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RESUMO  

Nesta Dissertação, foram investigadas propriedades físico-químicas de estruturas 

dielétrico/SiC e das camadas interfaciais formadas. Utilizando análises por reação 

nuclear, verificou-se que a presença de uma camada interfacial de oxicarbetos de 

silício, gerados durante a oxidação térmica do SiC, e não removidos através de 

ataque químico por via úmida, reduz a taxa de crescimento térmico de óxido sobre 

esse substrato. O efeito da utilização de atmosfera contendo nitrogênio nas 

características do dielétrico e na espessura da camada interfacial formada foi 

investigado por análises com feixes de íons, Refletometria de Raios-X e 

Espectroscopia de Fotoelétrons induzidos por Raios-X. Foi observado que a 

incorporação de nitrogênio nas estruturas dielétrico/SiC reduz a espessura da 

camada interfacial formada, o que foi relacionado com a melhoria das propriedades 

elétricas dessas estruturas. A investigação do transporte atômico de oxigênio e da 

estabilidade térmica de filmes de óxido de alumínio depositados sobre SiC foi 

realizada utilizando, principalmente, Espectroscopia de Fotoelétrons induzidos por 

Raios-X e análise por reação nuclear. Observou-se que tratamentos térmicos a 

temperaturas elevadas induzem à formação de SiO2 e de uma camada interfacial 

entre os filmes de óxido de alumínio depositados e o SiC, além de promoverem a 

cristalização e um aumento na densidade do filme de Al2O3.  
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ABSTRACT 

In this Dissertation, physico-chemical properties of dielectric/SiC structures and of 

the interfacial layers formed were investigated. Using nuclear reaction analyses it 

was verified that the silicon oxide growth rate is reduced due to the presence of an 

interfacial layer of silicon oxycarbides, formed during SiC thermal oxidation, which 

were observed to remain in the samples submitted to wet chemical etchings. The 

effect of thermal treatments in nitrogen-containing atmospheres on the 

characteristics of the dielectric and of the interfacial layer and on the interfacial layer 

thickness was investigated by ion beams, X-ray reflectometry, and X-ray 

photoelectron spectroscopy techniques. It was observed that nitrogen incorporation 

in dielectric/SiC structures leads to the formation of a thinner interfacial layer, fact 

that was related to the improvement of electrical properties of those structures. The 

investigation of atomic transport of oxygen and thermal stability of aluminum oxide 

films deposited on SiC was performed mainly using X-ray photoelectron 

spectroscopy and nuclear reaction analysis. It was observed that thermal treatment 

at high temperatures induces the formation of SiO2 and of an interfacial layer 

between aluminum oxide films and SiC, as well as crystallization and an increase in 

Al2O3 films mass densities.  
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1 INTRODUÇÃO 

Desde o advento da indústria microeletrônica, o material semicondutor usado 

para a maioria das aplicações tem sido o Si monocristalino (c-Si). A capacidade de 

se crescer termicamente filmes dielétricos de dióxido de silício amorfo (SiO2) sobre 

Si com uma interface termicamente estável e com baixa densidade de estados 

eletricamente ativos representa uma peça chave nessa evolução e possibilitou a 

fabricação de transistores de efeito de campo metal-óxido-semicondutor (MOSFETs 

na sigla em inglês) [1,2]. Esses dispositivos encontram muitas aplicações, 

principalmente em elementos processadores, memórias e sensores. Contudo, 

condições de operação envolvendo alta potência e/ou alta freqüência requerem 

muitas vezes funcionamento em alta temperatura, enquanto a maioria dos 

dispositivos baseados em Si só possa operar, de forma segura, em temperaturas de 

até 150 °C [3,4]. Quando um desses dispositivos precisa ser usado, por exemplo, 

para monitorar/controlar um ambiente onde será submetido a temperaturas mais 

elevadas, ele deverá ser colocado em regiões mais frias ou instalado fisicamente 

afastado das regiões muito quentes, prejudicando sua funcionalidade, ou utilizando 

refrigeração ativa com ar ou algum líquido refrigerante [5]. A adição de partes extras 

no sistema na forma de conexões e fios e/ou sistemas de refrigeração são 

indesejáveis do ponto de vista das dimensões, peso e/ou preço final do dispositivo.   

Desenvolver dispositivos baseados em semicondutores com grande banda 

proibida é um eficiente modo de resolver a questão do uso de dispositivos 

eletrônicos submetidos à alta temperatura, alta freqüência e alta potência. Isso 

porque existe uma limitação física fundamental para a utilização de Si nessas 

aplicações que justifica a mudança para semicondutores de alta banda proibida. Na 

temperatura ambiente, a concentração de portadores intrínsecos (ni) do Si, que tem 

altura de banda proibida (Eg) de 1,1 eV, fica em torno de 1010 cm-3, que é 

desprezível comparada com a concentração usual de dopantes, entre 1014 e  

1017 cm-3 [6,7]. Contudo, quando a temperatura fica em torno dos 300 °C, a 

concentração de portadores intrínsecos torna-se tão alta quanto à dos portadores 

introduzidos pelos dopantes. Desse modo, há transporte em concentrações 

comparáveis de portadores através de regiões dopadas e não-dopadas, levando à 
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perda no controle do chaveamento do MOSFET. No caso de semicondutores com  

Eg ~ 3 eV, como o SiC [8,9], os diamantes semicondutores [10] e os nitretos do 

grupo XIII (AlN, GaN e InN) [11], o valor de ni é muito inferior ao do Si, logo, a 

geração térmica de portadores intrínsecos só representa um problema para 

temperaturas superiores aos 700 °C [12]. Dentre eles, o carbeto de silício (SiC) 

apresenta vantagens como a sua alta condutividade térmica [7], além de poder ser 

oxidado termicamente para a formação de um filme de SiO2 amorfo [13,14,15], de 

maneira similar ao caso do Si [1,16]. Desse modo, parte da tecnologia já 

desenvolvida para a utilização de SiO2 em dispositivos a base de Si pode ser 

adaptada para os dispositivos à base de SiC. Porém, o maior sucesso do MOSFET 

baseado em Si, que é a baixa densidade de estados eletricamente ativos na 

interface SiO2/Si ainda não é uma realidade no caso dos dispositivos a base de SiC 

[17,18]. Essa questão tem sido o principal impedimento para a realização de 

dispositivos MOSFET de alta potência confiáveis baseados em SiC [19]. 

A incorporação de um terceiro elemento à estrutura, o carbono, cria 

fenômenos que não ocorriam no sistema SiO2/Si. O primeiro deles é a formação de 

uma camada interfacial de compostos contendo C, Si e O, denominados oxicarbetos 

de silício [20]. Outros defeitos identificados no caso do SiC e relacionados à 

presença de C são a presença de elétrons desemparelhados e a formação de 

aglomerados (clusters) na interface [17,21,22]. A fim de reduzir esses defeitos, 

muitos esforços têm sido empregados na busca do processo mais adequado para o 

crescimento do filme de SiO2. Além disso, tratamentos térmicos em diferentes 

ambientes gasosos, tais como: NO [23], N2O [24], NH3 [25] e H2 [17,26], também 

vêm sendo investigados.  

Uma forma alternativa de se eliminar os problemas decorrentes do 

crescimento térmico do filme de SiO2 é utilizar métodos de deposição de filmes. 

Dessa forma, materiais com constante dielétrica superior a do SiO2 (κ ~ 3,9) [27] 

podem ser depositados e a confiabilidade dos dispositivos de SiC [6] pode ser 

aprimorada. Dentre os materiais possíveis, o óxido de alumínio (Al2O3) é um 

candidato promissor, pois apresenta, simultaneamente, constante dielétrica (κ ~ 10) 

e altura de banda proibida elevadas (~ 6,2 eV) [28,29], além de grande estabilidade 
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térmica. Entretanto, em virtude das condições extremas intrínsecas ao 

processamento e operação de dispositivos de potência baseados em SiC, a 

utilização de dielétricos alternativos, como o Al2O3, ainda requer muitos esforços em 

pesquisa e desenvolvimento. 

Nesta Dissertação, a presença de uma camada interfacial entre o filme 

dielétrico e o SiC é o tema principal. Inicialmente, foi investigada a influência da 

presença de oxicarbetos de silício, não removidos por ataques químicos, em etapas 

sucessivas de oxidação térmica/remoção do filme de SiO2 com ácido fluorídrico, 

através das técnicas de Análise por Reação Nuclear não-Ressonante (NRA) e 

Ressonante (NRP). Posteriormente, o efeito da incorporação de nitrogênio na 

camada interfacial formada entre o SiC e os filmes dielétricos crescidos 

termicamente foi investigado. Para tanto, lâminas de SiC foram oxidadas em 

atmosfera de O2, NO ou na seqüência O2/NO. A caracterização dos filmes e das 

interfaces geradas a partir das diferentes atmosferas de tratamento térmico foi 

realizada utilizando-se as técnicas de NRA, Espectrometria de Retroespelhamento 

Rutherford em canalização (c-RBS), espectroscopia de fotoelétrons induzidos por 

raios-X (XPS) e refletometria de raios-X (XRR). Finalmente, foram investigadas as 

modificações na interface entre o SiC e filmes de Al2O3 depositados por evaporação 

por feixe de elétrons e o transporte atômico induzidos por tratamentos térmicos em 

O2 e N2, utilizando, principalmente, as técnicas de XPS e NRP.   

O texto a seguir começa apresentando os objetivos desta Dissertação e uma 

revisão bibliográfica. Nessa revisão, são apresentadas as características do SiC 

relevantes a este trabalho, as propriedades da interface SiO2/SiC e os métodos 

usados na tentativa de passivar os defeitos nela presentes, bem como as 

possibilidades de utilização de dielétricos alternativos ao SiO2. A seguir, no capítulo 

da metodologia são descritas a preparação das amostras e são apresentas 

descrições das técnicas de análise utilizadas. Então, os resultados obtidos são 

apresentados e discutidos. Por fim, são apresentadas as conclusões desta 

Dissertação e as perspectivas de continuação deste trabalho.  



 

 4

2 OBJETIVOS 

Os principais objetivos deste trabalho são: investigar a formação de 

oxicarbetos de silício na interface SiO2/SiC, verificar o efeito da presença desses 

compostos em sucessivas etapas de oxidação e ataques químicos ao SiO2 formado; 

averiguar o efeito da utilização de atmosfera oxidante contendo nitrogênio nas 

características do dielétrico e na quantidade de oxicarbetos de silício formados, bem 

como caracterizar as propriedades físico-químicas das interfaces geradas nas 

amostras por cada atmosfera reativa empregada; investigar a estabilidade térmica 

de filmes de Al2O3 depositados sobre SiC, assim como caracterizar as interfaces 

geradas antes e após tratamentos térmicos dessas estruturas em atmosfera 

oxidante.  
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to 0,02 cm-2. 

3 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
3.1 O CARBERTO DE SILÍCIO (SiC) 

O material carbeto de silício (SiC) foi identificado pela primeira vez por 

Moissan em 1905 em um meteorito descoberto no estado de Arizona nos EUA [30]. 

No entanto, embora seja um composto estável e seus elementos fundamentais 

abundantes, nunca foram encontrados grandes depósitos desse material na 

natureza. Com a invenção de fornos a arco voltaico (calor gerado a partir da 

descarga de um arco elétrico), tornou-se possível produzir SiC sintético e estudar 

suas propriedades. Sendo um material muito duro e inerte quimicamente, o SiC logo 

foi usado como abrasivo para corte ou polimento de materiais [30]. Porém, foi a 

partir da construção do primeiro LED (do inglês Diodo Emissor de Luz) de SiC em 

1907 [31] que outras propriedades desse material passaram a ser exploradas, 

principalmente na área de dispositivos eletrônicos. Contudo, para o desenvolvimento 

de dispositivos eletrônicos de estado sólido, materiais semicondutores 

monocristalinos de alta qualidade devem estar disponíveis. Em 1955, Lely [32] 

desenvolveu um método para o crescimento de monocristais de SiC a partir de uma 

“semente” de um monocristal de SiC. Porém, observou-se que esses substratos de 

SiC apresentavam um tipo principal de defeitos chamados de microtubos (do inglês 

micropipes). Esses microtubos formam-se no cristal durante seu crescimento, sendo 

constituídos de cilindros ocos de 0,5 a 10 μm de diâmetro que percorrem quase toda 

a extensão em profundidade da lâmina de SiC, cuja densidade no final dos anos 50 

era da ordem de 500 cm-2. Aprimoramentos nessa técnica começaram a ser feitos 

no fim dos anos 70 [33] e, finalmente, com o desenvolvimento do “método de Lely 

modificado” [34,35], os monocristais de SiC passaram a ser disponíveis 

comercialmente no começo dos anos 90 com densidades de microtubos da ordem 

de 20 cm-2 [36].  Mais recentemente, Nakamura et al. [37] obtiveram um novo 

avanço no crescimento dos monocristais de SiC, utilizando um método de 

crescimento perpendicular ao eixo-c do cristal. Com isso, foi possível reduzir a 

densidade de microtubos para valores tão baixos quan



 

3.1.1 ESTRUTURA CRISTALOGRÁFICA DO SiC 

O carbeto de silício é o único composto estável do sistema silício-carbono. Ele 

apresenta uma forte tendência a cristalizar sob inúmeras formas diferentes, 

chamadas politipos [30]. A unidade básica dos politipos é um tetraedro constituído 

por um átomo de C ligado a quatro átomos de Si, conforme pode ser observado na 

Figura 1. Cada átomo de Si, por sua vez, está rodeado por quatro átomos de C.  

 

Figura 1 – Tetraedro elementar do SiC. 

Nos monocristais, os tetraedros estão dispostos de tal forma que os átomos 

de cada elemento estão em planos paralelos, formando uma rede hexagonal. Os 

diferentes politipos são determinados pelas diferentes seqüências de empilhamento, 

intercalando planos de Si e de C. A sua diferenciação é feita pela posição de 

empilhamento dos planos considerando-se apenas os de um elemento. Dessa 

forma, a repetição de planos de átomos de Si (ou de C) em um único eixo dá origem 

aos diferentes politipos, que podem ser: cúbico, cujas notações são 3C– ou β–SiC; 

hexagonais, com notações 2H–, 4H–, 6H–SiC, etc; e romboédricos, 15R–, 21R–,  

27R–SiC. A Figura 2 ilustra as posições dos átomos de Si para alguns dos politipos 

mencionados. Atualmente, lâminas de 4H– e 6H–SiC de até 100 mm de diâmetro 

estão disponíveis comercialmente [36,38].  
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Figura 2 – Posição dos átomos de Si para os diferentes politipos. Adaptado de [39]. 

A definição dos índices de Miller para as estruturas H–SiC é dada no sistema 

de eixos hexagonal, com os três primeiros índices referentes aos eixos a, b e d do 

plano, que formam ângulos de 120° entre eles, e o último dado pelo eixo c 

perpendicular a esses (ver Figura 3). Nessa representação, as faces compostas 

exclusivamente por átomos de Si ou C são dadas pelos vetores (0001) ou (0001), 

respectivamente.  

 

Figura 3 – Sistema hexagonal de eixos utilizado na definição dos índices de Miller 

do SiC. 
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3.1.2 PROPRIEDADES FÍSICO-QUÍMICAS DO SiC 

Muitas das propriedades físicas do SiC são extremamente atrativas para a 

aplicação em dispositivo eletrônicos submetidos a alta temperatura, alta freqüência 

e/ou alta potência. Algumas dessas propriedades estão fortemente relacionadas 

com o politipo e podem variar com a concentração de dopantes introduzida. A 

Tabela I apresenta uma comparação entre as propriedades do Si e de diferentes 

politipos de SiC.  

Tabela I – Propriedades físicas de 3C–, 4H– e 6H–SiC comparadas com o Si. Dados 

obtidos das referências [7,11,30,39]. 

Propriedade Si 3C–SiC 4H–SiC 6H–SiC 

Altura da banda proibida (eV) 1,1 2,35 3,28 3,02 

Condutividade térmica (W.cm-1.K-1)a 1,5 3,2 3,7 4,9 

Mobilidade dos elétrons (cm2.V-1.s-1) 1400 800 1000 400 

Mobilidade das lacunas (cm2.V-1.s-1) 471 40 115 101 

Velocidade de saturação dos 

portadores (cm.s-1)b 
1 × 107 2,7 × 107 2 × 107 2 × 107 

Campo elétrico de ruptura (MV.cm-1)c 0,6 4 3 1 

   a Válido para uma dopagem de 1017 cm-3 e temperatura de 300 K. 
   b Paralela ao eixo c e para níveis de dopagem de até 4,8 × 1016 cm-3

. 
   c Válido para uma dopagem de 1017 cm-3. 

A grande altura de banda proibida e o elevado campo elétrico de ruptura, 

aliados à alta condutividade térmica (maior do que qualquer metal à temperatura 

ambiente) tornam a aplicação de SiC em temperaturas e potências elevadas muito 

promissora. Em virtude da grande altura de banda e, portanto, a baixa densidade de 

portadores intrínsecos, baixas densidades de correntes de fuga em altas 

temperaturas podem ser obtidas. Sua alta condutividade térmica permite ainda uma 

eficiente transferência de calor, gerado por efeito Joule, do dispositivo para o 

ambiente. A alta velocidade de saturação dos portadores permite operações em 
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altas freqüências. Além disso, a difusividade da maioria dos elementos em SiC é 

extremamente baixa, possibilitando, por exemplo, a utilização de SiC em reatores 

nucleares. Além dessas propriedades, o SiC também apresenta: alta estabilidade 

térmica, sendo infusível à pressão atmosférica; dureza elevada (valor 8 na escala 

Mohs, intermediário entre o diamante e o topázio) [30]; resistência a ambientes 

químicos hostis (devido a sua inércia química) [7,11,30], alta resistência a danos por 

radiação e transparência a comprimentos de onda na faixa da luz visível [7,11]. 

3.2 CRESCIMENTO TÉRMICO E A INTERFACE SiO2/SiC FORMADA 

A formação de uma camada de óxido é a etapa inicial na fabricação de 

estruturas MOS (metal-óxido-semicondutor). A Figura 4 apresenta uma seção 

transversal de um MOSFET, composto pelo substrato de SiC, sobre o qual é 

crescido ou depositado um filme dielétrico, neste caso SiO2. Esse filme é chamado 

de dielétrico de porta ou óxido de porta, que tem como principal função isolar 

eletricamente o substrato semicondutor do eletrodo de porta, ou metal de porta, que 

fica sobre o óxido de porta [40,41]. 

A seguir, encontra-se uma breve descrição do princípio de funcionamento do 

MOSFET de canal tipo-n ou NMOSFET demonstrado na Figura 4, destacando-se a 

importância da interface dielétrico/substrato. A explicação para o PMOSFET é 

análoga, invertendo-se apenas o sinal das tensões aplicadas.  

Quando uma tensão positiva é aplicada no eletrodo de porta em relação ao 

corpo do MOSFET, o campo elétrico gerado penetra através do óxido e atrai os 

elétrons da região p do semicondutor para a interface dielétrico/semicondutor. Se a 

voltagem aplicada for maior que a tensão de limiar, temos a inversão(1) de 

portadores majoritários em uma camada fina (da ordem do nm) do semicondutor 

tipo-p, formando-se nessa interface uma região chamada de canal, que se comporta 

como uma pequena região tipo-n dentro do substrato tipo-p. Adjacente à 

extremidade do canal, temos as regiões de fonte e dreno que são fortemente 

dopadas tipo-n(2), de modo que agora há um caminho condutor de elétrons entre a 

 
(1) Inversão significa transformar uma região tipo-p em tipo-n e vice-versa.  
(2) O sinal + nas regiões tipo-n da Figura 4 indica que as regiões são fortemente dopadas. 



