barras representam uma incerteza experimental de 10%.

27



Grupo P150

120
B —1150°C 125
100 il 1100°C
] ! _ 1009°C 190
N 80 - - 900 C —_
£ £
3 m FaceC 115 =
60 . o
= © Face Si >
5 {10 @
© 73
- i
45
m— PN
0 T T T T T ¥ T v T 0
30 60 90 120 150

Tempo (min)

Fig. 21 - Dados experimentais obtidos para ambas faces C e Si das amostras oxidadas com pressdo
de 150 mbar de *®0,. As barras representam uma incerteza experimental de 10%.
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Fig. 22 - Dados experimentais obtidos para ambas faces C e Si das amostras oxidadas com pressao
de 200 mbar de *®0,. As barras representam uma incerteza experimental de 10%.

Nas imagens acima, podemos ver que a incorporacdo de 80
(e conseguentemente a espessura de 0xido formado) na face C é aproximadamente

uma ordem de grandeza maior quando comparada & incorporacéo de **0 na face Si.
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Isso é refletido na velocidade da reacdo de oxidacdo o para cada face (eqg. (3)), que

pode ser extraida da inclinagédo das retas de ajuste.

A equacédo de Arrhenius (eq. (5)) caracteriza a energia de ativacdo de um
processo ativado termicamente. A sua linearizagcédo (eq. (6)) permite determinar a
energia de ativacdo do processo, que esta contida na inclinacdo da reta de ajuste
aos pontos experimentais de um gréafico de In(a) em funcdo de 1/T. Este tipo de
grafico é usualmente chamado de Grafico de Arrhenius (Arrhenius Plot). O caso de
um ajuste linear ao Grafico de Arrhenius ndo ser satisfatorio implica uma energia de
ativagdo variante, o que € um forte indicativo de que mais de um processo ocorreu
para aquele conjunto de amostras. Para processos multietapas, onde a velocidade é
determinada pela etapa mais lenta, a energia de ativacao obtida pelas equacgdes de
Arrhenius corresponde a energia de ativacao da etapa mais lenta.

a = Ae# °a-)

Eal eq. (6)
n(a) = N +In(A4)
Nas equacdes acima, Ea representa a energia de ativacdo, K a constante de
Boltzmann, T a temperatura absoluta e A uma funcdo dependente dos demais
pardmetros do processo. A Tabela 1 compara os valores de temperatura utilizados
nos tratamentos térmicos, em diferentes escalas. Os Gréaficos de Arrhenius para as

faces C e Si encontram-se na Fig. 23.

Tabela 1 - Correspondéncia entre temperaturas
na escala celsius, absoluta, e 0 seu reciproco.

[°C] K] [1000/K]
900 1173 0,8525
1000 1273 0,7855
1100 1373 0,7283
1150 1423 0,7027
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Fig. 23 — Gréficos de Arrhenius para as faces C e Si. As energias de ativacdo referentes a
face C para os trés grupos de amostras estéo indicadas pelas cores. Em ambos gréficos,
0 eixo das ordenadas a direita representa a velocidade de oxidacgao a, € 0 eixo da
esquerda o seu logaritmo natural. As retas correspondem a ajustes usando o
meétodo dos minimos quadrados para os 3 primeiros pontos de cada pressao.

As barras de erro representam uma incerteza experimental de 10%.

Podemos observar que para a face C temos um comportamento linear nos
trés primeiros pontos (referentes as temperaturas de oxidacdo 1150, 1100 e
1000°C), para os trés grupos de amostras, evidenciado pela reta de ajuste. Isso
sugere que nao ocorreu alteracdo de etapa limitante no intervalo de espessuras de
oxido correspondente a essas amostras, que abrange de ~5 a ~25 nm. J& 0s pontos
correspondentes as oxidacfes realizadas em 900°C encontram-se fora da reta de
ajuste para os grupos P150 e P200, indicando que a etapa limitante sofreu
alteracdo. Para a face Si, o Gréfico de Arrhenius ndo apresenta relagdo linear em
nenhum grupo de amostras, indicando que a energia de ativacdo esta variando,

sugerindo que a etapa limitante do processo de oxidagao esta sofrendo alteracées.