 

fonte e o dreno. Aplicando-se uma tensão positiva no dreno em relação à fonte, um 

fluxo de elétrons flui através do canal para o dreno, o que caracteriza o estado ligado 

do transistor. Sendo o campo elétrico o responsável por formar o canal entre fonte e 

dreno, o transistor ficou chamado de transistor de efeito de campo. Assim, o 

MOSFET pode funcionar como uma chave em estado ligado ou desligado, ou como 

um resistor controlado pela tensão na porta. Nota-se, portanto, a importância da 

interface dielétrico/semicondutor no funcionamento desse dispositivo, pois é nessa 

região em que será formado o canal do transistor. No detalhe da Figura 4 estão 

representados alguns dos defeitos presentes na interface SiO2/SiC, responsáveis 

pelas suas características elétricas inferiores às da interface SiO2/Si e que serão 

explicados mais profundamente ao longo deste texto. 

 

Figura 4 – Seção transversal de um MOSFET de canal n. Detalhe: ampliação da 

região da interface mostrando os defeitos da interface SiO2/SiC. Ligações Si–Si (em 

amarelo), ligações C–C (em verde), ligações não completadas de Si (em vermelho).   

Observa-se, portanto, que a etapa de formação do filme dielétrico sobre o 

substrato semicondutor é uma etapa crítica na construção de um dispositivo do tipo 

MOSFET. A metodologia mais empregada pela indústria microeletrônica na 

obtenção desses filmes é o crescimento térmico, embora métodos como as 
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deposições química ou física a partir de vapor também possam ser empregadas [1]. 

No caso dos filmes de SiO2, eles podem ser obtidos expondo o substrato de SiC a 

uma atmosfera oxidante, de maneira análoga ao que ocorre no caso do Si. 

Entretanto, sob as mesmas condições de oxidação, o crescimento térmico sobre o 

SiC é muito mais lento [42], devido à inércia química elevada desse material. Desse 

modo, para crescer um filme de SiO2 sobre SiC com espessura adequada às 

aplicações em microeletrônica, uma condição de temperatura de 1100 °C ou 

superior é requerida. Além disso, parâmetros como o politipo, a concentração de 

dopantes no semicondutor, a face terminal do cristal e a pressão parcial de oxigênio 

utilizados [15,42,43] também influenciam o seu processo de oxidação térmica. Por 

essa razão, muitos trabalhos referentes aos fenômenos envolvidos na oxidação 

térmica do SiC podem ser encontrados na literatura [13,14,15,42,43,44,45,46,47].  

A presença de C na estrutura do SiC torna sua oxidação térmica um processo 

muito mais complexo do que no caso do Si. Durante essa oxidação, ligações Si–C 

são quebradas na interface SiO2/SiC, gerando CO e C, além de SiO2. No caso da 

oxidação em O2 (denominada oxidação seca), que foi o procedimento utilizado nesta 

Dissertação, cinco etapas são sugeridas [47]: (i) transporte de oxigênio molecular do 

meio gasoso para a superfície do óxido; (ii) difusão de oxigênio da interface 

gás/óxido para dentro do filme de óxido; (iii) reação com o SiC na interface SiO2/SiC; 

(iv) difusão dos produtos gasosos (CO, por exemplo) para fora do filme de óxido; e 

(v) remoção dos produtos gasosos da superfície do óxido. Na oxidação do Si, as 

duas últimas etapas não estão envolvidas e sua cinética tem sido compreendida 

com base no modelo proposto por Deal e Grove [16], em 1965. No caso do SiC, 

entretanto, como o C liberado durante a oxidação deixa a região de reação e se 

dispersa na fase gasosa, os mecanismos de crescimento térmico são 

significativamente mais complexos do que a simples difusão de reatantes e produtos 

através da camada de SiO2 formada. Desse modo, um modelo cinético que descreva 

completamente o crescimento térmico de SiO2 sobre SiC ainda não está 

estabelecido com consenso na literatura, embora muitos esforços tenham sido 

dirigidos para esse propósito, incluindo um modelo de Deal e Grove modificado [47], 

por exemplo. Uma importante contribuição foi dada pela nossa equipe e 

colaboradores [46], que, utilizando as técnicas de traçagem isotópica e perfilometria 



 

por análise por reação nuclear ressonante, demonstraram que, para filmes de 

mesma espessura (> 50 nm), a etapa limitante do crescimento térmico de óxido 

sobre SiC são as reações na região da interface, enquanto no caso do Si, a etapa 

limitante é a difusão da espécie oxidante através da camada de óxido formada. 

Portanto, compreender os processos que ocorrem nessa região é essencial para o 

entendimento do crescimento térmico de filmes de SiO2 sobre SiC. As principais 

reações químicas que ocorrem nessa interface [15,44] são descritas por (1) e (2).  

)()(2)(22
3

gsg COSiOOSiC +⎯→←+     (1) 

)()(2)(2 ssg CSiOOSiC +⎯→←+      (2) 

Os produtos das reações (1) e (2), por sua vez, podem reagir com o substrato 

de SiC, com as moléculas de oxigênio ou com a camada de óxido já formada, dando 

origem às reações secundárias (3), (4) e (5) [15,48].  

 )()(2)( 22 ggs COOC ⎯→←+       (3) 

)(2)()( 32 ssg SiOCCOSiC +⎯→←+     (4) 

 A maior parte do C, reage com o oxigênio e forma CO que difunde para fora 

do óxido, enquanto uma pequena parte acumula-se na região interfacial. Se, no 

entanto, ao difundir, o CO reagir com a camada de óxido já formada, outras reações 

podem ocorrer, como exemplificado em (5). Nessa reação, x e y refletem a 

estequiometria variável desses compostos contendo Si, O e C, denominados 

oxicarbetos de silício [20,48,52]. 

)()()(2 syxgs CSiOzCOSiO ⎯→←+      (5) 
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Inúmeras observações experimentais diretas e indiretas relataram a presença 

de excesso de carbono na interface SiO2/SiC [15,22,49]. Elétrons desemparelhados 

ou ligações pendentes de carbono (do inglês dangling bonds) também foram 
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observados, utilizando ressonância paramagnética eletrônica (EPR) [50,51]. Com 

relação à existência de oxicarbetos de silício, há diversos trabalhos na literatura 

utilizando diferentes técnicas de análise [20,52,53,54]. Hornetz et al. [53] 

investigaram a oxidação de 6H–SiC (faces Si e C) em fluxo de O2. Utilizando a 

técnica de XPS com resolução em ângulo (ARXPS, na sigla em inglês), identificaram 

três componentes para a região dos fotoelétrons provenientes do orbital 2p do Si, 

atribuídas a ligações do Si nas configurações SiO2, SiC e Si4C4-xO2 (x ≤ 2). Essa 

última, correspondendo a uma camada interfacial com espessuras de 

aproximadamente 1 nm, mais espessa do que os ~ 0,3  nm observados no caso da 

interface SiO2/Si, o que foi sugerido como responsável pela maior densidade de 

estados de interface observados para SiO2/SiC. Também com análise de XPS, 

Önneby e Pantano [20] observaram a formação de oxicarbetos de silício com 

diferentes estequiometrias (SiOxCy) sobre amostras de SiC exposto ao ar em 

temperatura ambiente e a formação de SiO2 após longos tempos de exposição (60 

dias). Membros de nossa equipe [52], utilizando XPS e espalhamento de íons de 

baixa energia (LEIS, na sigla em inglês) concluíram que os oxicarbetos de silício são 

os primeiros produtos da oxidação do SiC. O mesmo trabalho também demonstrou 

que para maiores tempos de oxidação, uma mistura de SiOxCy e SiO2 forma-se na 

região da interface SiO2/SiC. Análises por Microscopia Eletrônica de Transmissão de 

Alta-Resolução (HRTEM, na sigla em inglês) e Espectroscopia por Perda de Energia 

dos Elétrons (EELS, na sigla em inglês) também revelaram [55] a existência de uma 

camada interfacial (~ 4 nm) entre o SiO2 crescido termicamente e o SiC, atribuída à 

formação da fase ternária SiOxCy. Além disso, cálculos teóricos demonstraram que a 

formação de uma camada interfacial é termodinamicamente favorável [56,57] e 

geometricamente inevitável na transição entre o SiC e o SiO2 [58].  

Além da formação de oxicarbetos de silício, o carbono gerado no processo de 

oxidação térmica também é capaz de formar uma ligação estável com outros átomos 

de C, originando um complexo estável na forma de aglomerado [15,17].  

Afanas’ev et al. [17] relacionaram a formação desses compostos carbonáceos com a 

maior densidade de defeitos eletricamente ativos na interface SiO2/SiC, comparada 

com a interface SiO2/Si. O modelo proposto para explicar esses estados de interface 

eletricamente ativos ficou conhecido como “modelo dos aglomerados de carbono” 
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(do inglês carbon cluster model), sendo até hoje o modelo mais aceito para explicar 

o elevado número de estados eletricamente ativos (Dit ~ 1013 cm-3eV-1) da interface 

SiO2/SiC. Embora esse modelo explique de maneira satisfatória a densidade de 

estados de interface observada na literatura, sua caracterização físico-química 

permanece um desafio. O principal motivo para tal é a densidade de defeitos em 

torno de 1013/cm2 (aproximadamente 1/100 de uma monocamada), que está abaixo 

do limite de detecção de muitas técnicas utilizadas na determinação das 

quantidades de carbono, porém extremamente relevante do ponto de vista elétrico 

dos dispositivos. Vale a pena lembrar que a densidade de estados da interface 

SiO2/Si após passivação com H2 situa-se na faixa de 1010 cm-2eV-1, considerado um 

valor aceitável para fabricação de dispositivos MOSFET em grande escala. A 

relativamente alta densidade de estados observada na interface SiO2/SiC [6,17] 

pode ser devida aos parâmetros não-otimizados no processo de crescimento do 

SiO2, dando origem aos defeitos relacionados ao carbono mencionados acima, ou 

aos defeitos inerentes da interface SiO2/semicondutor e às armadilhas(3) no óxido, 

que só são observados devido à maior banda proibida do SiC comparada com a do 

Si. De qualquer forma, obter baixos valores de densidade de estados de interface, 

Dit, é primordial para a comercialização de MOSFETs de potência baseados em SiC. 

3.3 MÉTODOS DE PASSIVAÇÃO DA INTERFACE SiO2/SiC 

Devido à observação dos altos valores de Dit (~ 1013 cm-2eV-1), assim como os 

baixos valores de mobilidade (μ) de portadores (aproximadamente 1/100 da 

mobilidade de portadores no volume do SiC) no sistema SiO2/SiC [59], muitos 

esforços têm sido direcionados à redução dos valores de Dit e ao aumento dos 

valores de μ. Em contrapartida, no caso do Si, com um simples tratamento térmico 

em H2, os valores de Dit são reduzidos para ~ 1010 cm-2eV-1 [1,17]. Enquanto a 

mobilidade dos elétrons no canal do MOSFET é de aproximadamente 40-50% da 

mobilidade dos portadores no volume do Si [59]. O ideal seria obter-se uma solução 

similar à do Si para a interface SiO2/SiC, executando um único tratamento térmico 

num dado ambiente e condição que reduzisse de maneira eficaz os defeitos 

eletricamente ativos dessa interface.  

 
(3) Tipo de defeito eletricamente ativo capaz de capturar uma carga.  
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Diferentes tratamentos térmicos têm sido propostos e investigados a fim de 

melhorar a qualidade da interface SiO2/SiC. Primeiramente, focou-se numa mudança 

nos parâmetros (temperatura, tempo e pressão parcial do gás oxidante) e ambientes 

de oxidação (seca, úmida, ou pirogênica(4)) [59]. Porém, os resultados obtidos não 

foram significativamente melhores. Também foi investigado o efeito de tratamentos 

térmicos posteriores à oxidação em atmosferas oxidantes a temperaturas abaixo da 

temperatura da primeira oxidação do SiC, chamada de etapa de reoxidação. Uma 

redução nos valores de Dit (para valores próximos de 5×1012 cm-2eV-1) foi observada 

após essa etapa de reoxidação [60,61,62], melhora essa que foi atribuída a uma 

redução na quantidade de carbono presente na interface. Em alguns casos, também 

foi observado um aumento da mobilidade no canal [60,63]. Contudo, os valores de 

Dit obtidos ainda não são aceitáveis do ponto de vista de fabricação de dispositivos. 

Dentre os tratamentos térmicos posteriores ao crescimento térmico do filme 

de SiO2 sobre SiC, o tratamento em H2 tem recebido grande atenção, por analogia 

com a sua eficiência na passivação da interface SiO2/Si. Os estados de interface no 

sistema SiO2/Si podem ser facilmente passivados com um tratamento térmico em H2 

a temperaturas em torno de 450 °C [1], diminuindo os valores de Dit de 1012 cm-2eV-1 

para razoáveis 1010 cm-2eV-1. Esse efeito é atribuído à passivação de ligações 

pendentes (elétrons desemparelhados) da superfície do cristal de Si devido à 

criação de ligações Si3≡Si–H. Essas ligações pendentes são consideradas a 

principal causa dos defeitos eletricamente ativos da interface SiO2/Si. Na interface 

SiO2/SiC, ligações pendentes de C e Si foram observadas em alguns trabalhos 

[51,64]. Dessa forma, era esperado que uma passivação das ligações pendentes da 

interface SiO2/SiC fosse obtida com tratamentos térmicos em H2. No entanto, 

tratamentos térmicos em H2 em temperaturas típicas do processamento do Si 

(~ 450 °C) mostraram-se ineficientes no caso do SiC [17,26]. Reduções significativas 

em Dit só foram observadas para temperaturas de tratamento em H2 superiores a 

700 °C [17,26,65], provavelmente uma conseqüência da inércia química do SiC. 

Além disso, mesmo com tratamentos em H2 a temperaturas mais elevadas, a 

redução não é tão significativa como no caso do Si, obtendo-se no SiC uma redução 

 
(4) oxidação pirogênica refere-se a uma mistura de H2 e O2, formando vapor de H2O ultrapuro. Esse 
processo é ativado pela alta temperatura do tratamento térmico. 
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de três vezes nos valores de Dit comparada a 100 vezes, no caso do Si. A razão 

pela qual a melhoria no caso do SiC não é tão significativa quanto no Si permanece 

em aberto, podendo ser atribuída aos parâmetros ainda não otimizados utilizados no 

processo de hidrogenação ou devido às características intrínsecas (defeitos relativos 

à presença de C) da interface SiO2/SiC que impedem uma maior redução de Dit 

utilizando-se H2.  

A incorporação de N na interface SiO2/Si é conhecida como uma forma efetiva 

de melhorar as propriedades de filmes ultrafinos (< 5 nm) de SiO2. Os materiais 

dessas camadas dielétricas são chamados de oxinitretos de silício (SiOxNy), embora 

as quantidades de N incorporadas normalmente sejam de apenas ~ 1015 át./cm2 

[66,67] e a incorporação não seja homogênea em profundidade. Por analogia, o 

benefício da incorporação de N em estruturas dielétrico/SiC também vem sendo 

investigado. Pós-tratamentos de estruturas SiO2/SiC em atmosferas nitretantes 

como NO e N2O, assim como a oxinitretação direta nesses gases apresentaram 

bons resultados na passivação da interface SiO2/SiC [18,23,59,68,69,70,71,72,73]. 

Ambas são capazes de reduzir os valores de Dit, ao mesmo tempo em que 

aumentam a confiabilidade do dielétrico formado [69]. A utilização de N2O constitui 

uma rota preferida pela indústria microeletrônica devido à menor toxicidade do gás. 

Contudo, o efeito da passivação elétrica observada com tratamentos térmicos em 

N2O, na verdade, é fruto da sua decomposição formando NO(5) [74]. Além dele, é 

formado O2 [74], fazendo com que os tratamentos térmicos em N2O sejam menos 

eficientes na passivação da interface SiO2/SiC, quando comparados com os 

resultados em NO, por incorporar menores quantidades de N e, em paralelo, oxidar 

mais o substrato. Enquanto nos tratamentos em NO, a quantidade de N incorporada 

é de ~ 1014 át./cm2, no caso dos tratamentos em N2O, apenas ~ 1013 át./cm2 são 

incorporados [75,76]. A passivação via pós-tratamentos em amônia (NH3), por sua 

vez, é tão efetiva quanto em NO em reduzir a densidade de estados de interface 

próximos à banda de condução [18,25,77]. Entretanto, tratamentos em NH3 levam à 

incorporação uniforme de N na camada de óxido formada, assim como na interface, 

ao contrário dos tratamentos em NO, nos quais a incorporação de N dá-se 

preferencialmente na região próxima da interface dielétrico/SiC [75,76]. Como 
 

(5) N2O dissocia-se em temperaturas iguais ou maiores que 950ºC em N2 (60 %), O2 (35 %) e NO 
(5%).  



 

conseqüência, a tensão de ruptura do dielétrico é reduzida significativamente 

quando o tratamento é realizado em NH3, quando comparada aos tratamentos em 

NO. Nesta Dissertação, apenas tratamentos em NO serão investigados, por serem 

eles os mais eficientes para a passivação de defeitos via incorporação de N.  

O nitrogênio incorporado na interface SiO2/SiC durante os tratamentos 

térmicos em NO e N2O reduz os valores de Dit próximo à banda de condução 

[18,23,68] de > 1013 cm-2eV-1 para < 1012 cm-2eV-1. Como os estados de interface 

próximos à banda de condução são atribuídos aos aglomerados de carbono e à 

presença de átomos de silício não completamente oxidados formados durante a 

oxidação térmica do SiC, esse efeito benéfico do nitrogênio pode estar associado à 

remoção/passivação desses defeitos. Nesses casos, sugere-se que as ligações 

pendentes do Si reagem com o N, formando ligações do tipo Si≡N ou Si–O–N, 

enquanto que os aglomerados de C são convertidos à forma C–N [71,72,73]. Além 

disso, cálculos de primeiros princípios [18,57] mostraram ser possível a eliminação 

de certos defeitos relativos ao carbono próximos à banda de condução, uma vez 

que, após reação com N, os mesmos são deslocados energeticamente para a parte 

inferior da banda proibida, conforme mostrado na Figura 5.  

 

Figura 5 – Níveis de energia para aglomerados de carbono na interface SiO2/SiC (a) 
antes e (b) após passivação com NO. Reproduzido de [18]. 

 McDonald et al. [78] investigaram quantitativamente a relação entre a 

quantidade de N incorporada e a densidade de estados na interface SiO2/SiC 
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próximos à banda de condução. No modelo formulado por esses autores, cada 

defeito na interface é gerado por um aglomerado de átomos de C que introduz níveis 

energéticos próximos à banda de condução. Quando um átomo de um aglomerado é 

passivado com N, ele é removido do aglomerado, ficando na forma de uma ligação 

C–N. Essa passivação introduz um estado na ou próximo da banda de valência e a 

energia do aglomerado inicial é deslocada para um nível de menor energia na banda 

proibida, como ilustrado na Figura 5. Por exemplo, quando um aglomerado 

constituído por três átomos de C é passivado por um átomo de N, ele se torna um 

aglomerado de dois átomos de menor energia (C3 + N → C2 + CN) e assim 

sucessivamente.   

Bons valores experimentais (~ 20% da mobilidade de elétrons no volume de 

4H–SiC) de mobilidade também foram obtidos após tratamentos térmicos em NO 

[70,79]. Atualmente está estabelecido entre a maioria dos pesquisadores que 

tratamentos térmicos em atmosfera de NO são benéficos para a interface SiO2/SiC, 

produzindo melhorias nas propriedades elétricas. Até o momento, os melhores 

resultados na passivação dos defeitos da interface SiO2/SiC foram obtidos para 

amostras submetidas a pós-tratamento em NO seguido de deposição de eletrodo de 

platina (para a formação de estruturas MOS) e tratamento térmico em H2 [80]. Esse 

tratamento resultou em valores de Dit ~ 5x1011 cm-2eV-1 próximo da banda de 

valência, o que embora esteja longe do ideal (~ 1010 cm-2eV-1) para a fabricação em 

larga escala de MOSFETs de potência, ilustra a constante evolução da tecnologia 

em direção a uma interface adequada para a completa utilização do SiC como 

material semicondutor.  

3.4 DIELÉTRICOS ALTERNATIVOS AO SiO2 

Dado o desempenho limitado de dispositivos MOS de SiC baseados no óxido 

crescido termicamente sobre SiC, em virtude da ainda baixa qualidade elétrica 

dessa interface, dielétricos alternativos ao SiO2, depositados sobre SiC, também 

vêm sendo investigados. Sob condições de aplicação envolvendo alta temperatura e 

intenso campo elétrico [81,82], a degradação do SiO2 é acelerada. Por isso, o uso 

de materiais dielétricos alternativos ao SiO2 em estruturas MOS de SiC representa 
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6,61].  

                                                

uma opção para o aprimoramento de alguns aspectos relativos à confiabilidade 

desses dispositivos [

A aplicação de um intenso campo elétrico no filme dielétrico resulta na injeção 

de portadores do semicondutor para o dielétrico, ou do metal de porta para o 

dielétrico, resultando em uma ruptura do dielétrico que pode variar com o tempo de 

operação. Essa ruptura ocorre a partir de um tempo finito de operação, sendo 

dependente do campo elétrico aplicado, da temperatura e do alinhamento entre os 

níveis eletrônicos das bandas de condução e de valência (do inglês band offset) na 

interface dielétrico/semicondutor. A ruptura manifesta-se como um aumento na 

corrente de fuga entre o metal de porta e o semicondutor. No caso do SiC, que tem 

banda proibida ~ 3 eV, para que o material isolante atue como uma barreira efetiva 

ao tunelamento de elétrons através do dielétrico de porta (visando diminuir a 

corrente de fuga), alturas de barreira, com relação às bandas de valência e de 

condução, de ~ 2 eV são desejáveis, o que corresponde a uma banda proibida de 

aproximadamente 7 eV [61] para o material isolante. Além disso, o campo elétrico no 

dielétrico é inversamente proporcional a sua constante dielétrica e a corrente de 

tunelamento é exponencialmente dependente do campo elétrico no dielétrico e do 

inverso da espessura do dielétrico de porta utilizado. Portanto, a confiabilidade das 

estruturas MOS no estado ligado também pode ser aumentada utilizando um filme 

dielétrico mais espesso, pois isso reduz o campo elétrico no estado ligado. Porém, 

para que um dielétrico mais espesso seja utilizado e a capacitância da porta seja 

mantida constante é necessário que ele tenha maiores valores de constante 

dielétrica (high-κ)(6).  

A escolha do dielétrico, portanto, deve ser baseada num conjunto de 

características apresentado pelo material, a fim de que o desempenho do MOSFET 

de potência resultante justifique a substituição do SiO2. O dielétrico deve apresentar 

baixa densidade de estados na interface com o substrato, constante dielétrica e 

rigidez dielétrica elevadas e grande altura de banda proibida [6]. Entretanto, em 

 
(6) A capacitância na porta, considerando um capacitor de placas paralelas é dada por: 

t
AC 0κε

= , 

onde κ é a constante dielétrica do material, ε0 é a permissividade do vácuo (ε0 = 8,85×10-3 fF/μm), A é 
a área do capacitor e t é a espessura do dielétrico. 



 

geral, a banda proibida do dielétrico é inversamente proporcional a sua constante 

dielétrica [83]. Um material que tem atraído atenção como dielétrico alternativo é o 

óxido de alumínio (Al2O3), pois é um dos poucos óxidos metálicos que apresenta, 

simultaneamente, constante dielétrica (κ ~ 10) e altura de banda proibida 

(Eg ~ 6,2 eV) relativamente elevadas [28,29]. Além disso, comparado com outros 

materiais high-κ, como o ZrO2 e o HfO2, o alinhamento de bandas de condução 

(ΔEc = 1,7 eV) e de valência (ΔEv = 1,2 eV) entre Al2O3 e o 4H−SiC é mais elevado 

[29].  
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Figura 6 – Diagrama de bandas mostrando o alinhamento de bandas de 

Al2O3/4H−SiC. Valores de energia de [29]. 

 Outra propriedade importante que o material precisa apresentar para que 

possa ser utilizado como dielétrico é resistir às etapas de tratamento térmico a que 

será submetido durante o processamento de um dispositivo. A concentração de 

espécies oxidantes nas atmosferas de deposição e de pós-tratamentos, por 

exemplo, pode gerar o crescimento de uma camada interfacial de SiO2 ou mesmo de 

um silicato metálico, o que foi observado sobre Si [84,85]. Tais camadas 

apresentam baixas constantes dielétricas e diminuem de forma indesejada a 
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or ALD sobre Si [91].  

                                                

capacitância final do capacitor MOS devido à associação em série de dois 

dielétricos(7). Estudos feitos com óxidos alternativos (HfO2 e ZrO2) depositados sobre 

Si demonstraram que tratamentos térmicos em atmosferas oxidantes podem reduzir 

a densidade de estados eletrônicos de interface e a corrente de fuga até limites 

aceitáveis, sem diminuir significativamente a constante dielétrica devido à criação de 

uma camada intermediária com constante dielétrica menor que a do dielétrico 

alternativo [86,87]. Entretanto, num trabalho realizado por membros de nossa 

equipe e colaboradores [88] para filmes de 35 nm de Al2O3 depositados sobre Si por 

deposição de camadas atômicas (ALD, na sigla em inglês), foi verificado que 

tratamentos térmicos pós-deposição em 18O2 levam à incorporação de 18O tanto na 

região próxima à superfície quanto no volume dos filmes. Também foi observado 

que, para esses filmes, a quantidade total e o alcance de 18O incorporado aumentam 

com o tempo, a temperatura e a pressão de 18O2 utilizadas nos tratamentos 

térmicos. Com relação à estabilidade térmica de filmes de Al2O3, Chang et al. [89] 

demonstraram que filmes de 12 nm de Al2O3 depositados por ALD sobre Si 

começam a cristalizar a 800 °C (30 min), com cristalização completa a 1000 °C 

(15 min). Entretanto, certa estabilidade térmica e corrente de fuga reduzida foram 

relatadas para dispositivos com Al2O3 como dielétrico mesmo após a cristalização a 

1000 °C [90]. Além disso, foi observado um aumento na constante dielétrica após 

tratamentos térmicos na temperatura de cristalização ou acima dela para filmes de 

Al2O3 depositados p

Análises por XPS de amostras de 4H–SiC (0001) com filmes de Al2O3 

depositados por ALD [92] a 300 °C apresentaram uma camada interfacial de 

~ 1,2 nm, atribuída a um subóxido de Si (SiOx, com x < 2). Foi observado um 

aumento na espessura dessa camada (~ 3 nm) após tratamento em atmosfera de 

argônio a 1000 °C, também sendo observada a difusão de Si para dentro do filme 

dielétrico, através de espectrometria de massas de íons secundários (SIMS, na sigla 

em inglês). Resultados mais recentes de Hatayama et al. [93] mostraram que a 

mobilidade no canal de MOSFETs Al2O3/SiO2/SiC é fortemente dependente da 

espessura da camada interfacial de SiO2 formada. A maior mobilidade observada, 
 

(7) A capacitância total para dois capacitores em série é dada por: 
21

111
CCCtot

+= , onde C1 e C2 são as 

capacitâncias das duas camadas dielétricas. 
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225 cm2.V-1s-1, foi para filmes de SiO2 com espessuras < 1,3 nm, enquanto para 

espessuras maiores do que 2 nm, a mobilidade é drasticamente reduzida  

(40 cm2.V-1s-1). Esses dados evidenciam que a formação de SiO2 na interface 

Al2O3/SiC e, sobretudo, a espessura dessa camada interfacial são parâmetros 

importantes que influenciam as propriedades elétricas de estruturas formadas a 

partir da deposição de Al2O3 sobre SiC. Tratamentos térmicos também induziram 

modificações estruturais [91] nos filmes de Al2O3, sendo observado um aumento da 

constante dielétrica acompanhado de cristalização e densificação do filme dielétrico 

depositado.  Portanto, é essencial compreender de que maneira a cristalização e os 

tratamentos térmicos afetam as propriedades físico-químicas e elétricas dos filmes 

de Al2O3 depositados sobre SiC e da interface Al2O3/SiC. 
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4 METODOLOGIA UTILIZADA 

A metodologia utilizada consiste basicamente na limpeza dos substratos de 

SiC e Si seguida de crescimento térmico ou deposição dos filmes dielétricos, que 

são, então, submetidos a tratamentos térmicos e, por fim, a análise das amostras 

obtidas. A seguir, estão explicitados esses processos e as técnicas de análise 

utilizadas. 

4.1 LIMPEZA DAS LÂMINAS DE c-SiC e c-Si  

Como substratos aos filmes dielétricos, foram utilizados substratos de Si 

(001), adquiridos da Virginia Semiconductor®, 6H–SiC polido na face Si (0001) e 

4H–SiC polido em ambas as faces (Si e C), adquiridos da Cree® e polidos pela 

empresa Novasic®, como fruto de uma colaboração com a nossa equipe. 

A manipulação das lâminas durante suas etapas de polimento e 

armazenamento é uma fonte de contaminação. Além disso, a exposição ao ar 

promove a oxidação natural da superfície dos semicondutores. Portanto, uma etapa 

de limpeza dos substratos faz-se necessária, tendo como objetivo remover as 

partículas e as impurezas da superfície sem causar danos ao substrato [94]. O 

primeiro processo sistemático de limpeza de substratos de Si foi desenvolvido nos 

laboratórios da empresa RCA® (Radio Corporation of America) e publicado em 1970 

[95]. Esse processo consiste em submeter os substratos a soluções diluídas de 

peróxido de hidrogênio (H2O2) e hidróxido de amônio (NH4OH) ou ácido clorídrico 

(HCl). Os princípios químicos envolvidos são [94,95]: o poder oxidante do H2O2; 

NH4OH é um agente complexante para muitos metais; HCl em H2O2 forma sais 

solúveis por dissolução e/ou complexação; e as soluções formuladas não reagem 

com o Si nem com o SiO2. Devido às semelhanças químicas entre Si e SiC, os 

mesmos procedimentos de limpeza podem ser utilizados para ambos. 

Nesta Dissertação, quatro soluções foram empregadas na limpeza dos 

substratos [94]. Nas três primeiras, o substrato é mergulhado e aquecido a 

temperaturas entre 70–80 °C em diferentes soluções, durante 10 min cada, para 

remover diferentes contaminações. Na última etapa as lâminas foram mergulhadas 
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em solução de ácido fluorídrico (HF) a temperatura ambiente por 1 min. Cada etapa 

e as respectivas proporções dos reagentes encontram-se a seguir, sendo os 

reagentes utilizados adquiridos da Merck® com grau de pureza P.A. e as 

concentrações expressas em massa, exceto para o H2O2, que é dada em volume.  

• (4:1) H2SO4 (95%) : H2O2 (30%) –  essa etapa, também é chamada de 

“piranha”, devido a sua habilidade de atacar contaminantes de 

natureza orgânica (hidrocarbonetos, fotorresiste, etc); 

• (1:1:4) NH4OH (25%) : H2O2 (30%) : H2O – essa solução remove 

principalmente resíduos de hidrocarbonetos e muitos contaminantes 

metálicos são dissolvidos, complexados e removidos da superfície, 

como Au, Cu, Ag, Ni, Co, Cr, Zn e Cd; 

• (1:1:4) HCl (37%) : H2O2 (30%) : H2O – essa solução dissolve íons 

alcalinos e hidróxidos insolúveis, como Fe(OH)3, Al(OH)3, Mg(OH)2 e 

traços de metais como Cu e Au, que não tenham sido completamente 

removidos pela solução anterior. 

• (1:10) HF (40%) : H2O – remove o óxido de silício (SiO2) proveniente 

da exposição ao ar.  

Após cada etapa de limpeza, as amostras foram enxaguadas em água 

deionizada. Após a última etapa de limpeza, as amostras foram novamente 

enxaguadas com água deionizada e secas sob fluxo de N2. A seguir, foram 

introduzidas no reator e ele foi imediatamente evacuado, a fim de evitar novas 

contaminações e oxidações. 

4.2 TRATAMENTOS TÉRMICOS 

Os tratamentos térmicos em atmosfera de O2 enriquecido a 97% no isótopo 

de massa 18 da Isotec® foram realizados no reator de atmosfera estática do 

Laboratório de Traçadores Isotópicos, no Instituto de Química da Universidade 

Federal do Rio Grande do Sul (IQ-UFRGS). Esse reator (ver Figura 7) consiste 

basicamente num forno tubular, no interior do qual é introduzido um tubo de quartzo 

fechado em uma das extremidades que, por sua vez, tem a outra extremidade 

conectada a um sistema de bombeamento que produz uma pressão de base da 



 

ordem de 10-7 mbar. Para ter precisão na temperatura dos tratamentos, uma 

calibração prévia foi necessária, pois o sensor de temperatura do reator encontra-se 

próximo aos resistores elétricos do mesmo e não em contato com a amostra. Assim, 

um termopar foi colocado sobre um substrato padrão e os valores de temperatura 

obtidos foram comparados com aqueles indicados pelo sensor do reator, sendo 

construída uma reta de calibração. A incerteza nas temperaturas é de ±1 °C. De 

posse desses dados, ao realizar os tratamentos térmicos, os materiais metálicos do 

termopar não precisaram ser novamente introduzidos no tubo, evitando novas 

contaminações das amostras. Para garantir a homogeneidade lateral no 

aquecimento das amostras, o perfil de temperatura ao longo do tubo de quartzo 

também foi determinado, sendo localizada uma região onde há um patamar de 

temperatura de 2,0±0,2 cm, bem maior que o tamanho das amostras, que 

apresentam dimensões típicas de 5×10 mm2.  

 

Figura 7 – Representação esquemática do reator de atmosfera estática. 

O procedimento geral para os tratamentos térmicos consistiu em introduzir a 

amostra no interior do tubo de quartzo com a ajuda de uma haste e, após o 

fechamento do tubo, iniciar o processo de bombeamento, esperando até que a 
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pressão de base desejada fosse atingida. Como quer-se que as oxidações e 

reoxidações sejam realizadas em atmosfera seca de 18O2, uma armadilha criogênica 

foi instalada, utilizando nitrogênio líquido para condensar as moléculas do vapor 

d’água que, por ventura, estivessem no interior do tubo. Quando a pressão de base 

desejada foi atingida, uma válvula gaveta que conecta o tubo de quartzo ao sistema 

de bombeamento foi fechada. Então, o gás 18O2 foi introduzido até que o sensor 

indicasse a pressão de 100 mbar e o reator, que já estava na temperatura de 

tratamento, foi deslocado sobre trilhos até que a amostra se encontrasse na região 

do patamar de temperatura. As condições padrão de tratamento utilizadas foram: 

pressão de 100 mbar de 18O2, temperatura de 1100 °C e tempo de tratamento de 1 h 

(essa etapa será denominada “O2”).  

Ao término do tratamento, o reator de pressão estática permite que o gás seja 

recuperado. O procedimento adotado é imergir em nitrogênio líquido o reservatório 

com zeólita previamente ativada conectado à garrafa de 18O2. Desse modo, o gás 

isotopicamente enriquecido, de custo elevado, é adsorvido na zeólita, voltando para 

o interior de seu recipiente, cuja válvula é, então, fechada.  

Pós-tratamentos de amostras com filmes de Al2O3 foram realizados a uma 

pressão de 100 mbar de 18O2 e tempo de tratamento de 1 h, em temperaturas de 

600, 900 ou 1000 °C. Algumas amostras também foram submetidas às seqüências 

N2/O2, referentes a tratamentos em 100 mbar de N2 durante 1 h, em temperaturas de 

900 ou 1000 °C seguidas de tratamento em 100 mbar de 18O2 durante 1 h, a 900 °C. 

Os tratamentos térmicos em NO (essa etapa será denominada “NO”) foram 

realizados pela equipe do professor Sima Dimitrijev da Griffith University, na 

Austrália. Nesses tratamentos, um reator operando em fluxo contínuo foi utilizado. O 

reator consiste num forno tubular aquecido por efeito Joule e um tubo de quartzo 

aberto em uma extremidade e com sistemas de exaustão de gás e controladores de 

vazão. Esses tratamentos foram realizados em fluxo constante de NO com uma 

vazão de 1 litro padrão (temperatura 21 °C, pressão externa 1 atm) por minuto 

(1 SLM, na sigla em inglês), à temperatura de 1175 °C por 2 horas.  
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A combinação dos dois tipos de tratamento térmico “O2” e “NO”, denominado 

“O2/NO”, consiste em submeter a amostra ao tratamento em NO após o crescimento 

do filme de SiO2 em 18O2. 

4.3 DEPOSIÇÃO FÍSICA DE FILMES DIELÉTRICOS POR EVAPORAÇÃO COM 
FEIXE DE ELÉTRONS 

Diferentemente do SiO2 e do SiOxNy, que foram crescidos termicamente sobre 

as nossas amostras, os dielétricos high-κ precisam ser depositados sobre o SiC. 

Diversos métodos são utilizados e podem ser divididos em dois grupos: deposição 

por processos químicos (CVD, na sigla em inglês) ou físicos (PVD, na sigla em 

inglês). Dentre os processos químicos, tem-se, por exemplo, a deposição química de 

vapor metalorgânico (MOCVD, na sigla em inglês) e a deposição de camadas 

atômicas, o ALD. Nos processos de deposição física, incluem-se as técnicas de 

deposição por sputtering(8) e por evaporação. Os filmes de Al2O3 empregados nesta 

Dissertação foram depositados por evaporação física utilizando feixe de elétrons 

(EBPVD, na sigla em inglês), realizada pelo pesquisador Ângelo Luiz Gobbi, no 

Laboratório Nacional de Luz Síncrotron. 

A técnica de EBPVD é uma técnica que reduz os danos ao substrato, por 

seus átomos e moléculas terem energias cinéticas relativamente baixas quando 

comparados aos gerados por sputtering, e evita a contaminação das amostras com 

carbono e hidrogênio, intrínsecas aos processos de deposição química. O 

procedimento utilizado consiste em inserir os substratos de 4H−SiC e de Si em uma 

câmara que é evacuada através de um sistema de bombeamento que produz uma 

pressão de base da ordem de 10-7 mbar. Quando a pressão de base é atingida, um 

feixe de elétrons é gerado passando corrente elétrica (60 mA) por um filamento de 

tungstênio. Uma diferença de potencial é aplicada entre o filamento e a fonte de 

alumina, acelerando o feixe de elétrons. Ao incidir sobre a superfície da fonte de 

alumina, parte da sua energia cinética é transferida para os átomos da fonte, 

gerando o aumento da temperatura, que leva à evaporação da alumina.  O vapor 

 
(8) Traduções possíveis seriam “pulverização” ou “desbaste”, entretanto, o termo foi mantido em 
inglês, pois a tradução não guarda o sentido original da expressão além de ele ser comumente 
utilizado no meio científico.  