Podemos interpretar esses ultimos resultados como a transicdo da etapa de
oxidacao b (oxidacgéo inicial da interface SiO,/SiC, com velocidade decrescente) para
a etapa c (oxidacao da interface SiO,/SiC, com velocidade constante), apresentadas
na secao 2.2 a luz do modelo “Emissédo de Si e C” (segdo 2.2.2). Como a répida
diminuicdo da velocidade de reacdo (caracteristica da etapa b) esta atribuida a
acumulacdo dos atomos emitidos na regido interfacial, o fator limitante dessa etapa
torna-se dependente do tempo, uma vez que 0s atomos acumulam-se aos poucos,
conforme o Oxido se torna mais espesso. Do ponto de vista energeético, uma

diminuicdo na velocidade de reacdo pode ser interpretada como um aumento na
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energia de ativacdo do processo. A analise da face Si na Fig. 23 nos indica essa
situacao (representada na Fig. 24), onde o comportamento concavo positivo dos
grupos P100 e P200 implica uma energia de ativacdo crescente com a temperatura
(e, no caso deste trabalho, com a espessura de 6xido). Quando o nivel de saturacao
de emisséo é atingido, ou seja, quando o nimero de atomos emitidos € comparavel
ao numero de atomos oxidados, passamos da etapa b para a etapa c, que apresenta
velocidade de oxidacdo constante. Esse comportamento pode ser visto nos
resultados da Fig. 23, referentes a face C. A transicdo entre as duas etapas
acontece entre os pontos correspondentes a 900 e 1000°C, passando de um regime
nao linear (energia de ativacdo crescente) para um regime linear (energia de
ativacdo constante), como mostra a Fig. 25. Tendo em mente que as diversas
etapas da oxidacao sdo funcdes da espessura do Oxido crescido sobre a lamina de
SiC, podemos associar os pontos do Gréafico de Arrhenius as espessuras das
amostras e estimar limites para a transicdo de etapas. No caso discutido
anteriormente para a face C, temos um indicativo de que essa transicdo ocorre nos
oxidos de espessura entre 3 e 5 nm. Entretanto, ao analisarmos os dados da face Si,
vemos que a etapa b estende-se até cerca de 10 nm. O fato de as energias de
ativacdo obtidas para os grupos P100, P150 e P200 serem diferentes, de maneira
crescente, sugere que 0 processo de emisséo para a oxidacao da face C ainda néo
estd completamente saturado. Sendo assim, as energias de ativacédo de 1,4, 1,5 e
1,8 eV obtidas para os conjuntos de amostras oxidados em pressfes de 100, 150 e
200 mbar (respectivamente), correspondem a uma etapa de transi¢ao limitada por
ambos processos: emissao de atomos para a regido interfacial e reacdo de oxidacao
na regido interfacial. E importante ressaltar que todas as energias de ativacdo
encontradas s&o menores que a energia de ativagdo encontrada por Song et al. para
a constante parabdlica B (referente ao regime de crescimento parabdlico, limitado
pela difusdo do O, pelo SiO,), caracterizada como 1,99 eV para a face C**® o que

esta de acordo com o esperado para filmes com menor espessura.
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Amostras: Face-Si
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Fig. 24 - Representacéo esquematica da relacdo entre os 6xidos na face Si e a etapa de oxidagéo.

»
Face C ;
1100 e 1150°C
1000°C
3 Etapa d
L
E 900°C Crescimento parahdlico
a K : limitado pela difusdo do
9 N\ Etapa c 306 p 15
@ oxigénio pelo oxido
Crescimento linear limitado pela até a interface
reacao de oxida¢do na
regido interfacial

I Tempo (min)

Fig. 25 — Representacdo esquematica da relacao entre os 6xidos da face C e a etapa de oxidacao.
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Fig. 26 — Dados experimentais apresentando o oxigénio incorporado na face C e na face Si nos
tratamentos de 60 min de duragéo, em funcdo da temperatura de oxidag&o. Note que o eixo
das ordenadas esta em escala logaritmica. As barras de erro representam
uma incerteza experimental de 10%.