 

formado precipita sobre as superfícies em torno, inclusive a da amostra, cobrindo-a 

com um filme de Al2O3. Para garantir a homogeneidade do filme depositado, utiliza-

se a varredura do feixe e/ou a movimentação do porta-amostra. As condições 

empregadas nesta Dissertação proporcionam a deposição de filmes 

estequiométricos de Al2O3 (conforme será discutido na seção 5.3.2) com uma taxa 

de deposição de ~ 1Å/s. 

4.4 TÉCNICAS DE CARACTERIZAÇÃO DAS AMOSTRAS 
4.4.1 Análises por reação nuclear (NRA e NRP)  

Uma reação nuclear ocorre quando um alvo é irradiado com energia 

suficientemente alta que penetre a barreira coulombiana do núcleo atômico. A 

escolha do feixe de íons incidente, no caso de reações induzidas por partículas, é 

feita de forma a gerar reação no núcleo de interesse, enquanto que a detecção de 

um dos produtos da reação possibilita a quantificação desse núcleo. A 

representação de uma reação nuclear desse tipo é dada por (6): 

( ) 4312 , AAAA         (6) 

onde A1 são os íons que compõe o feixe incidente, A2 são os alvos, resultando nos 

produtos A3, que são detectados, e A4, que normalmente permanecem na amostra. 

No caso do isótopo 18O, que apresenta a reação nuclear 18O(p,α)15N essa 

representação indica:   

18O + p → α + 15N             (7) 

significando que uma amostra contendo 18O foi bombardeada com próton, 

resultando em partículas α e em núcleos de 15N.  

Quando um próton com energia suficiente colidir com um núcleo de 18O, o 

mesmo absorverá esse próton e formará um núcleo composto de 19F. Esse estado 

nuclear excitado decai através de um canal (ou modo de decaimento) para o nível 

mais baixo de energia (estado fundamental) emitindo uma partícula α (com energia 

de 3,4 MeV) e resultando num núcleo de 15N. 
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Para cada conjunto íon-alvo-produtos há uma curva de seção de choque e 

uma energia de reação, liberada ou consumida, que é dada pela diferença de 

energia entre os produtos e os reagentes. Porém, é importante observar que esses 

parâmetros também podem depender do ângulo de espalhamento. As curvas de 

seção de choque diferencial para a reação de 18O [96], com dois ângulos de 

detecção, podem ser observadas na Figura 8.  

 

Figura 8 – Curva de seção de choque diferencial em função da energia de 

incidência dos prótons da reação 18O(p,α)15N para dois ângulos de detecção: 90° e 

135°. O ângulo de detecção é definido entre a direção de incidência do feixe e o eixo 

de detecção. Adaptada de [96].  

Nota-se que as curvas são praticamente sobreponíveis em vários intervalos 

de energia, evidenciando a distribuição angular isotrópica da reação nessas regiões. 

Genericamente, conforme a energia das partículas incidentes (nesse caso, prótons) 

aumenta, a seção de choque, que pode ser pensada como a probabilidade de 

ocorrência da reação nuclear, aumenta, pois a probabilidade de tunelamento dos 

prótons para dentro do núcleo de 18O também aumenta. Já as ressonâncias (picos 

com seção de choque maior que a vizinhança) estão relacionadas com níveis 

nucleares excitados do núcleo composto formado. O conhecimento dessas curvas 
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de seção de choque é extremamente importante para determinar o tipo de análise 

que será realizada. No caso de análise por reações nucleares não-ressonantes, são 

utilizadas regiões de platô na curva de seção de choque, e para análise por reações 

nucleares ressonantes, utilizam-se ressonâncias estreitas nessa curva. 

4.4.1.1 Análise por reação nuclear não-ressonante (NRA) 

A análise por reação nuclear (NRA) no modo não-ressonante foi utilizada 

neste trabalho para quantificação de 18O. Essa técnica permite determinar a 

quantidade de elementos presentes nas amostras a partir da quantidade de 

partículas detectadas, desde que comparadas com um padrão de quantidade 

conhecida.  

Conforme pode ser observado na curva de seção de choque da reação 
18O(p,α)15N (Figura 8), em energias imediatamente menores que 730 keV há uma 

região na qual a seção de choque é praticamente constante, independente da 

energia dos prótons. Essa região foi escolhida para a realização das análises, pois 

dessa forma assegura-se que, apesar de os prótons perderem energia(9) ao 

penetrarem no material, a seção de choque seja constante para qualquer 

profundidade da amostra analisada. Portanto, desde que a espessura máxima do 

filme seja menor que a largura em energia da região de platô, toda a sua espessura 

pode ser analisada com igual probabilidade.  

O feixe de prótons de 730 keV foi gerado no acelerador Tandetron de 3MV – 

High Voltage Engineering Europa® (HVEE) – do Laboratório de Implantação Iônica, 

no Instituto de Física da Universidade Federal do Rio Grande do Sul (IF-UFRGS), 

com densidade de corrente entre 50 e 200 nA/cm2. Um detector de estado sólido tipo 

diodo de 1200 mm2 – ORTEC® – centrado a 150° com relação à direção de 

incidência do feixe foi utilizado. Em frente ao detector foi colocado um absorvedor de 

Mylar® aluminizado de 10 μm que impede a detecção de prótons retroespalhados, 
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(9) A grandeza que caracteriza o processo de perda de energia dos íons é conhecida como poder de 
freamento, definida como a variação de energia ∆E que os íons sofrem ao atravessar uma camada 

de espessura ∆x do material: 
x
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mas permite que as partículas α de 3,4 MeV cheguem ao detector, já que o seu 

alcance é maior que a espessura do filme de Mylar® (ver Figura 9).  

 

Figura 9 – Alcance de partículas em Mylar® em função de sua energia de 

incidência. Adaptada de [97]. 

Assim, diminuem-se sensivelmente as contagens de fundo do espectro de 

interesse [97]. As partículas detectadas geram um sinal que é amplificado, 

convertido para sinal digital e enviado a um analisador multicanal, dando origem a 

um gráfico do número de contagens em função do canal (que tem relação linear com 

a energia), denominado espectro. Nessas condições experimentais, a sensibilidade 

da técnica é de ~ 1012 18O.cm-2, o que corresponde à cerca de um milésimo de 

monocamada [98]. A incerteza relativa à estatística de contagens e à precisão do 

padrão é de 5%. Na Figura 10, pode ser observado um espectro típico das 

partículas α detectadas e o arranjo experimental utilizado nas análises. Note a quase 

ausência de fundo e o pico de interesse isolado de qualquer outro. A quantidade de 
18O na amostra é obtida integrando a curva do pico das partículas α detectadas, 

para um dado número de prótons incidentes, e comparando-a com a área do pico de 

um filme padrão de SiO2 crescido termicamente sobre Si com 1,06×1017 18O.cm-2. 

Uma vez que a densidade do SiO2 crescido termicamente é 2,21 g.cm-3, a relação 

entre a densidade superficial de átomos de 18O e a espessura de um filme de SiO2 é 

dada por (8) [99]: 
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Figura 10 – Esquema de partículas α detectadas da reação 18O(p,α)15N. O feixe de 

prótons tem energia de 730 keV e as α que são geradas na amostra 3,4 MeV. Um 

absorvedor de Mylar® de 10 μm é colocado em frente ao detector, a fim de barrar as 

partículas retroespalhadas. O ângulo entre o detector e a direção de incidência do 

feixe é de 150°. 
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4.4.1.2 Análise por reação nuclear ressonante (NRP) 

A Perfilometria por Reação Nuclear (NRP) ou Análise por reação nuclear 

ressonante é uma técnica que permite determinar a concentração de elementos 

leves em função da profundidade, isto é, o perfil de concentração dos elementos. A 

base dessa técnica está na existência de ressonâncias estreitas, intensas e isoladas 

na curva de seção de choque de algumas reações nucleares. Nesse caso, a curva 

de seção de choque da reação 18O(p,α)15N (Figura 8) apresenta uma ressonância 

desse tipo na energia de 151 keV, com uma largura a meia altura (Г) de 100 eV. 

Embora existam outras ressonâncias, essa é escolhida por ocorrer em energias em 

que o poder de freamento dos íons na matéria, que determina a resolução em 

profundidade da medida, é o maior possível. A técnica de NRP é sensível a um 

nuclídeo específico, apresentando uma contribuição desprezível dos outros isótopos, 

resultando numa maior sensibilidade de detecção. Tal sensibilidade facilita a 
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utilização de traçagem isotópica, bem como a análise de elementos leves sobre uma 

matriz, ou substrato, de elementos pesados.  

Será considerada uma amostra contendo 18O em toda sua extensão, porém 

com uma distribuição em profundidade variável. Ao incidir um feixe de prótons a 

151 keV na superfície dessa amostra, esse feixe produzirá reações nucleares com 

os átomos de 18O presentes em uma fina camada nessa superfície e praticamente 

nenhum evento de reação nuclear ocorrerá em camadas mais internas da amostra. 

Isso se deve a grande diferença (~ 103) no valor de seção de choque da ressonância 

em 151 keV em relação ao valor de seção de choque para valores adjacentes de 

energia (ver Figura 8). Entretanto, conforme o feixe penetra na amostra, ele perde 

energia principalmente pelo poder de freamento eletrônico(10) e sua energia fica 

menor do que a energia de ressonância. Essa situação está ilustrada no topo da 

Figura 11. Quando aumentamos a energia do feixe acima da ressonância, ele não 

induz reações nucleares na superfície, pois a seção de choque acima da 

ressonância também é desprezível comparada com seu valor na ressonância. 

Contudo, o feixe perde energia ao penetrar na amostra e sua distribuição em energia 

será alargada pelo efeito de straggling(11). Assim, o feixe atingirá a energia de 

151 keV em uma camada mais profunda da amostra. Nessa camada, ocorrem 

reações nucleares com os átomos de 18O ali presentes, seus produtos são contados 

e esse valor é armazenado. O processo de aumentar passo a passo a energia do 

feixe e contar os produtos de reação para cada energia de feixe continua até que as 

contagens dos produtos se tornem desprezíveis, i.e., até que a concentração do 

nuclídeo no filme tenda a zero. Faz-se, então, um gráfico do rendimento da reação 

(número de produtos detectados) em função da energia do feixe, que é chamado de 

curva de excitação. Essa curva de excitação contém informação detalhada 

[98,100,101] sobre o perfil de concentração C(x) do elemento de interesse, no caso 
18O. A ressonância estreita atua como um filtro de energia de alta resolução, 

permitindo sensibilidade em profundidade subnanométrica (~ 0,7 nm) próximo à 

 
(10) Poder de freamento eletrônico (dE/dx)e: perda de energia dos íons devido à interação com elétrons 
doa átomos do alvo, resultado das interações inelásticas dos íons com o alvo. 
(11) Como não há unanimidade entre os pesquisadores quanto à tradução da palavra straggling, ela 
será utilizada como tal no texto, pois traduções para o português como “flutuações na perda de 
energia” ou “dispersão na perda de energia” podem não guardar a conotação original da expressão. 



 

superfície da amostra para ângulos de inclinação da amostra (ψ) em torno de 60°, 

com limite de detecção da ordem de 1013 18O.cm-2. 

 

Figura 11 – Princípio da técnica de análise por reações nucleares com ressonância 

estreita na respectiva curva de seção de choque. A altura das setas indica a energia 

do feixe de íons à medida que penetra na amostra. São representados os feixes de 

íons com três diferentes energias: ER (energia da ressonância), E1 (> ER) e E2 (> E1). 

Ao penetrar na amostra e perder energia, os íons atingem a energia da ressonância 

em uma determinada profundidade, onde a reação nuclear possui alta seção de 

choque (setas em negrito). Aumentando a energia do feixe, uma camada mais 

profunda da amostra é analisada. 

A partir da curva de excitação experimental pode-se extrair o perfil de 18O no 

filme de interesse. Para tanto, é necessário simular essa curva de excitação 

experimental supondo que ela seja resultado da convolução(12) de vários 

componentes. Quando as espessuras são pequenas (abaixo de 100 nm), o que é o 

caso das amostras analisadas neste trabalho, as perdas de energia do feixe de íons 

após atravessarem toda a espessura da amostra podem ser consideradas pequenas 

frente à energia do feixe incidente, isto é, ∆E << Eo. A curva de excitação teórica 

N(E) é dada pela seguinte dupla convolução [100,102]:  
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(12) A convolução é definida como:  ∫ ∫
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onde n0 é o número de íons incidentes, Ω é o ângulo sólido do detector, ξ é a 

eficiência do detector, σθ(E) é a seção de choque diferencial da reação nuclear, θ é o 

ângulo entre a direção de incidência do feixe e a direção de detecção dos produtos 

da reação nuclear, h(E) é a dispersão em energia intrínseca do feixe de íons, C(x) é 

a concentração em profundidade do nuclídeo na amostra e g(E,x) é a probabilidade 

de que um íon tenha perdido a energia E a uma profundidade x da amostra. A 

dispersão h é bem descrita por uma Gaussiana centrada na energia nominal do 

feixe. O efeito Doppler, devido à agitação térmica dos átomos do alvo, também deve 

ser considerado, pois leva a uma distribuição aparente na energia do feixe que 

depende da temperatura do alvo. Essa distribuição também é bem descrita por uma 

Gaussiana e, por isso, seu efeito pode ser levado em conta somando-se 

quadraticamente a largura dessa distribuição com a largura da dispersão em energia 

do feixe, resultando numa largura de aproximadamente 100 eV nesse caso. As 

constantes multiplicativas n0, Ω e ξ são determinadas a partir da medida de um 

padrão. 

A região de ressonâncias isoladas e estreitas numa curva de seção de 

choque tem uma forma de linha próxima à lei de Breit-Wigner [103]: 
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onde σm
θ  é a seção de choque da ressonância, Γ é a largura a meia altura da 

ressonância e ER é a energia da ressonância. Pode-se notar que a seção de choque 

diferencial da reação nuclear tem a forma de uma Lorentziana centrada em ER 

superposta a um fundo levemente variável. Como N(E) é a grandeza experimental 

medida (curva de excitação), o único parâmetro desconhecido para determinar C(x) 

é g(E,x). Esse termo pode ser calculado numericamente com boa precisão para 

amostras homogêneas utilizando a teoria estocástica de perda de energia [98,104]. 

Essa teoria está implementada no programa FLATUS [102,105], tanto para o cálculo 



 

da g(E,x), como também para o cálculo da curva de excitação como um todo. Nesse 

programa, gera-se uma curva de excitação teórica a partir de um perfil de 

concentração definido pelo usuário. Essa curva é, então, comparada com a curva de 

excitação experimental a fim de se validar ou não o perfil arbitrado, que deve ter 

maior concordância possível com a curva de excitação experimental. Esse processo 

de definir um perfil de concentração tentativa e comparar a curva de excitação 

teórica gerada a partir dele com a curva de excitação experimental continua até 

obter-se a melhor concordância possível [106].  Esse processo é ilustrado na Figura 

12. 

 

Figura 12 – Curvas de excitação em torno da ressonância a 151 keV da reação 
18O(p,α)15N obtidas de uma amostra de Si16O2 termicamente crescido sobre Si e 

reoxidado em 18O2. As linhas sólidas são as curvas calculadas supondo os perfis 

mostrados no interior de cada figura. Lado esquerdo: a concordância da curva 

teórica não é adequada. Lado direito: há concordância adequada da curva teórica. 

Adaptada de [107]. 

Nessa figura, uma curva de excitação experimental foi simulada supondo dois 

perfis de concentração. Na primeira tentativa, um perfil retangular próximo à 

superfície foi tentado, enquanto na segunda, um perfil tipo função erro 

complementar. É notório como a curva teórica descreve o comportamento dos dados 

experimentais de forma mais fiel no segundo caso. Esse fato demonstra a grande 

sensibilidade da técnica à forma do perfil de concentração do nuclídeo investigado. 

A Figura 13 apresenta o esquema experimental utilizado na obtenção das curvas de 
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excitação nesse trabalho. O feixe de prótons de 151 keV foi gerado no acelerador 

single-ended de 500 kV – HVEE® – e um absorvedor de Mylar® aluminizado de 

6 μm foi colocado em frente ao detector para impedir que prótons retroespalhados 

(E < 151 keV) o alcançassem. Foi utilizado o detector de estado sólido tipo diodo de 

1200 mm2 – ORTEC®. A inclinação da amostra em 60° faz com que a resolução em 

profundidade da análise seja de 0,7 nm na região superficial. Essas condições 

experimentais foram utilizadas para analisar amostras de SiO2/6H−SiC, 

Al2O3/4H−SiC e Al2O3/Si, conforme será discutido nas seções 5.1.2 e 5.3.2.  

 

Figura 13 – Esquema experimental utilizado na obtenção das curvas de excitação 
da reação 18O(p,α)15N. 

4.4.2 Espectrometria de Retroespalhamento Rutherford (RBS) 

A técnica de análise por espectrometria de retroespalhamento Rutherford 

(RBS) baseia-se no bombardeamento da amostra com íons de alta energia (na faixa 

de keV para H+ e MeV para He+), onde esses íons são elasticamente espalhados no 

campo nuclear dos átomos da amostra de modo que possam ser contados e sua 

energia determinada com o auxílio de um detector. A interação columbiana entre os 

íons e o alvo pode ser tratada classicamente como a colisão entre dois corpos 

rígidos. Essa hipótese vale quando a energia dos íons incidentes é muito maior que 

a energia de ligação dos átomos do alvo e não é suficiente para gerar reações 

nucleares. A perda de energia de um íon numa colisão pode ser calculada através 

da conservação de energia e do momentum íon-átomo alvo. Na razão entre a 

energia do íon detectado e a do íon incidente, conhecida por fator cinemático (K), 
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observa-se sua dependência com as massas do íon e do átomo-alvo envolvidos e o 

ângulo de espalhamento [108,109]: 
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A expressão é válida para m2>m1, onde m1 é a massa do íon incidente, m2 é a 

massa do elemento alvo, θ é o ângulo de espalhamento, Ef é a energia do íon 

detectado e Eo é a energia do íon incidente. Desse modo, uma medida de Ef num 

dado ângulo θ permite a determinação da massa m2 do elemento alvo, sendo esse 

um dos principais objetivos da utilização da técnica de RBS neste trabalho.  

A Figura 14 apresenta um espectro de RBS esquemático de um filme 

autossustentável composto de dois elementos A e B, onde A é mais pesado que B. 

Observe que quanto maior a massa do alvo, maior o fator cinemático, e maior o 

valor da energia do íon espalhado.  

 

Figura 14 – Análise por RBS de um filme sólido contendo os elementos A e B. 

Adaptado de [110]. 
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O fator cinemático K também depende de θ. Para θ = 180°, chamada de 

condição de retroespalhamento, a resolução em massa é máxima. Contudo, se 

desejamos uma maior resolução em profundidade, o ângulo θ deve ser tão rasante à 

superfície da amostra quanto possível. Isso se deve ao fato que íons espalhados em 

ângulos rasantes percorrem um maior caminho na amostra, perdendo mais energia 

até atingir a mesma profundidade.  

Além da análise qualitativa dos elementos presentes na amostra, é possível 

determinar a quantidade do elemento presente, relacionando a quantidade do 

elemento com a quantidade de íons detectados. Essa relação é dada pela seguinte 

equação: 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛
Ω

ΩΔ=
d
dxnN i
σξρ 0        (12) 

onde N é o número de íons detectados, ξ é a eficiência de detecção, ρi é a 

concentração volumétrica do elemento i na amostra, ∆x é a espessura da amostra, 

n0 é o número de íons incidentes, Ω é o ângulo sólido do detector e dσ/dΩ é a seção 

de choque diferencial de espalhamento. A seção de choque de espalhamento 

corresponde à área efetiva que cada átomo representa para o processo de colisão. 

De maneira geral, pode-se pensar nela como a probabilidade de ocorrência do 

espalhamento. Para calcular a seção de choque diferencial de espalhamento é 

preciso conhecer o potencial de interação entre o íon e o alvo. Na faixa de energia 

utilizada em um experimento de RBS as colisões são do tipo colisões nucleares 

elásticas que nos permitem descrever a interação entre o íon e alvo pelo potencial 

coulombiano, (desprezando a blindagem eletrônica dos núcleos dos átomos) dado 

por: 

r
eZZrV
0

2
21

4
)(

πε
=         (13) 

onde Z1 e Z2 são os números atômicos do íon e do alvo, respectivamente, e é a 

carga elementar, r é a distância entre o íon e alvo e ε0 é a permissividade elétrica do 
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vácuo. A partir desse potencial, obtém-se a seção de choque de espalhamento de 

Rutherford: 
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Para determinar a quantidade (Q) de um determinado elemento presente na 

amostra, o que se faz usualmente é utilizar um padrão com quantidade do elemento 

previamente conhecida. Isso é feito comparando-se o número de partículas 

espalhadas por esse elemento no filme de interesse com o número de partículas 

espalhadas pelo elemento do filme padrão. Para isso, as condições experimentais 

(como geometria do experimento e número de partículas incidentes) devem ser 

mantidas. Também deve ser considerada a diferença de seção de choque entre os 

dois elementos. A equação (14) aponta para uma dependência da seção de choque 

de espalhamento com o quadrado do número atômico Z, ou seja, quanto mais 

pesado o núcleo, maior a seção de choque. Na prática, se tivermos uma amostra 

contendo o elemento “A” e outra contendo o elemento “P”, de quantidade conhecida, 

teremos, para as mesmas condições experimentais: 
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        (15)  

ou seja, a razão entre o número de partículas espalhadas pelo elemento “A” da 

primeira amostra e “P” da segunda amostra é igual à razão das densidades 

superficiais dos elementos “A” e “P” nos filmes, ponderadas pela seção de choque 

de espalhamento de cada elemento. Assim, a quantidade de um dado elemento “A” 

num filme pode ser determinada. 

 Essa técnica foi utilizada para determinar a estequiometria dos óxidos de 

alumínio que foram depositados por EBPVD. Entretanto, devido à proximidade de 

número atômico do Al (Z = 13) e do Si (Z = 14), os sinais referentes a esses dois 

elementos saem sobrepostos no espectro de RBS. Por isso, filmes de óxido de 

alumínio foram primeiramente depositados sobre um substrato de carbono amorfo 
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(ZC = 6), pois utilizando o C e não Si ou SiC como substrato, seu sinal não fica 

sobreposto ao do Al e a visualização do sinal referente ao O do filme também é 

facilitada. A análise desse tipo de amostras permitiu determinar a razão O/Al nos 

filmes depositados (ver seção 5.3.2). O feixe de He+ de 2 MeV utilizado foi gerado no 

acelerador Tandetron de 3 MV – High Voltage Engineering Europa® (HVEE) – do 

Laboratório de Implantação Iônica, no Instituto de Física da Universidade Federal do 

Rio Grande do Sul (IF-UFRGS). A densidade de corrente média era de 10 nA/cm2. O 

ângulo de detecção era de 165° e o detector de estado sólido tipo diodo ORTEC® 

utilizado tinha 78,5 mm2. 

4.4.2.1 Canalização 

No caso das amostras analisadas na segunda parte deste trabalho (seção 

5.2), entretanto, os procedimentos para determinar a quantidade de um elemento 

utilizando a técnica de RBS tornam-se um pouco mais complexos. As estruturas 

investigadas são compostas basicamente de SiO2/SiC, nas quais foi incorporado N 

via tratamento térmico. Os elementos Si, O e N presentes nos filmes dielétricos 

sobre SiC tem massa igual ou menor que o Si presente no substrato de SiC. Tendo 

em vista que a quantidade de Si do substrato é ordens de grandeza superior à 

quantidade de qualquer elemento no filme fino, ocorre a dificuldade de determinar a 

quantidade de elementos leves sobre um substrato de massa superior. Isso porque 

os íons espalhados do Si do substrato geram um sinal de fundo desde a energia do 

Si na superfície do filme até o início do espectro (energia zero). Assim, a razão sinal 

de interesse/fundo é muito pequena. Uma forma de contornar esse problema é a 

utilização de canalização. Canalização é o alinhamento da direção de incidência do 

feixe de íons com uma determinada direção cristalina do substrato monocristalino, 

resultando numa sensível diminuição do número de partículas retroespalhadas, 

conforme pode ser observado na Figura 15. A origem desse fenômeno baseia-se no 

fato que a maior parte dos íons incidentes em um sólido cristalino sofre pequenas 

deflexões em suas trajetórias devido a interações com os átomos da amostra. Se 

esses íons incidirem em uma determinada direção de um sólido monocristalino eles 

sofrerão uma seqüência de deflexões causada por linhas ou planos de átomos no 

cristal, que guiarão esses íons numa trajetória oscilatória, conforme mostrado na 

Figura 15. Esse efeito dificulta a ocorrência de interações de pequeno parâmetro de 



 

impacto, de modo que uma grande diminuição na quantidade de íons espalhados a 

grandes ângulos é obtida. Praticamente, apenas os íons que tiverem colisões 

frontais com os átomos na superfície do cristal é que serão retroespalhados. Pode-

se notar na Figura 15 a enorme diminuição no número de partículas espalhadas 

comparando os dois espectros, devido ao processo de canalização. O pico 

observado no espectro canalizado em altas energias é chamado de pico de 

superfície e corresponde ao espalhamento de íons nas primeiras camadas atômicas 

do cristal.  

 

 

Figura 15 – Lado esquerdo: Esquema da trajetória das partículas incidentes no 

sólido e canalizadas ao longo do cristal. Lado direito: Espectro do espalhamento de 

íons de He+ de 2 MeV incidentes sobre a superfície de um monocristal de W 

alinhado na direção (100) (círculos vazados) e em uma geometria não canalizada 

(círculos cheios). O espectro de pontos sólidos teve suas contagens divididas por 

um fator 10. Adaptada de [109]. 

No trabalho descrito nesta Dissertação, o processo de canalização foi 

utilizado na investigação dos filmes finos amorfos (SiO2 e seus derivados) sobre 

substratos monocristalinos (c-SiC), no intuito de diminuir drasticamente a 

contribuição do sinal dos substratos, permitindo determinar com maior sensibilidade 

a quantidade dos elementos presentes nos filmes. Principalmente, usou-se RBS 

canalizado para determinar as quantidade totais de 16O nos filmes de SiOxNy/SiC. O 

feixe de He+ de 2 MeV utilizado nas análises foi gerado no acelerador Tandetron de 

3 MV – High Voltage Engineering Europa® (HVEE) – do Laboratório de Implantação 
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Iônica, no Instituto de Física da Universidade Federal do Rio Grande do Sul (IF-

UFRGS). A densidade de corrente média era de 10 nA/cm2. Os ângulos de detecção 

eram de 170° e 110° e os detectores de estado sólido tipo diodo de 78,5 mm2 – 

ORTEC® foi utilizado. As quantidades de 16O presentes em cada amostra foram 

determinadas a partir da área do sinal correspondente a esse nuclídeo nos 

espectros de espalhamento. Esses valores foram comparados com o obtido para um 

filme de SiO2 sobre Si cuja quantidade de 16O era conhecida (5,7×1017 át.cm-2). 

Assim, determinadas as quantidades de 16O e utilizando-se a relação (8), 

apresentada na seção 4.4.1.1, foram obtidas as espessuras dos filmes dielétricos.  

4.4.3 Espectroscopia de fotoelétrons induzidos por raios-X (XPS) 

Espectroscopia de fotoelétrons induzidos por raios-X (XPS, na sigla em 

inglês), também conhecido por espectroscopia de elétrons para análise química 

(ESCA) é uma técnica largamente usada para determinar a composição química de 

superfícies e regiões superficiais. A amostra a ser analisada é inserida em um 

ambiente de ultra alto vácuo (10-10 mbar, no presente caso) e é irradiada com fótons 

com energia na faixa dos raios-X. Esses raios-X incidentes arrancam elétrons de 

níveis internos da amostra através do efeito fotoelétrico, representado na Figura 16.  

Banda de Valência

Banda de Condução

Nível de

Fermi

Elétron
Livre

K

L1

L L2, 3

1s

2s
2p

Raio-x incidente

 

Figura 16 – Ilustração do efeito fotoelétrico. 
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Os elétrons emitidos (fotoelétrons) da região superficial da amostra são 

analisados por um analisador hemisférico, que os discrimina em energia, e, então, 

são contados com contadores do tipo Channeltron®. A energia dos fotoelétrons está 

relacionada com o átomo emissor e com o ambiente químico desse átomo na 

amostra. Já a quantidade de fotoelétrons está relacionada com a concentração do 

átomo emissor na amostra. Se os elementos presentes na amostra estiverem 

presentes em concentrações atômicas iguais ou superiores a 1%, é possível utilizar 

essa técnica para identificá-los, com exceção de H e He para os quais a seção de 

choque de ionização com raios-X é muito pequena. 

 A notação para os fotoelétrons observados é descrita de acordo com seus 

números quânticos, de acordo com o esquema nlj [111]. A primeira parte da notação 

refere-se ao número quântico principal, n, dado por números inteiros: 0, 1, 2, etc. A 

segunda parte da nomenclatura, l, é o número quântico que descreve o momento 

angular orbital do elétron. Seu valor é dado por números inteiros ≥ 0, embora, 

normalmente seja representada por letras, como indicado na Tabela II. 

Tabela II – Notação dada para os números quânticos que descrevem o momento 

angular orbital. 

Valor de l Notação usual 

0 s 

1 p 

2 d 

3 f 

 

 Os picos no espectro de XPS provenientes de elétrons de orbitais que têm 

momento angular maior do que 0 (p, d, f), normalmente apresentam-se divididos em 

dois. Cada elétron tem um número quântico associado com o momento angular de 

spin s(13). O valor de s pode ser 1/2 ou -1/2. Os dois momentos angulares são 

                                                 
(13) O número quântico de spin s não deve ser confundido com a descrição do orbital que apresenta 
momento angular igual a zero. 



 

adicionados vetorialmente para produzir slj rr
+= . Então, um elétron de um orbital 

p pode ter um j com valor de 1/2 (l - s) ou 3/2 (l + s); da mesma forma que um elétron 

de um orbital d, pode ter valores de j iguais a 3/2 ou 5/2. A intensidade relativa das 

componentes desses dubletos deve-se ao acoplamento spin-órbita e depende de 

suas populações relativas, dada pela expressão (2j + 1). Desse modo, para um 

elétron de um orbital p, a intensidade relativa dos picos 1/2 e 3/2 é 1:2. O 

espaçamento em energia entre as componentes do dubleto depende da intensidade 

do acoplamento spin-órbita. Para um dado valor de n e l, a separação aumenta com 

o aumento do número atômico do átomo. Para um dado átomo, ela diminui com o 

aumento de n e com o aumento de l [111]. 

Para entender melhor os princípios da técnica de XPS, deve-se analisar mais 

profundamente o processo de fotoemissão. Primeiramente, devemos lembrar que 

elétrons só serão ejetados de um átomo caso a radiação que incida sobre eles tenha 

energia maior ou igual a um valor característico. Assim, se a energia do fóton for 

muito baixa, nenhum processo de fotoemissão ocorrerá. A energia cinética dos 

elétrons emitidos crescerá linearmente com a energia dos fótons incidentes: 

utilizando-se uma radiação incidente com energia maior que o valor limite citado 

anteriormente, o excesso de energia dos fótons, além desse valor, será transmitido 

para os elétrons. Outra característica importante desse processo é que, utilizando 

fótons energéticos o suficiente para produzir fotoelétrons, a quantidade desses 

fotoelétrons será proporcional à intensidade (número de fótons) da radiação 

incidente. O fenômeno da fotoemissão é descrito pela equação de Einstein: 

AKEhBE Φ−−= ν        (16) 

na qual BE é a energia de ligação do elétron no átomo, hν é a energia dos raios-X 

incidentes, KE é a energia cinética dos fotoelétrons que são detectados e ФA é a 

função trabalho da amostra. Assim, a energia de ligação, que contém as 

informações relevantes sobre o átomo no qual ocorreu o processo de fotoemissão, é 

calculada a partir dos valores de hν (conhecido), KE (determinado no experimento) e 

ФA (conhecido para cada material). 
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 As energias de ligação são expressas em relação a um nível de referência. 

Na fotoemissão na fase gasosa, as energias de ligação são medidas em relação ao 

nível de vácuo. Já na análise em estado sólido, o nível de Fermi é utilizado como 

referência [109]. No caso de amostras condutoras, o espectrômetro e a amostra são 

usualmente aterrados. Assim, nivela-se o nível de Fermi (EF) de ambos a um mesmo 

valor energético. Através desse procedimento, determina-se KE como indicado na 

Figura 17.  

 

Figura 17 – Diagrama energético de uma amostra condutora aterrada juntamente 

com o espectrômetro. Os níveis de Fermi da amostra e do espectrômetro estão 

alinhados de tal forma que BE é referenciado a EF. Adaptada de [109]. 

Como pode ser visto nessa figura, a soma de KE, BE e ФA não é mais igual à 

energia dos raios-X, como calculado na equação (16). A diferença deve-se à função 

trabalho do espectrômetro (φS). A função trabalho genérica, φ, está relacionada com 

EF e a energia do nível de vácuo (EVAC) por: 

Fvac EE −=ϕ         (17) 
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Assim, φ é a mínima energia necessária para a ejeção de um elétron que 

ocupa o nível EF. A equação de Einstein, considerando a função trabalho do 

espectrômetro (φS) torna-se então: 

 SKEhBE ϕν −−=        (18) 

Analisando essa equação, percebe-se que, para o cálculo da BE, são 

necessários os valores de KE e φS. O valor de φS é obtido a partir da comparação 

dos espectros obtidos de padrões com seus respectivos valores de BE presentes na 

literatura e KE é determinado experimentalmente. 

 Quando amostras isolantes são analisadas ou quando o aterramento da 

amostra não é adequado, maior cuidado é necessário, devido ao carregamento e à 

incerteza na localização do nível de Fermi dentro da banda proibida. Neste trabalho, 

como o carregamento das amostras foi inicialmente observado, foi utilizado porta-

amostra com máscara de Au ou um filme de Ag depositado sobre Si (posicionado ao 

lado da amostra e medido ao mesmo tempo) e a energia do pico dos fotoelétrons de 

um dos níveis internos foi utilizada como referencial para definir a escala de energia 

[109].  

Os espectros de XPS são usualmente mostrados como função da energia de 

ligação dos fotoelétrons (BE). Em certos tipos de amostras, são observados 

pequenos deslocamentos na energia dos picos de um determinado elemento, 

conhecidos como deslocamentos químicos, que trazem informações sobre o 

ambiente químico em que o átomo emissor do fotoelétron se encontra. Essa 

diferença na energia de ligação dos diferentes estados químicos de um determinado 

átomo deve-se principalmente à redistribuição eletrônica dos elétrons de valência, 

que acabam por afetar também a energia de ligação de átomos em níveis 

eletrônicos mais internos (caroço). Quanto maior a densidade eletrônica em torno do 

átomo sonda, menor a BE de seus elétrons e vice-versa. As energias dos picos de 

XPS e de seus deslocamentos químicos são geralmente comparadas com valores 

padrões existentes na literatura, tornando possível a identificação dos elementos 

presentes no material e de seus respectivos estados químicos. O deslocamento 

químico como função do ambiente químico está demonstrado na Figura 18 para os 
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fotoelétrons provenientes dos orbitais 2p de átomos de Si presentes numa amostra 

composta de um filme fino de SiO2 sobre um substrato de Si.  

 

Figura 18 – O deslocamento na energia de ligação para os fotoelétrons 

provenientes do orbital 2p do Si no substrato e no filme de SiO2. Adaptada de [109]. 

De maneira geral, quanto maior o estado de oxidação do átomo emissor, 

maior a energia de ligação do fotoelétron. Todos esses picos correspondem a 

fotoelétrons detectados que não sofreram perda de energia ao deixar a amostra. 

Fotoelétrons que sofreram perda de energia não contribuem para os picos de 

fotoemissão e sim para as contagens de fundo do espectro. A probabilidade de 

ocorrência de um processo de espalhamento inelástico do fotoelétron é determinada 

pela energia desse fotoelétron e pelo material pelo qual ele está atravessando. 

Dessa forma, a quantidade de fotoelétrons emitidos de uma profundidade x é dada 

por:  

)cos),((

0)( θλ ⋅−
⋅= ZKE

x
eIxI      (19) 

onde I0 é a quantidade de fotoelétrons gerada na superfície da amostra, I(x) é a 

quantidade de fotoelétrons que não perderam energia oriundos de uma profundidade 

x, θ é o ângulo entre a direção de emissão desses fotoelétrons e a normal à 

superfície da amostra, λ(KEZ) é uma constante denominada caminho livre médio 
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inelástico que depende do número atômico do material analisado e da energia 

cinética do fotoelétron (KE). 

A probabilidade de escape elástico está apresentada na Figura 19 em função 

de números inteiros de λ. Observa-se que 63% dos fotoelétrons que contribuem 

para o espectro de XPS são provenientes de uma profundidade na amostra entre 0 e 

1λ, 23% entre 1 e 2λ e finalmente 9% entre 2 e 3λ. Esse valor é obtido pela integral 

da probabilidade de escape elástico em cada intervalo de profundidade dado. A 

soma dessas probabilidades individuais fornece a percentagem de fotoelétrons 

provenientes da amostra: por exemplo, 95% para uma profundidade desde 0 até 3λ. 

Embora seja possível detectar fotoelétrons de camadas mais internas, sua 

contribuição para os espectros começa a ser muito pequena de modo que se 

estabelece a profundidade de análise da técnica em 3λ, ou seja, 3 vezes o caminho 

livre médio inelástico.  
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Figura 19 – Probabilidade de escape elástico para fotoelétrons em função da 

profundidade de análise. Os valores sob a curva referem-se à probabilidade de 

escape de fotoelétrons integrada no intervalo de uma unidade de λ no qual o valor 

se encontra. Valores indicados pelas setas representam a quantidade de 

fotoelétrons (I) que não sofreram espalhamento inelástico para cada profundidade. 

Esse valor é obtido pela integração da probabilidade de escape elástico para cada 

uma das profundidades indicadas: 1, 2 e 3λ. 
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O caminho livre médio inelástico já foi determinado para vários elementos e 

energias dos fotoelétrons. A sua dependência com a energia dos fotoelétrons está 

ilustrada na Figura 20. Nas energias cinéticas dos fotoelétrons de interesse em 

análises por XPS [112], λ está situado no intervalo entre 1 e 3 nm. Desse modo, a 

profundidade de análise estando na faixa de 3λ, temos uma profundidade de análise 

entre 3 e 9 nm.  

 

Figura 20 – “Curva universal” do caminho livre médio inelástico em função da 

energia cinética dos fotoelétrons. Os pontos correspondem a medidas individuais. 

Adaptada de [113]. 