Na Fig. 26 para a face C podemos ver um comportamento linear em todos os pontos
apresentados para a face C, o que evidencia uma relagdo exponencial da espessura
do oxido formado (dada a escala logaritmica do eixo das ordenadas) com a
temperatura de oxidacdo. Ja para a face Si temos comportamento linear evidente
somente nos pontos correspondentes a 1000, 1100 e 1150°C. Ao analisarmos as
espessuras associadas a esses pontos, vemos que eles representam Oxidos com
mais de ~2 nm, o que sugere que a influéncia da temperatura no crescimento do
oxido se torna exponencial somente a partir dessa espessura. Os filmes com
espessura menor que ~2 nm apresentam uma relagcdo n&o-exponencial da
espessura do 6xido com a temperatura, como observado na ref.*®. Também
podemos notar na Fig. 26 que para a face C a pressao influencia positivamente na

oxidacao para filmes de 6xido mais espessos que ~2 nm.
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6. Conclusdes e Perspectivas de Continuagc&o do Trabalho

Utilizando técnicas de reacdo nuclear para quantificar atomos de *20O
incorporados no tratamento térmico de laminas monocristalinas de SiC, foi possivel
investigar as etapas iniciais da oxidagéo térmica do SiC. Relacionando a quantidade
de atomos de 'O incorporados com a espessura dos filmes finos de Si'0,,
determinou-se a velocidade da oxidacdo térmica de ambas faces polares do cristal
de SIiC, para diferentes condi¢cdes de pressao e temperatura. Comparando as faces
de uma mesma amostra, constatou-se que a face C oxida cerca de 10 vezes mais
rapido que a face Si e, comparando a face C dos diferentes grupos de amostras
verificou-se que a pressdo de oxidacdo influencia positivamente no crescimento
térmico de 6xido nessa face, como esperado. Baseado no modelo “Emissao de Si e
C” proposto por Hijikata et al., foi sugerido que o fator limitante da etapa b é a
emissao de &tomos do substrato para o 6xido e foi encontrado que sua energia de
ativacdo aparenta ser crescente com a espessura do Oxido. Para a face C, na
transicdo da etapa b para a etapa c de oxidacdo, pode-se determinar a energia de
ativacdo como sendo 1,4, 1,5 e 1,8 eV para os grupos de amostra P100, P150 e

P200, respectivamente.

Futuramente, pretende-se determinar a densidade dos Oxidos crescidos
usando técnica de refletometria de raios X (XRR), a fim de verificar a relacao
existente entre as diferentes energias de ativacdo obtidas para a face C e a
densidade do 6xido crescido. Além disso, numa tentativa de saturar o processo de
emissao de atomos da interface para que a etapa de crescimento linear (etapa c,
descrita na secdo 2.2) possa ser estudada sem influéncia da etapa anterior, novas
amostras serdo oxidadas em pressées de 20, maiores que 200 mbar, que serdo

analisadas seguindo os mesmos procedimentos deste trabalho.

34



- D. Goto e Y. Hijikata, "Unified theory of silicon carbide oxidation based on the Si and C emission
model", J. Phys. D.: Appl. Phys. 49, 255103 (2016)
4 _ E. pitthan, L. D. Lopes, R. Palmieri, S. A. Correa, G. V. Soares, H. |. Boudinov e F. C. Stedile,
"Influence of thermal growth parameters in SiO,/4H-SiC interfacial region”, APL Materials 1, 022101
2013)
[(‘3 - S. Dhar, "Nitrogen and hydrogen induced trap passivation at the SiO,/4H-SiC interface", Ph.D.
dlssertatlon Vanderbilt University, 2005

- I.J.R. Baumvol, "Atomic transport during growth of ultrathin dielectrics in silicon", Surface Science
Reports 36, 1-166 (1999)

- W. Wesch, "Silicon carbide: synthesis and processing”, Nucl. Instrum. and Meth. in Phys. Res. B
116, 305-321 (1996)
®l_w.R. L. Lambrecht, S. Limpijumnong, S. N. Rashkeev, e B. Segall, "Electronic Band Structure of
SiC Polytipes: A Discussion of Theory and Experiment”, Phys. Stat. Sol. (b) 202, 5 (1997)
[7] - http://staff.csc.fi/~raback/sic/thesis/node6.html (acessado em 02/jun/2016)

- F. Bechstedt, P. Kackell, A. Zywietz, K. Karch, B. Adolph, K. Tenelsen e J. Furthmuller, "Polytipism
and Properties of Silicon Carbide", Phys Stat. Sol. (b) 202, 35 (1997)
Bl_v. Goldberg , M.E. Levinshtein e S.L. Rumyantsev, "Properties of Advanced Semiconductor
Materlals GaN, AIN, SiC, BN, SiC, SiGe", John Wiley & Sons, Inc., New York, 2001.