Cabe ressaltar a importância da dependência da profundidade de análise com 

o cosseno do ângulo θ. Na Figura 21, está representada esquematicamente como a 

mudança de θ, entre a normal à amostra e o eixo de detecção, altera a profundidade 

de análise. Desse modo, a análise pode ser realizada, por exemplo, em um modo 

mais sensível à superfície ou ao volume da amostra. 
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Figura 21 – Ilustração do efeito do ângulo de detecção na profundidade da amostra 

analisada por XPS. São apresentadas duas situações: na parte superior com o 

ângulo θ entre a normal à superfície da amostra e o eixo de detecção igual a zero 

(modo sensível ao volume da amostra) e abaixo para θ >> 0 (modo sensível à 

superfície). A espessura sondada (d) está representada pela camada cinza. 

As análises por XPS foram realizadas no Laboratório de Superfícies e 

Interfaces Sólidas, no IF-UFRGS utilizando um equipamento Omicron® de análise 

de superfícies. Uma representação do esquema experimental encontra-se na Figura 

22 (a) e uma foto do equipamento usado, na Figura 22 (b). Esse equipamento possui 

uma fonte de raios-X não-monocromatizado de Mg com largura de linha de 0,7 eV, 

centrada em 1253,6 eV. O valor de φS para esse equipamento é de 4,5 eV e o 

alargamento de linha devido à configuração experimental é de 0,96 eV. 
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Figura 22 – (a) Esquema do aparato experimental utilizado para XPS. (b) Foto da 

câmara de análise de superfícies. 

O equipamento também tem um analisador hemisférico de energia (modelo 

EA125 SPHERA), que é responsável por determinar a energia dos fotoelétrons. 

Após passarem pelo analisador de energia, os fotoelétrons chegam a sete 

contadores do tipo Channeltron®. Nos channeltrons, os elétrons primários geram 

elétrons secundários que são acelerados por um potencial positivo em torno de 2 kV 

(Figura 23). Esses elétrons colidem nas paredes do detector produzindo elétrons 

adicionais progressivamente ao longo do detector. Na seção final do detector, o fator 

de amplificação fica entre 107 e 108. O sinal gerado é, então, processado e 

registrado. O processo de aquisição de um espectro de XPS consiste em modificar 

passo a passo a polarização de lentes eletrostáticas localizadas na entrada das 

calotas hemisféricas. Assim, para cada etapa, correspondente a um valor de energia 

dos fotoelétrons detectados, determina-se o seu número, construindo-se o espectro. 

A energia de passagem do analisador eletrostático de energia dos elétrons foi fixada 

em 10 eV em todas as medidas. A simulação dos espectros obtidos foi realizada 

utilizando o programa CasaXPS®. As componentes utilizadas nos espectros dos 

fotoelétrons Si 2p foram dubletos cuja razão de áreas das componentes (2p1/2 / 2p3/2) 

foi de 0,5 e cuja separação em energia foi de 0,6 eV. 

O objetivo de utilizar esta técnica na análise das amostras do presente 

trabalho foi, principalmente, para determinar a vizinhança química dos átomos de Si 
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e de N, assim como a distribuição desses compostos em profundidade nas amostras 

para diferentes atmosferas de tratamento (ver seção 5.2). E para determinar a 

vizinhança química dos átomos de Si em amostras com óxido de alumínio como 

depositado e após tratamentos térmicos (ver seção 5.3). 

 

Figura 23 – Esquema do detector de elétrons do tipo channeltron. 

4.4.4 Refletometria de Raios-X (XRR) 

A refletometria de raios-X (XRR, na sigla em inglês) é a técnica na qual a 

curva de refletividade de um material é medida devido à reflexão especular. A forma 

dessa curva mostra a resposta do material durante a reflexão especular. Portanto, a 

partir dela é possível obter informações sobre a rugosidade das interfaces, a 

espessura e a densidade de um filme sobre um substrato [114,115], desde que seus 

respectivos índices de refração não sejam similares no comprimento de onda do 

raio-X incidente. A Figura 24 mostra um esquema do arranjo experimental das 

medidas de refletometria de raios-X. Os ângulos de incidência (θ) com relação à 

superfície da amostra e de detecção (2θ) estão indicados. 

 

Figura 24 – Esquema experimental da análise por refletometria de raios-X. 
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A curva de refletividade obtida consiste num gráfico que relaciona a 

intensidade dos raios-X refletidos com o ângulo de incidência (θ). A medida de 

refletometria consiste em variar esse ângulo de um valor próximo de zero até alguns 

graus. Para ângulos entre zero e o valor do ângulo crítico de reflexão externa total 

(θc), reflexão total irá ocorrer. Acima de θc, a onda penetra no material. O valor de θc 

para um dado material depende de sua densidade eletrônica e da radiação 

incidente. A profundidade até a qual a radiação irá penetrar aumenta rapidamente 

com o ângulo, ocorrendo um aumento na absorção e, conseqüentemente, uma 

diminuição da intensidade da radiação refletida. O resultado é um declive na curva 

de refletividade. O ângulo crítico é medido como o ponto inicial dessa rápida queda 

na intensidade. O formato da curva de refletividade imediatamente antes de θc é 

determinado pelo tamanho da amostra, pela rugosidade da superfície e por 

parâmetros instrumentais (tamanho do feixe, por exemplo). Essa região é, 

idealmente, um platô, mas para algumas amostras pode aparecer como um pico. Se 

a superfície do material é rugosa, a diminuição na refletividade em função do ângulo 

será mais abrupta do que para uma superfície mais plana. Além disso, se sobre um 

substrato existir um filme de um material com densidade eletrônica diferente da sua, 

os raios-X refletidos pela interface entre o substrato e o filme e os refletidos pela 

superfície desse filme sofrerão interferência.  

Na Figura 25, é mostrada uma curva de refletividade típica para uma amostra 

contendo um filme sobre um substrato, com as respectivas regiões responsáveis 

pela obtenção de cada tipo de informação. As medidas de XRR foram realizadas no 

equipamento Shimadzu® XRD 6000, da Universidade de Caxias do Sul. Foi utilizada 

uma fonte de Cu (Kα1, λ = 1,5418 Å) e uma varredura 0–1,6° com um passo de 

0,02°. A simulação dos dados obtidos foi realizada com o programa X’Pert 

Reflectivity®. Esse programa utiliza o formalismo introduzido por Parratt [114], no 

qual os parâmetros-chave são aqueles que definem o índice de refração e a 

absorção linear como funções da profundidade (parâmetros do material analisado) e 

aqueles que definem as características do feixe incidente (parâmetros 

instrumentais). 



 

 

Figura 25 – Curva de refletividade típica e informações que podem ser dela obtidas. 

Adaptada de [116]. 

Para cada ângulo de incidência, a intensidade refletida é calculada 

combinando as amplitudes refletida e transmitida camada por camada através de 

toda a profundidade da amostra. A densidade eletrônica, por sua vez, é expressa 

como função da densidade macroscópica do material, determinada a partir dos 

números atômicos e das massas dos elementos que compõem o material. Nesse 

formalismo, as camadas são admitidas como homogêneas paralelas à superfície, ou 

seja, a informação em profundidade é unidimensional. Para cada camada, são 

definidos valores de densidade e de espessura, também sendo possível a inclusão 

de parâmetros de rugosidade para as interfaces. As curvas medida e simulada são 

comparadas e os parâmetros iniciais são modificados até que a melhor 

concordância possível entre as curvas seja obtida. Esses procedimentos foram 

utilizados para caracterizar os filmes dielétricos crescidos termicamente sobre SiC 

em atmosferas de O2 e/ou NO e os filmes de Al2O3 depositados dobre SiC antes e 

após tratamentos térmicos (ver seções 5.2 e 5.3).  
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5 RESULTADOS E DISCUSSÃO  
5.1 INFLUÊNCIA DA PRESENÇA DE OXICARBETOS DE SILÍCIO NA 

INTERFACE SiO2/SiC  

Os resultados deste trabalho, juntamente com um estudo preliminar [117], 

realizado antes do início do Mestrado, estão integrados em um mesmo artigo  

(Anexo I). Na investigação preliminar, utilizando traçagem isotópica e Análise por 

Reação Nuclear (NRA) foi determinada a taxa de ataque ao filme de SiO2 crescido 

termicamente sobre SiC e sobre Si para uma solução de HF 1% em volume, para a 

temperatura de 23±0,2 °C. Nessas condições, a taxa de ataque para os filmes de 

SiO2 crescidos sobre ambos os substratos determinada foi (0,47±0,04)×1015  
18O cm-2 s-1. Entretanto, esse estudo demonstrou que a solução de HF não é capaz 

de remover todo o 18O incorporado durante o tratamento térmico nas amostras de 

SiC. Esse fato foi atribuído à presença de oxicarbetos de silício formados na região 

da interface SiO2/SiC. A quantidade de 18O não removido via ataque químico em HF 

mostrou-se constante (1,36±0,13)×1015 18O cm-2 para amostras de 6H–SiC–face Si, 

4H–SiC tanto na face Si quanto na face C e para 3C–SiC depositado sobre Si. Tem-

se desse modo, uma indicação de que a presença dos oxicarbetos de silício é uma 

característica intrínseca do processo de crescimento térmico do SiO2 sobre o SiC. 

Esse estudo também demonstrou a inércia química elevada dos oxicarbetos de 

silício, que não são removidos por soluções ácidas e oxidantes mesmo quando 

aquecidas. Tais resultados levam a uma importante questão: determinar de que 

maneira a existência dos oxicarbetos de silício na interface SiO2/SiC influencia as 

etapas sucessivas de crescimento térmico e remoção com HF do filme de SiO2, que 

constituem uma etapa comum no processamento de um dispositivo. Esse foi o 

objetivo do trabalho que será apresentado na seqüência. 

5.1.1 Preparação das amostras  

Amostras de 4H–SiC polidas em ambas as faces (Si e C), foram limpas de 

acordo com os procedimentos descritos na seção 4.1. As amostras foram oxidadas 

de acordo com a etapa “O2”, descrita na seção 4.2. A amostra submetida a apenas 

uma etapa de crescimento térmico foi denominada “O2”. Outra amostra teve os 

filmes de SiO2, previamente crescidos em ambas as faces, removidos imergindo a 



 

amostra por 10 min em uma solução de HF 1% em volume. Ela foi, então, submetida 

a uma segunda oxidação, nas mesmas condições anteriores, sendo denominada 

“O2/HF/O2”. Os perfis e as densidades superficiais de 18O foram determinados por 

NRP e NRA, após a primeira e a segunda oxidações. A Figura 26 apresenta uma 

representação esquemática da preparação das amostras. 
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Figura 26 – Esquema de preparação das amostras e as respectivas técnicas de 

análise utilizadas. 

5.1.2 Resultados e discussão 

A Tabela III apresenta as densidades superficiais de 18O determinadas por 

NRA para cada uma das faces das amostras, após a primeira e a segunda 

oxidações. Primeiramente, nota-se a grande influência que a face terminal do cristal 

utilizada exerce sobre a taxa de crescimento térmico do óxido. Confirmando o que já 

havia sido observado por outros autores [15,30,42,43,53], a taxa de crescimento na 

face C (0001), nas condições de oxidação empregadas neste trabalho, foi cerca de 

2,5 vezes maior que aquela observada para a face Si (0001). Com relação à taxa de 

ataque nas condições da solução de HF utilizadas (0,47×1015 18O cm-2 s-1) o tempo 

de ataque de 10 min que foi empregado é suficientemente grande para remover um 

filme de SiO2 crescido termicamente com até 169,2 ×1015 18O cm-2, embora não seja 

capaz de remover os oxicarbetos de silício formados na região da interface SiO2/SiC. 
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Portanto, com esse tempo de ataque, os filmes de SiO2 foram totalmente removidos 

para ambas as faces das amostras.  

Tabela III – Densidades superficiais totais de 18O para amostras de 4H–SiC (0001) e 

(0001), após a primeira oxidação (O2) e após oxidação/remoção do filme de 

SiO2/segunda oxidação (O2/HF/O2). 

Amostra 18O (1015 át.cm-2) 

O2 (face Si) 20,86±1,04 

O2 (face C) 52,01±2,60 

O2/HF/O2 (face Si) 19,26±0,96 

O2/HF/O2 (face C) 48,71±2,44 

 

As densidades superficiais totais de 18O determinadas por NRA também 

foram utilizadas para normalizar as curvas de excitação obtidas por NRP. A Figura 

27 (a) apresenta as curvas de excitação experimentais (símbolos) e simuladas 

(linhas) para amostras de 4H–SiC com terminação nas faces Si e C, submetidas a 

uma etapa de crescimento térmico em “O2” ou a uma seqüência: crescimento 

térmico, ataque em HF e novo crescimento térmico. Os correspondentes perfis de 
18O estão apresentados na Figura 27 (b), evidenciando inclinações similares na 

região da interface para cada uma das faces. Porém, para ambas as faces, o óxido 

crescido após o ataque em HF é mais fino do que o original (~ 1,5 nm) para ambas 

as faces. Conforme demonstrado num trabalho anterior da equipe [46], o processo 

de crescimento térmico de SiO2 sobre SiC é limitado pela reação química que ocorre 

na interface para filmes dessas espessuras.  Ramberg et al. [118] também sugerem 

que a formação de uma camada densa de oxicarbetos de silício na superfície do SiC 

reduz a difusividade da espécie oxidante através dessa camada, o que contribui 

para a redução da taxa de oxidação do SiC. Portanto, os resultados aqui obtidos 

indicam que a presença dos oxicarbetos de silício, que não são passíveis de 

remoção com ataque químico por via úmida, reduz a reatividade da superfície do 

SiC, numa posterior oxidação.  
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Figura 27 – (a) Curvas de excitação experimentais (símbolos) da reação 

nuclear 18O(p,α)15N em torno da ressonância a 151 keV e as correspondentes 

simulações (linhas) para as seguintes amostras após etapas de crescimento térmico 

em 18O2: 4H–SiC–face Si, após uma etapa de crescimento térmico (triângulos cheios 

e linha contínua) e após uma etapa de crescimento térmico, ataque em HF e uma 

segunda etapa em 18O2 (triângulos vazados e linha pontilhada); 4H–SiC–face C, 

após uma etapa de crescimento térmico (quadrado cheio e linha tracejada) e após 

uma etapa de crescimento térmico, ataque em HF e uma segunda etapa em 18O2 

(quadrado vazado e linha tracejada e pontilhada). (b) perfis de concentração de 18O 

utilizados na simulação das curvas de excitação apresentadas em (a) usando os 

mesmos tipos de linha. As concentrações de 18O foram normalizadas para 18O em 

Si18O2 estequiométrico. 

Diante da extrema inércia química do SiC, que conduz à necessidade de 

longos tempos de tratamento térmico e temperaturas elevadas para o crescimento 

de filmes de SiO2 esse é um fato muito relevante e que deve ser considerado ao se 

realizar etapas sucessivas de crescimento térmico e remoção do filme de SiO2. Para 

o caso da face Si, que apresenta menores taxas de crescimento térmico do que a 

face C [7,15,30], isso se torna ainda mais relevante, pois essa redução da 

reatividade pode representar uma redução de mais de 20% na espessura final obtida 

após a segunda oxidação. 
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5.2 INVESTIGAÇÃO DO EFEITO DA INCORPORAÇÃO DE NITROGÊNIO NA 
CAMADA INTERFACIAL ENTRE OS FILMES DIELÉTRICOS CRESCIDOS 
TERMICAMENTE E O SiC 

A versão publicada deste trabalho encontra-se no Anexo II. Dentre todos os 

tratamentos térmicos propostos para passivar defeitos eletricamente ativos na região 

da interface SiO2/SiC, tratamentos térmicos em atmosfera de NO têm apresentado 

os resultados mais promissores, por serem mais eficientes na redução da Dit [59]. 

Uma redução de uma ordem de grandeza na Dit e um aumento de uma ordem de 

grandeza na mobilidade dos portadores foram observados após tratamentos 

térmicos em fluxo de NO [18,119]. No entanto, mesmo apresentando vantagens 

frente aos filmes de SiO2, filmes de oxinitreto de silício sobre SiC foram muito pouco 

estudados na literatura. O que já é sabido é que a interface de filmes dielétricos 

crescidos sobre SiC diretamente em ambiente de NO apresenta uma menor Dit do 

que filmes crescidos termicamente em O2 e dispositivos obtidos por crescimento 

térmico direto em NO apresentam maior confiabilidade [69]. Da mesma forma, filmes 

de SiO2 oxinitretados em NO apresentam melhorias na Dit e na mobilidade quando 

comparados a filmes de SiO2. Esse efeito benéfico da incorporação de N em filmes 

dielétricos crescidos termicamente sobre SiC têm sido atribuído à 

remoção/passivação do C residual presente na interface SiO2/SiC [70,120]. 

Entretanto, os aspectos físico-químicos envolvidos na incorporação de N na camada 

interfacial de oxicarbetos de silício ainda não haviam sido desvendados. A 

compreensão dos fenômenos envolvidos na passivação dos defeitos da interface 

SiO2/SiC durante tratamentos térmicos em atmosfera de NO é crucial para que 

estruturas com qualidades elétricas superiores sejam obtidas. No presente trabalho, 

filmes dielétricos foram crescidos termicamente sobre SiC em atmosferas de O2, NO 

e na seqüência O2/NO. As estruturas assim obtidas foram caracterizadas utilizando 

as técnicas de Refletometria de raios-X (XRR), Espectroscopia de fotoelétrons 

induzidos por raios-X (XPS), Análise por Reação Nuclear (NRA) e Espectrometria de 

Retroespalhamento Rutherford em geometria de canalização (c-RBS). Os resultados 

obtidos foram correlacionados com dados de caracterizações elétricas encontrados 

na literatura e são apresentados a seguir.  



 

 61

5.2.1 Preparação das amostras 

Esse trabalho foi desenvolvido em colaboração com o grupo do Prof. Sima 

Dimitrijev da Griffth University, Austrália. Nessa colaboração, coube a nós a parte 

dos tratamentos térmicos em atmosfera de 18O2 e da caracterização físico-química, 

enquanto o grupo do Prof. Dimitrijev foi responsável pelos tratamentos térmicos em 

NO. Foram utilizadas amostras de 6H–SiC com terminação na face Si que foram 

limpas de acordo com os procedimentos descritos na seção 4.1. Filmes dielétricos 

foram crescidos termicamente em “O2”, “NO” e na seqüência “O2/NO”, conforme 

procedimentos descritos na seção 4.2. A Figura 28 traz uma representação 

esquemática da preparação das amostras. As densidades superficiais de 18O e 16O 

foram determinadas, respectivamente, por NRA e c-RBS (ver seções 4.4.1.1 e 

4.4.2.1). As espessuras e as densidades das amostras foram determinadas por XRR 

(ver seção 4.4.4). Então, as amostras foram submetidas a ataques em HF 1% a 

23 °C a fim de reduzir a espessura dos filmes para um valor de aproximadamente 

7 nm, mais apropriado para a realização das análises de XPS. Os fotoelétrons dos 

níveis 2p do Si e 1s do N foram detectados para dois diferentes ângulos com relação 

a normal das amostras: 0° (sensível ao volume) e 73° (sensível à superfície da 

amostra) (ver seção 4.4.3). O processo de ajuste de componentes consistiu 

primeiramente em supor um fundo do tipo Shirley [121] a todas as regiões. Na 

atribuição, foram utilizadas componentes de largura e forma fixas. A forma, para as 

componentes da região do Si 2p foi o produto ponderado das funções Gaussiana 

(80%) e Lorentziana (20%). Para as componentes da região do N 1s foi utilizado: 

Gaussiana (70%) e Lorentziana (30%). A componente correspondente a SiO2 nos 

espectros de fotoelétrons do Si 2p foi utilizada como referência de energia de ligação 

(Si 2p3/2 em 103,3 eV), pois a componente correspondente ao SiC (2p3/2 =100,5 eV) 

não estava visível.  



 

 

Figura 28 – Esquema de preparação das amostras nas diferentes atmosferas de 

tratamento empregadas. 

5.2.2 Resultados e discussão 

A Tabela IV apresenta as densidades superficiais de 18O e 16O determinadas 

por NRA e c-RBS para cada uma das amostras e os respectivos valores de 

espessura, calculados a partir da relação 1015 O.cm-2 ~ 0,226 nm (ver seção 4.4.1.1). 

As densidades superficiais de N, entretanto, não puderam ser determinadas através 

de c-RBS, pois suas quantidades são inferiores ao limite de detecção da técnica.  

Tabela IV – Densidades superficiais de 18O e 16O determinadas por NRA e c-RBS e 

respectivas espessuras calculadas para cada uma das amostras. 

Amostra 18O (1015 at.cm-2) 16O (1015 at.cm-2) Espessura (nm) 

“NO” * 32±1,60 7,5 

“O2” 45±2,25 * 10,2 

“O2/NO” * 70±3,50 16,0 

 * Valores abaixo do limite de detecção das técnicas. 

A troca isotópica entre o 16O da fase gasosa de NO e o 18O do filme de SiO2 

observado para a amostra que recebeu o tratamento seqüencial 18O2/N16O já havia 
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sido observada anteriormente, tanto para filmes crescidos sobre Si [122] quanto 

sobre SiC [123]. O aumento da espessura observado nesse caso, foi atribuído [123] 

à dissociação de NO (2NO → N2 + O2) em altas temperaturas [124], gerando O2, 

que promove o crescimento do filme devido à reação com o SiC.  

Os mecanismos pelos quais N e O são incorporados na estrutura SiO2/SiC 

podem ser compreendidos de maneira similar aos mecanismos que governam os 

tratamentos térmicos da estrutura SiO2/Si em NO [122]. No caso do SiC, sugeriu-se 

[123] que a reação com o NO divide-se em três etapas: (i) difusão de moléculas de 

NO através da rede do SiO2, provavelmente intersticialmente (sem reagir com a 

rede); (ii) reação do NO na interface SiO2/SiC, incorporando N e O, promovendo 

aumento da espessura do filme; (iii) troca isotópica entre oxigênio da fase gasosa e 

oxigênio da rede mediada pela existência de defeitos existentes na rede do SiO2. 

Resultados relativos à cinética desse processo indicam que a difusão do NO através 

do óxido não representa a etapa limitante na oxinitretação, mas sim a reação do NO 

na região da interface SiO2/SiC [125]. 

Os dados de espessura obtidos a partir das análises por feixes de íons 

apresentados na Tabela IV foram utilizados como parâmetros iniciais nas 

simulações das medidas de XRR. Foram utilizadas duas abordagens para simular os 

dados das medidas de XRR da amostra que teve o filme dielétrico crescido em “O2”. 

O primeiro modelo consistiu numa camada única de SiO2 sobre o substrato de SiC. 

O segundo modelo considerou uma dupla camada, constituída pelo filme de SiO2 e 

por uma camada interfacial de oxicarbetos de silício (SiOxCy) entre o filme de SiO2 e 

o substrato de SiC. A Figura 29 apresenta os desenhos esquemáticos e os dados de 

XRR com alguns dados das simulações para os dois modelos propostos. Observa-

se na Figura 29 (a) que a simulação com a camada única (SiO2/SiC) não apresenta 

boa concordância com os dados experimentais, apesar de ajustar razoavelmente a 

curva experimental no patamar até ângulos próximos ao ângulo crítico. Já no caso 

da simulação com a camada dupla, Figura 29 (b), boa concordância entre os dados 

experimentais e simulados é obtida.   
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Figura 29 – (a): curva experimental (quadrados vazados) e simulada com uma 

camada de 10 nm de SiO2 (linha tracejada). Detalhe: representação esquemática do 

modelo da camada única. (b): curva experimental (quadrados vazados) e simulada 

com uma camada de SiOxCy de 2,9 nm sob uma camada de 9 nm de SiO2 (linha 

contínua). Detalhe: representação esquemática do modelo da camada dupla 

utilizado. 

Para a simulação com o modelo da camada única, um bom ajuste da curva 

não foi alcançado mesmo variando a densidade do filme de SiO2 entre 2,10–

2,30 g.cm-3, a rugosidade da interface SiO2/SiC entre 0–7 nm e deixando livres os de 

espessura da camada de SiO2. O resultado da simulação com o modelo da dupla 

camada apresentado na Figura 29 (b) considerou uma camada interfacial de SiOxCy 

de 2,9 nm de espessura e de densidade 2,75 g.cm-3 e um filme de SiO2 de 9 nm e 

com densidade 2,10 g.cm-3. A rugosidade na interface SiOxCy/SiC foi de 1 nm e na 

interface SiO2/SiOxCy foi de 1,2 nm. Nota-se que a densidade determinada para o 

filme de SiO2 é próxima do valor encontrado na literatura para filmes termicamente 

crescidos, 2,21 g.cm-3 [99]. A densidade da camada interfacial, 2,75 g.cm-3, também 

é consistente, pois representa um valor intermediário entre a densidade de um filme 

de SiO2 e do substrato de 6H–SiC, cuja densidade é 3,21 g.cm-3 [5,39]. A rugosidade 

da interface SiOxCy/SiC é coerente com valores obtidos por Microscopia de Força 

Atômica [126] para tratamento análogo. A espessura da camada interfacial, da 

mesma forma, é comparável com valores obtidos por outras técnicas de análise 

[18,55]. Diante desses resultados satisfatórios obtidos com o modelo da camada 

dupla, modelos com um maior número de camadas não foram empregados.  
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De maneira análoga, os dados das medidas de XRR para as amostras com 

filmes dielétricos crescidos em “NO” e “O2/NO”, foram simulados utilizando o modelo 

da camada dupla. Nesse caso, N foi adicionado ao filme de SiO2 na simulação, 

permitindo uma boa concordância entre os dados experimentais e a simulação, 

como mostrado nas Figura 30 (a) e (b). A adição de N à camada interfacial, por sua 

vez, não altera significativamente a simulação, não sendo, pois, considerada. A 

densidade da camada interfacial foi mantida constante (2,75 g.cm-3) e sua espessura 

foi variada entre 1–3 nm nas simulações de ambas as amostras. As rugosidades das 

interfaces foram as mesmas utilizadas na simulação da amostra com filme crescido 

em “O2”. 
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Figura 30 – Curvas de XRR das amostras de 6H–SiC preparadas em: (a) “NO”: 

dados experimentais (círculos cheios) e simulação com uma camada de SiOxCy de 

1,2 nm (linha contínua); e (b) “O2/NO”: experimental (quadrados cheios) e simulado 

com uma camada de SiOxCy de 1,7 nm (linha contínua). Detalhe: representações 

esquemáticas dos modelos de dupla camada utilizados.   

Os filmes dielétricos crescidos em “NO” e “O2/NO” apresentaram valores de 

densidade, 2,70 e 2,45 g.cm-3, respectivamente, superiores ao encontrado para a 

amostra de SiO2 que não contém N. Vale ressaltar, que essas densidade são 

menores do que a observada no caso de oxinitretos de silício sobre Si (2,83 g.cm-3) 

[99], provavelmente em virtude das menores concentrações de N incorporadas no 

caso do SiC. A divergência entre as espessuras determinadas através das análises 

por feixes de íons, quando comparadas com os resultados de refletometria, pode ser 
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justificada pelo fato da relação utilizada para a conversão de densidade superficial 

em espessura ser válida estritamente para filmes de SiO2 crescidos termicamente 

sobre Si. 

Com relação à camada interfacial, para a amostra com o filme crescido em 

“NO”, a camada de oxicarbetos de silício formada é mais fina (1,2 nm) do que a 

obtida para a amostra com óxido crescido em “O2”. Isso indica que o crescimento 

térmico em atmosfera de NO leva à formação de uma camada contendo carbono, 

localizada próximo à interface com o SiC, mais fina do que para os filmes crescidos 

em “O2”. Como a maior parte dos defeitos eletricamente ativos da interface 

dielétrico/SiC são atribuídos ao carbono residual no dielétrico, melhores 

características elétricas podem ser esperadas para estruturas MOS preparadas em 

“NO” do que em “O2”, o que de fato já foi observado [69,123]. No caso do filme 

crescido via “O2/NO”, a etapa em NO proporciona uma redução menos efetiva da 

espessura da camada interfacial (1,7 nm, nesse caso). Essa observação pode 

justificar o fato de que capacitores obtidos via tratamento térmico em “NO” 

apresentaram melhores propriedades elétricas do que aqueles com filmes crescidos 

via “O2/NO” [123]. 

A Figura 31 apresenta as curvas C-V de alta freqüência obtidas nesse 

trabalho anterior [123], com participação de membros da equipe, para capacitores 

MOS construídos para amostras com filmes dielétricos crescidos termicamente em 
18O2, NO, 18O2/NO, NO/18O2 e NO/18O2/NO. Devido às similaridades observadas 

nesse trabalho entre as amostras 18O2 e NO/18O2 e entre as amostras 18O2/NO e 

NO/18O2/NO, nesta Dissertação, optou-se por restringir as análises físico-químicas 

às amostras com filmes crescidos apenas em 18O2, NO e na seqüência 18O/NO.  

O deslocamento da tensão de banda plana (∆Vfb) em relação ao valor ideal 

(Vfbi = - 0,16 V) é causado principalmente pela existência de armadilhas para cargas 

na interface dielétrico/SiC e cargas fixas no óxido. A Figura 31 mostra que a 

amostra com o filme dielétrico crescido diretamente em NO (círculos cheios) 

apresenta o menor deslocamento da tensão de banda plana. Comparando os 

resultados da amostra com o filme crescido na seqüência NO/18O2 (círculos 

vazados) e o crescimento direto em 18O2 (quadrados vazados), nota-se que a 



 

interface dielétrico/SiC é degradada quando o tratamento térmico em 18O2 é 

realizado por último na seqüência de tratamentos. Quando a amostra é submetida a 

um tratamento térmico em NO (amostras 18O2/NO e NO/18O2/NO, quadrados cheios 

e triângulos cheios, respectivamente), o deslocamento da tensão de banda plana 

apresenta valores mais moderados.  

 

Figura 31 – Medidas C-V para amostras produzidas via tratamentos térmicos em: 
18O2 (quadrados vazados), 18O2/NO (quadrados cheios), NO (círculos cheios), 

NO/18O2 (círculos vazados), e NO/18O2/NO (triângulos cheios). A tensão de banda 

plana ideal é Vfbi = - 0,16 V. As curvas são mostradas na forma de capacitância 

normalizada pela capacitância do filme dielétrico (Cox) para melhor visualização. 

Os ambientes químicos do Si e do N foram, nesta Dissertação, investigados 

por XPS. A Figura 32 apresenta os espectros dos fotoelétrons provenientes dos 

orbitais 2p do Si para os três tipos de amostras preparadas: (a) no modo de 

detecção mais sensível ao volume e (b) no modo mais sensível à superfície. Para a 

amostra preparada em “O2”, uma única componente foi identificada no modo 

sensível à superfície, atribuída a ligações Si–O no SiO2. No modo sensível ao 

volume, uma segunda componente também foi identificada, numa posição de 

energia de ligação 2,2 eV menos intensa que a da componente Si–O, sendo 

atribuída às ligações do Si na camada interfacial de SiOxCy [20,69], em concordância 

com os resultados de XRR. Para as amostras com filmes dielétricos crescidos em 
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“NO” e “O2/NO”, uma terceira componente também foi observada, com energia de 

ligação 1,2 eV menor do que a correspondente às ligações no SiO2. Essa nova 

componente foi atribuída [69,120,127] a ligações do Si em oxinitretos de silício 

(SiOxNy). No modo sensível à superfície, a componente correspondente ao Si no 

SiOxCy não foi visível em nenhuma das amostras, confirmando o modelo proposto, 

que considera uma camada de SiOxCy localizada na região da interface 

dielétrico/SiC. 
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Figura 32 – Espectros dos fotoelétrons provenientes do nível 2p do Si (u.a.= 

unidades arbitrárias) para ângulos com relação à normal da superfície de: (a) 0° 

(sensível ao volume) e (b) 73° (sensível à superfície) para amostras de 6H–SiC 

preparadas em: “O2
” (quadrados vazados), “NO” (círculos cheios) e “O2/NO” 

(quadrados vazados). As posições em energia para as componentes do Si 2p3/2 

relativas às ligações do Si nas configurações SiO2 (linha pontilhada), SiOxNy (linha 

contínua), SiOxCy (linha tracejada) e SiC (linha tracejada e pontilhada) estão 

indicadas.  

A Figura 33 apresenta os espectros dos fotoelétrons do nível 1s do N para as 

amostras preparadas em “NO” (superior) e em “O2/NO” (inferior). A simulação dos 

dados experimentais foi realizada supondo duas componentes: uma em energia de 

ligação 398,9 eV e outra em 400,1 eV. Uma vez que a energia de ligação para os 
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fotoelétrons do N 1s correspondentes ao nitreto de silício estequiométrico (Si3N4) é 

de 397,8 eV [69,127], observa-se que a maior parte do N não foi incorporado dessa 

forma.  
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Figura 33 – Região dos fotoelétrons provenientes do nível 1s do N (u.a.= unidades 

arbitrárias) para ângulos com relação à normal da superfície de: (a) 0° (sensível ao 

volume) e (b) 73° (sensível à superfície) para as amostras de 6H–SiC preparadas 

em: “NO” (círculos cheios) e “O2/NO” (quadrados cheios). As posições em energia e 

as componentes utilizadas na simulação estão indicadas.  

A componente em 400,1 eV foi atribuída a ligações do N numa configuração 

SiOxNy [127,128], que, neste trabalho, apresentou maior intensidade no modo 

sensível à superfície para ambas as amostras. A outra componente, em 398,9 eV, 

pode ser atribuída a ligações N–C [129,130], apresentando maior intensidade 

relativa no modo sensível ao volume para ambas as amostras. Esse resultado é 

coerente com a sugestão de que o N passiva parte do C residual [57,70,131] na 

região da interface. Da mesma forma, a observação dessa componente no modo 

sensível à superfície, ainda que com menor intensidade, é consistente com 

resultados anteriores [131,132] que evidenciaram a existência de C residual no 

volume do óxido crescido termicamente sobre SiC. 
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5.3 INVESTIGAÇÃO DA ESTABILIDADE TÉRMICA DE FILMES DIELÉTRICOS 
DE ÓXIDO DE ALUMÍNIO DEPOSITADOS SOBRE SiC 

A versão deste trabalho aceita para publicação encontra-se no Anexo III. A 

substituição do SiO2 crescido termicamente por materiais dielétricos depositados 

sobre SiC constitui uma opção interessante para eliminar os problemas associados à 

oxidação térmica desse substrato. Entretanto, poucos trabalhos têm sido realizados 

com o intuito de compreender os fenômenos físico-químicos envolvidos na 

deposição de materiais isolantes de maior constante dielétrica do que o SiO2 sobre 

SiC, assim como as transformações induzidas por tratamentos térmicos pós-

deposição, tanto no filme dielétrico quanto na interface dielétrico/SiC formada. 

Dentre os dielétricos possíveis, o Al2O3, como descrito na seção 3.4, é uma das 

opções mais atrativas. É sabido, por estudos realizados sobre Si, que tratamentos 

térmicos induzem modificações estruturais nos filmes de Al2O3, como a cristalização 

e um aumento da constante dielétrica do filme depositado [91]. Além disso, a 

formação de SiO2 na interface Al2O3/SiC e, sobretudo, a espessura dessa camada 

interfacial são parâmetros importantes na análise das propriedades elétricas [93] de 

estruturas formadas a partir da deposição de Al2O3 sobre SiC.  Mesmo quando os 

tratamentos térmicos pós-deposição são realizados em fluxo em “atmosfera inerte”, 

a pressão parcial de O2 pode ser da ordem de 10-7 a 10-2 mbar. Por isso, é essencial 

conhecer o comportamento dos filmes de Al2O3 amorfos quando submetidos a 

tratamentos térmicos em atmosferas contendo espécies oxidantes, dando especial 

atenção à difusão dessas espécies na rede desses filmes. Além disso, é necessário 

determinar como a formação da camada interfacial e as mudanças composicionais 

no filme em virtude dos tratamentos térmicos empregados afetam as propriedades 

físico-químicas e elétricas das estruturas dielétrico/SiC. No presente trabalho, foram 

investigados o transporte atômico e as modificações na interface após tratamentos 

térmicos em O2 e N2 de estruturas Al2O3/4H−SiC. Para isso, filmes de Al2O3 foram 

depositados por evaporação por feixes de elétrons (EBPVD) sobre ambas as faces 

(Si e C) de 4H−SiC e sobre Si, para fins de comparação. A influência do substrato e 

da face terminal do cristal na formação da interface e na estabilidade térmica das 

estruturas foi investigada, utilizando principalmente as técnicas Espectroscopia de 
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fotoelétrons induzidos por raios-X (XPS) e Análise por Reação Nuclear-ressonante 

(NRP).   

5.3.1 Preparação das amostras 

Esse trabalho foi desenvolvido em colaboração com o pesquisador Ângelo 

Luiz Gobbi, do Laboratório Nacional de Luz Síncrotron. Nessa colaboração, coube a 

nós a parte dos tratamentos térmicos em atmosfera de 18O2 e N2 e da caracterização 

físico-química, enquanto o pesquisador Ângelo Luiz Gobbi foi responsável pela 

deposição dos filmes de Al2O3. Foram utilizadas amostras de 4H–SiC polido em 

ambas as faces (Si e C) e amostras de Si (001), para fins de comparação. Todas as 

amostras foram limpas de acordo com os procedimentos descritos na seção 4.1 e, 

sobre elas foram depositados filmes de Al2O3 de 5 nm (para as análises de XPS) e 

de 40 nm (para as demais caracterizações), utilizando a técnica de EBPVD, 

conforme procedimentos descritos na seção 4.3. As amostras foram tratadas 

termicamente em 18O2 ou em N2, conforme procedimentos descritos na seção 4.2. 

Os filmes dielétricos foram caracterizados por XPS, XRR e os perfis de 18O foram 

determinados por NRP (ver seção 4.4). Os fotoelétrons dos níveis 2p do Si foram 

detectados à 53° com relação a normal à superfície das amostras (ver seção 4.4.3). 

O processo de ajuste de componentes consistiu primeiramente em supor um fundo 

do tipo Shirley [121] a todas as regiões. Foram utilizadas componentes de largura e 

forma fixas. A forma foi a mesma em todos os casos: o produto das funções 

Gaussiana (80%) e Lorentziana (20%). A componente correspondente ao SiC  

(2p3/2 =100,5 eV) foi utilizada como referência de energia de ligação para as 

amostras de SiC e o sinal do Si 2p3/2 em 99,0 eV para as amostras de Si. Quando 

essas componentes não eram visíveis, o sinal do C adventício em 285,0 eV foi 

utilizado.  

5.3.2 Resultados e discussão 

Inicialmente, foi determinado se os filmes-testes de óxido de alumínio 

depositados eram estequiométricos (Al2O3). Para isso, eles foram depositados por 

EBPVD sobre substratos de C (grafite) e suas estequiometrias foram determinadas 

por RBS. O substrato de C foi utilizado, pois os sinais de Al do filme e Si do 



 

substrato ficariam sobrepostos no espectro, devido à proximidade de seus números 

atômicos (ver seção 4.4.2). Na Figura 34, pode ser observado um dos espectros de 

RBS obtidos.  
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Figura 34 – Espectro de RBS obtido com feixe de He+ de 2 MeV com ângulo de 

detecção de 165° para amostra com óxido de alumínio (~ 20 nm) depositado por 

EBPVD sobre substrato de grafite. Os sinais correspondentes aos átomos de C, O e 

Al na superfície da amostra estão indicados. u.a. indica unidades arbitrárias. 