- D. Goto, Y. H|J|kata S. Yag| e H. Yaguchi, "Differences in SiC thermal oxidation process between
crystalline surface orientations observed by in-situ spectroscopic ellipsometry”, J. Appl. Phys. 117,
095306 (2015)

- K. Kouda, Y. Hijikata, S. Yagi, H. Yaguchi e S. Yoshida, "Oxygen partial pressure dependence of
the SiC oxidation process studied by in-situ spectroscopic ellipsometry”, J. Appl. Phys. 112, 024502

2012)
Fl - B.E. Deal e A.S. Grove, "General relationship for thermal oxidation of silicon”, J. Appl. Phys. 36,
3770 (1965)

13_y. Song, S. Dhar, L.C. Feldman, G. Chung e J. R. Williams, "Modified Deal Grove model for the
thermal oxidation of silicon carbide", J. Appl. Phys. 95, 4953 (2004)

M4 .C. Vickridge, I. Trimaille, J.-J.Ganem, S. Rigo, C. Radtke, 1.J.R. Baumvol e F.C. Stedile,
"Limiting Step Involved in the Thermal Growth of Silicon Oxide Films on Silicon Carbide", Phys. Rev.

Lett. 89, 256102 (2002)

151 R. H. Kickuchi e K. Kita, "Interface-reaction-limited growth of thermal oxides on 4H-SiC (0001) in

nanometer-thick region”, Appl. Phys. Lett. 104, 052106 (2014)
el R, Kageshima, K. Shiraishi e M. Uematsu, "Universal Theory of Si Oxidation Rate and Importance
of Interfacial Si Emission”, Jpn. J. Appl. Phys. 38, 9A/B (1999)

I _y. Hijikata, H. Yaguchi e S. Yoshida, "A Kinetic Model of Silicon Carbide Oxidation Based on the
Interfacial Silicon and Carbon Emission Phenomenon", Appl. Phys. Express 2, 021203 (2009)

I8 y. Hijikata, R. Asafuji, R. Konno, Y. Akasaka e R. Shinoda, "Si and C emission into the oxide layer
during the oxidation of silicon carbide and its influence on the oxidation rate", AIP Advances 5, 067128

2015)

(1 - A.H. Gomes de Mesquita, "Refinement of the crystal structure of SiC type 6H", Acta Crystallogr.
23 610 (1967)

- W.M. Haynes, CRC Handbook of Chemistry and Physics (92ncl ed.). Boca Raton, 2011

- T. Hiyoshi e T. Kimoto, "Elimination of the Major Deep Levels in n- and p-Type 4H-SiC by
Two-Step Thermal Treatment”, Appl. Phys. Express 2, 091101 (2009)

@y, Hijikata, Y. Akasaka, S. Yagi e H. Yaguchi, "Si emission into the oxide layer during oxidation of
silicon carbide", Mat. Sci. Forum 778-780, 553-556 (2014)

31 yv. Hijikata, S. Yagi, H. Yaguchi e S. Yoshida, "Model calculations of SiC oxide growth rates at
sub-atmospheric pressures using the Si and C emission model", Mat. Sci. Forum 740-742, 833-836

2013)

(2 - W. Kern e D.A. Puotinen, "Cleaning Solutions Based on Hydrogen Peroxide for use in Silicon
Semiconductor Technology", RCA Review, 31, 187 (1970)

] Irene E A, " The Effects of Trace Amounts of Water on the Thermal Oxidation of Silicon in

Oxygen" J. Electrochem. Soc. 121, 1613 (1974)

(%51 _H. Lorenz-Wirzba, P. Schmalbrock, H.P. Trautvetter, M. Wiescher, C. Rolfs e W.S. Rodney, "The

80 (p,a)™N reaction at stellar energies”, Nucl. Phys. A313, 346-362 (1979)

[211

35



[27]

- http://home.mpcdf.mpg.de/~mam/index.html (acessado em 02/jun/2016)

36