 A razão estequiométrica, considerando-se um filme de AlxOy, foi obtida 

através da relação (20), na qual Ai representa a área sob o pico (determinada por 

RBS) e Zi o número atômico [108]. Dessa forma, foi constatado que os filmes 

depositados eram estequiométricos, ou seja, a razão (y/x) obtida foi de 1,5, o que 

corresponde a um filme de Al2O3. 
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 Filmes de Al2O3 com 5 e 40 nm de espessura foram então depositados sobre 

amostras de 4H–SiC (terminação nas faces Si e C) e sobre amostras de Si para fins 

de comparação. A Figura 35 apresenta os espectros dos fotoelétrons provenientes 
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dos orbitais 2p do Si para as amostras com filmes de 5 nm como depositados sobre 

SiC e Si.  
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Figura 35 – Espectros dos fotoelétrons provenientes do nível 2p do Si (u.a.= 

unidades arbitrárias) para ângulo de detecção de 53° com relação à normal da 

superfície para amostras com filmes de 5 nm de Al2O3 como depositados sobre: (a) 
4H–SiC face C (quadrados cheios); (b) 4H–SiC face Si (quadrados vazios); e (c) Si 

(círculos cheios). As posições em energia para as componentes do Si 2p3/2 relativas 

às ligações do Si nas configurações: SiO2 (linha tracejada e pontilhada), SixAlOy 

(linha tracejada), SiC e Si (linhas pontilhadas), estão indicadas, assim como as 

somas das componentes 2p1/2 e 2p3/2, a função envelope e o fundo utilizados nas 

simulações. 

 Observa-se que, para as amostras de SiC, não há evidências da formação de 

SiO2 nas condições de deposição utilizadas. Entretanto, a formação de um óxido 

intermediário contendo Al (SixAlOy) é observada, com energia de ligação de 

102,3 eV (Si 2p3/2) em todas as amostras, embora seja mais pronunciada no caso do 

filme depositado sobre Si. Isso pode ser atribuído à baixa reatividade do SiC quando 

comparado com o Si, o que também é sugerido pela maior abundância da 

componente SixAlOy na face C (mais reativa) do que na face Si do SiC.  
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 A formação de uma camada interfacial de SixAlOy sob filmes de Al2O3 

depositados sobre Si por CVD a 400 °C [133] já havia sido observada por XPS, 

sendo atribuída à reação do Si do substrato com os grupos hidroxilas formados na 

superfície durante a oxidação do precursor adsorvido. Para as amostras com filmes 

depositados por EBPVD, entretanto, a formação de grupos hidroxilas não é 

esperada. Além disso, o substrato não é aquecido como na deposição por CVD. 

Portanto, a formação de SixAlOy parece dever-se apenas à reação do vapor de Al2O3 

com o substrato. Seguindo esse raciocínio, a formação dessa camada interfacial é 

tanto maior quanto maior a reatividade da superfície, ou seja, a componente 

correspondente às ligações SixAlOy é maior no Si do que na face C do SiC  do que 

na face Si do SiC. 

 A Figura 36 apresenta os espectros dos fotoelétrons provenientes dos orbitais 

2p do Si para as amostras de 4H–SiC (terminação nas faces Si e C) e Si com filmes 

de Al2O3 de 5 nm após tratamentos térmicos em O2 (100 mbar, 1 h) a 600 e 1000 °C. 

Uma nova componente é observada em todas as amostras, com energia de ligação 

de 103,6 eV (Si 2p3/2), que foi atribuída à formação de SiO2 nas regiões de interface 

entre o Al2O3 e os substratos de SiC e Si. Os espectros dos fotoelétrons 

provenientes dos orbitais 2p do Al e 1s do O, entretanto, não são alterados após os 

tratamentos térmicos (dados não mostrados). É importante notar, que as 

modificações na interface ocorrem mesmo para a temperatura de 600 °C, que 

devido a concentração intrínseca de portadores no SiC encontra-se na faixa de 

operação de dispositivos baseados em SiC.  

 De maneira similar ao que foi observado nas amostras como depositadas, as 

modificações na região da interface, após o tratamento térmico, também dependem 

do substrato (ver Tabela V). Para uma mesma temperatura, a formação de SixAlOy é 

mais abundante para o SiC com terminação na face C do que na face Si. Além 

disso, com o aumento da temperatura de tratamento, para uma mesma face, 

observa-se que a intensidade relativa da componente referente a Si na configuração 

SixAlOy também aumenta, isto é, a formação de SiO2 é relativamente retardada 

quando o tratamento é realizado a 1000 °C. Esse efeito também pode ser observado 

para a amostra com o filme depositado sobre Si (Figura 36 (c)), embora de maneira 



 

menos pronunciada. Uma hipótese possível é a cristalização, ainda que apenas de 

forma parcial do filme de Al2O3. 
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Figura 36 – Espectros dos fotoelétrons provenientes do nível 2p do Si (u.a.= 

unidades arbitrárias) para ângulo de detecção de 53° com relação à normal da 

superfície para amostras com filmes de Al2O3 5 nm tratados termicamente em O2 

(100 mbar, 1h) a 600 °C (à esquerda) e 1000 °C (à direita): (a) 4H–SiC face C 

(quadrados cheios); (b) 4H–SiC face Si (quadrados vazios); e (c) Si (círculos 

cheios). As posições em energia para as componentes do Si 2p3/2 relativas às 

ligações do Si nas configurações: SiO2 (linha tracejada e pontilhada), SixAlOy (linha 

tracejada), SiC e Si (linhas pontilhadas), estão indicadas, assim como as somas das 

componentes 2p1/2 e 2p3/2, a função envelope e o fundo utilizados nas simulações. 

Enquanto a formação de SixAlOy pode ser explicada por meio da reação 

química entre o Al2O3 e o substrato; a formação de SiO2 pode ser devida à reação 

entre o substrato e o oxigênio proveniente da fase gasosa ou com o oxigênio 

proveniente do Al2O3. Como os dados de XPS apresentaram apenas o Al em seu 

estado totalmente oxidado (dados não mostrados), a hipótese de difusão de oxigênio 

é favorecida. Baseando-se apenas nos dados apresentados, não é possível afirmar 

se o SiO2 e o SixAlOy constituem uma camada mista ou apresentam-se em camadas 

distintas. 
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Tabela V – Intensidade relativa das componentes utilizadas na simulação dos dados 

de XPS para as amostras de 4H−SiC/Al2O3 e Si/Al2O3 como depositadas e após 

tratamentos térmicos em 100 mbar de 18O2. 

Tratamento Substrato Intensidade das componentes (%) 

  Substrato SixAlOy SiO2 

 4H−SiC (0001) 83,72 16,28 - 

Como depositado 4H−SiC (0001) 86,23 13,77 - 

 Si (001) 19,45 80,55 - 

 4H−SiC (0001) 20,96 40,06 38,98 

18O2, 600 °C 4H−SiC (0001) 20,45 36,13 43,42 

 Si (001) - 27,28 72,72 

 4H−SiC (0001) 15,38 55,02 29,60 

18O2, 1000 °C 4H−SiC (0001) 18,76 39,67 41,57 

 Si (001) - 37,07 62,93 

 

A fim de investigar os fenômenos envolvendo a difusão de oxigênio durante os 

tratamentos térmicos, amostras de SiC e de Si com filmes de Al2O3 de 40 nm foram 

tratados termicamente em N2 e em 18O2 e a técnica de NRP foi utilizada para 

determinar o perfil de 18O após cada tratamento. A Figura 37 mostra as curvas de 

excitação experimentais para amostras de: (a) Al2O3 (40 nm)/4H–SiC (face Si) e (b) 

Al2O3 (40 nm)/4H–SiC (face C), que foram tratadas termicamente por 1 h em 

100 mbar de 18O2 em três condições de temperatura: 600, 900 e 1000 °C.   

O rendimento da reação (número de partículas α) indicada nas figuras é 

proporcional à concentração de 18O nas amostras. As curvas mostradas 

correspondem às concentrações de 18O em função da profundidade convoluídas 

com as funções instrumental e de perda de energia dos prótons. Não há diferenças 

pronunciadas entre as faces terminais Si (a) e C (b) do SiC, assim como nenhuma 



 

diferença marcante foi observada para a amostra com o filme depositado sobre Si, 

que, portanto, não está mostrada. 
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Figura 37 – Curvas de excitação experimentais para a reação nuclear 18O(p,α)15N 

das seguintes amostras: (a) Al2O3 (40 nm)/4–SiC (face Si) após tratamentos 

térmicos em 100 mbar de 18O2 por 1h a 600 °C (círculos vazados), 900 °C 

(quadrados vazados) e 1000 °C (triângulos vazados); (b) Al2O3 (40 nm)/ 4–SiC (face 

C) após tratamentos térmicos em 100 mbar de 18O2 por 1h a 600 °C (círculos 

cheios), 900 °C (quadrados cheios) e 1000 °C (triângulos cheios). 

Como pode ser observado na Figura 37, o tratamento térmico a 600 °C 

conduz a uma distribuição relativamente superficial de 18O no filme dielétrico sobre 

ambas as faces terminais do SiC, sendo a concentração máxima de 18O observada 

na superfície do filme. Isso sugere que a interface com o substrato não é alcançada 

pela espécie oxidante. Quando o tratamento é realizado a 900 °C, no entanto, uma 

distribuição constante de 18O ao longo do filme dielétrico é observada, 

correspondendo a uma concentração 1,4 vezes maior do que o pico de 

concentração observado na superfície do filme após o tratamento a 600 °C. Os 

resultados após o tratamento térmico a 1000 ºC indicam que a concentração de 18O 

no volume do filme dielétrico é intermediária entre aquelas observadas para os 

tratamentos a 600 e 900 °C. Esse resultado apresenta-se em contraste com o que 

havia sido observado anteriormente pela nossa equipe [134] para o caso de 

amostras sobre o Si: aumento na incorporação e na troca de 18O no filme dielétrico 

em função do aumento da temperatura de tratamento. Visando esclarecer o que foi 

observado, duas amostras de Al2O3/SiC foram tratadas termicamente por 1 h em 
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100 mbar de N2 em duas temperaturas: 900 e 1000 °C, seguidas de tratamento por 

1 h em 100 mbar de 18O2 a 900 °C. Os resultados da análise por NRP dessas 

amostras encontram-se na Figura 38. Nota-se que a etapa de tratamento em gás 

inerte reduz de maneira significativa a quantidade de 18O incorporada no filme 

dielétrico, sendo quase quatro vezes menor do que a observada anteriormente para 

as amostras tratadas apenas em 18O2 (ver Figura 37 (a) e (b)). Além disso, o 18O é 

incorporado essencialmente na superfície da amostra. No detalhe da Figura 38 

encontra-se um desenho esquemático do modelo proposto para explicar essas 

observações: os tratamentos a 900 e 1000 °C conduzem à cristalização do filme 

dielétrico de Al2O3, tornando-o mais resistente à incorporação de 18O. A hipótese 

proposta é de que a formação de aluminossilicato na região da interface, a 

cristalização do filme de Al2O3 e a incorporação de 18O são processos simultâneos, 

sendo os dois últimos fenômenos, até certo ponto, competitivos entre si. Com 

relação à formação do silicato de Al, o aumento da temperatura tende a acelerar 

esse processo e a camada formada poderia limitar a oxidação do substrato a SiO2. 

Entretanto, a densidade do aluminossilicato estequiométrico (3Al2O3·2SiO2),  

3,19 g.cm-3 para mulita, é relativamente baixa, quando comparada com a do Al2O3 

(4,02 g.cm-3 para α-alumina) [135], logo, a formação de SixAlOy não deve 

representar uma barreira efetiva para a difusão de oxigênio. Para tratamentos 

térmicos realizados diretamente em 18O2 (Figura 37 (a) e (b)), a competição entre a 

incorporação de oxigênio e a cristalização do filme dielétrico ocorre pela 

incorporação de 18O ao longo de todo o filme. Quando o tratamento é realizado a 

1000 °C, a cristalização é acelerada, e a incorporação de 18O é menor do que para o 

tratamento a 900 °C, no qual a cristalização ocorre de forma mais lenta. 
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Figura 38 – Curvas de excitação experimentais para a reação nuclear 18O(p,α)15N 

para amostras de Al2O3 (40 nm)/4–SiC (face Si) após tratamentos térmicos em: 100 

mbar de N2 por 1h a 900 °C e em 100 mbar de 18O2 por 1 h a 900 °C (quadrados 

vazados); e em 100 mbar de N2 por 1h a 1000 °C e em 100 mbar de 18O2 por 1 h a 

900 °C (triângulos cheios). 

Ao realizar a primeira etapa de tratamento em atmosfera de gás inerte (Figura 

38), os dois fenômenos irão ocorrer em momentos distintos: com o tratamento em 

N2, o filme de Al2O3 sofrerá cristalização; em seguida, o tratamento em 18O2 

proporciona a incorporação de 18O. A cristalização do filme dielétrico limita a difusão 

de 18O e, conseqüentemente, a incorporação é dificultada, ocorrendo principalmente 

na superfície e não mais no volume do filme (Figura 38). A hipótese de cristalização 

do filme também é corroborada pelos resultados das análises de XRD e de XRR. O 

difratograma de raios-X mostrou um sinal próximo a 2θ = 67,5° (para radiação Cu 

Kα) que foi atribuída ao Al2O3, cuja intensidade aumenta com o aumento da 

temperatura de tratamento. Já as análises de XRR indicaram um aumento da 

densidade do filme de Al2O3 de 4,0 g.cm-3 na amostra como depositada para 5,1±0,1 

g.cm-3 após os tratamentos em 18O2 a 900 e 1000 °C.  

Por fim, a altura da banda proibida das amostras como depositadas e após 

tratamentos térmicos foi extraída dos espectros de XPS do O 1s (ver Figura 39). Ao 

deixarem a amostra, fotoelétrons provenientes do orbital 1s do O, podem sofrer 
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espalhamentos inelásticos na forma de uma vibração coletiva (plasmon) ou na 

excitação de um par elétron-lacuna (transição de banda) [136,137]. A menor 

possibilidade de perda de energia para um fotoelétron de um orbital 1s do O é 

devida à excitação de um par elétron-lacuna, que corresponde à energia da banda 

proibida do dielétrico [137]. Dessa forma, por extrapolação linear foi determinada a 

separação em energia entre o sinal proveniente dos fotoelétrons do nível 1s do O e 

o início do sinal característico de perda de energia observado em energias de 

ligação maiores (ou menores energias cinéticas), correspondente à altura em 

energia da banda proibida do filme dielétrico.  
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Figura 39 – Demonstração do procedimento utilizado para o cálculo da altura da 

banda proibida para a amostra de Si com o filme de Al2O3 de 5 nm como depositado. 

 Os valores de energia determinados conforme o procedimento explicitado na 

Figura 39 para cada uma das amostras estão apresentados na Tabela VI, assim 

como as respectivas alturas de banda proibida obtidas. Observa-se que, após os 

tratamentos térmicos, o valor da banda proibida, que era 6,5±0,6 eV para as 

amostras com os filmes como depositados sobre SiC, aumentou para 7,4±0,6 eV. 

Entretanto, para os filmes depositados sobre Si, esse aumento não foi tão 

pronunciado. Uma explicação possível é a maior formação de SiO2 na interface 

dielétrico/Si que pode estar influenciando na determinação da altura da banda do 

dielétrico.  
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Tabela VI – Alturas de banda proibida em função dos tratamentos térmicos 

realizados, obtidas a partir dos espectros de fotoelétrons e de perda de energia do 

O 1s. 

Amostra Tratamento Altura da banda proibida (eV) 

 - 6,55 

SiC (0001) O2 600 °C 7,34 

 O2 1000 °C 7,46 

 - 6,49 

SiC (0001) O2 600 °C 7,37 

 O2 1000 °C 7,43 

 - 6,55 

Si (100) O2 600 °C 6,96 

 O2 1000 °C 6,97 
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6 CONCLUSÃO E PERSPECTIVAS FUTURAS 

Neste trabalho, pode-se detectar que a presença de uma camada de 

oxicarbetos de silício entre o substrato de SiC e o filme de SiO2 crescido 

termicamente reduz a taxa de oxidação em uma subseqüente etapa de crescimento 

térmico. Portanto, esse é mais um efeito que deve ser considerado no 

processamento desse semicondutor, que requer etapas sucessivas de crescimento 

térmico e remoção química. No entanto, pós-tratamentos em NO bem como 

crescimento térmico diretamente em NO mostraram-se meios eficientes de redução 

da camada interfacial atribuída à presença desses compostos. Nesses casos, foram 

identificadas a formação de oxinitretos de silício, bem como de prováveis ligações 

C–N formadas. As melhores propriedades elétricas de estruturas SiOxNy/SiC em 

comparação com as estruturas SiO2/SiC foram atribuídas à redução da camada 

interfacial de oxicarbetos de silício e à presença de N em sua composição.  

Com relação a dielétricos alternativos ao SiO2, o transporte atômico de 

oxigênio e a estabilidade térmica de filmes de óxido de alumínio depositados sobre 

SiC foi investigada. Observou-se que tratamentos térmicos em O2 a temperaturas 

elevadas induzem à formação de SiO2 e de uma camada interfacial de SixAlOy entre 

os filmes depositados e o SiC, além de promoverem a cristalização e um aumento 

na densidade dos filmes de Al2O3. Esses resultados indicam que etapas de 

tratamento térmico são uma ferramenta importante a ser empregada para 

desenvolver todo o potencial de utilização de Al2O3 como dielétrico em dispositivos 

eletrônicos baseados em SiC.       

Como perspectivas de continuação deste trabalho, pretendemos investigar o 

efeito da utilização de eletrodo de platina na incorporação de hidrogênio em 

estruturas SiO2/SiC e as propriedades físico-químicas e elétricas das estruturas 

MOS obtidas. Esse trabalho é uma colaboração com o grupo da doutora Ruby 

Ghosh, da Michigan State University (EUA), responsável por depositar os eletrodos 

de platina e realizar as medidas elétricas, enquanto que a caracterização físico-

química é responsabilidade do nosso grupo. Toda a caracterização físico-química 

dessas amostras já foi realizada pela nossa equipe, sendo necessários apenas os 
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resultados de caracterização elétrica que estão sendo realizados pela equipe da 

doutora Ruby Ghosh para redigirmos e submetermos um artigo à revista Applied 

Physics Letters. 

Por fim, pretende-se combinar a idéia desse trabalho com o que foi 

desenvolvido durante o Mestrado, consistindo na investigação do efeito de 

tratamentos térmicos seqüenciais em NO e H2, com e sem a utilização de eletrodo 

de platina, sobre as características físico-químicas e elétricas da interface 

dielétrico/SiC. Esse trabalho é novamente uma colaboração com a doutora Ruby 

Ghosh, responsável pela deposição dos eletrodos de platina e também com o 

professor Sima Dimitrijev, da Griffith University (Austrália), responsável pelos 

tratamentos térmicos em NO e pelas medidas elétricas. Até o momento, foram 

realizados os tratamentos térmicos em NO, pela equipe do professor Sima Dimitrijev, 

e os tratamentos térmicos em O2, feitos por mim, a quem também competem as 

etapas de tratamento em H2 e a caracterização físico-química. 
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