UNIVERSIDADE FEDERAL DO RIO GRANDE DO SUL
INSTITUTO DE FiSICA

Nanoestruturas Luminescentes de Ge € Sn em
Camadas de SiO, Implantadas |

Jodo Marcelo Jordao Lopes

Tese elaborada sob orientagdao dos
Profs. Drs. Fernando C. Zawislak e
Paulo F. P. Fichtner, apresentada ao
Instituto de Fisica da UFRGS como
requisito final a obtencao do grau de
Doutor em Fisica.

PORTO ALEGRE -2005

" Trabalho parcialmente financiado por CNPQ, CAPES e FINEP (PRONEX).



A Deus, porque dele e por ele e para
ele sdo todas as coisas

A minha amada esposa Ariadne, o maior
presente dele para mim

1



Agradecimentos

Ao Prof. Fernando C. Zawislak, pela orientacdo, inimeras e valiosas discussoes e
sugestoes, e por toda a palavra de sabedoria dada nos momentos decisivos deste
trabalho. Agradeco ainda o Prof. Fernando pelo auxilio prestado durante minha
chegada em Porto Alegre.

Ao Prof. Paulo P. F. Fichtner pela orientacao, estimulo e trabalho conjunto, e pela
incansavel dedicacdo a pesquisa cientifica. Além disso, devo ao Prof. Paulo a
oportunidade de ter aprendido a técnica de microscopia eletronica de transmissao,
fundamental para o desenvolvimento desta tese.

Aos Profs. Moni Behar, Ricardo Papaléo, Marcos Vasconcelos, Henri Boudinov e
Livio Amaral, pelo apoio.

Ao Eng. Agostinho e aos técnicos Paulo Borba, Miro, Manuel, Péco e Ivo Bello
(in memorian), do Laboratério de Implantacao Idnica, pela eficiéncia, ajuda, e os
agradaveis momentos em torno do café.

A Aline e Marinés, do centro de microscopia eletronica (CME), pelo auxilio com
as amostras de microscopia.

A Wanda, Luiza, e a0 Waldomiro e Joaquim, pela gentileza com que sempre me
auxiliaram.

Aos colegas de laboratdrio (alunos de iniciagdo cientifica, mestrado e doutorado) e
das salas M201 e M215, pela agradavel convivéncia.

Aos Drs. Wolfgang Skorupa e Lars Rebohle, do Forschungszentrum Rossendorf,
pela realizacdo de medidas de fotoluminescéncia.

Aos Profs. Eliermes Meneses, Fernando likawa e Fernando Cerdeira, do grupo de
propriedades Opticas do IF-UNICAMP, pela ajuda com as medidas de espectroscopia

Raman.

Aos Drs. Francisco Lovey, Adriana Condé e Alfredo Tolley, do centro atdmico
Bariloche, pelas andalises de microscopia eletronica realizadas.

Finalmente, agradeco de maneira especial aos meus pais Jodo e Ivone,
por me ensinarem valores que nunca esquecerei. A eles 0 meu amor.

111



Sumario

Lista de Simbolos e Abreviaturas vi
Resumo viii
Abstract ix
Introducio 1
1 Formacao de nanoparticulas em materiais implantados 4
L1 INEEOAUGAO ...ttt e et e e e et e e e eeatae e e e eeaaaeeeeeennreaeeeans 4
1.2 Processo de MUCICACAD ......c.uveeieeiiiiiiieeiieee ettt et e et e e e areeeeenns 6
1.3 Processo de CTESCIMENLO ... ...cccueeeeieetieeiieeieeeteesieeeseteesieeeteeeaeeeeeeeaeesnseesnseesnseennnas 8
2 Emissao de luz em materiais baseados em Si 11
2.1 INEEOAUGAO ...eei ettt e ettt e e ettt e e e et e e e eetae e e e eearaeeeeeenneeeas 11
2.2 Modelos para IUMINESCENCIA .....ccuveeeevieeeiiieeeiieeeiieeeeiteeeiaeeeeraeeeereeeseseeeeseseeennnns 13
2.2.1 Efeitos de confinamento qUANTICO .......ccueeeeeuveieeiiieeiiieeciee e 15
2.2.2 Centros deficientes em 0Xig€nio (ODCS)......eevvrerirerieeriieeie e eiee e 18

3 Métodos experimentais 21
3.1 TECNICAS A€ PrEPATACAOD. .. eeeruvrieeiiieeriiieeeiieeeriteeesreeeetreeesereeessseeeesseessnseeesseeesnsseeans 21
3.1.1 Crescimento térmico de camadas finas de S10, sobre Si.........ooooeiiiiii.. 21
3.1.1.1 CONCEILOS ZETAIS...ccuueeeueieeiieeniieeieeeteeeaeesteesteesneeesnaeenseeesseeeseeenseeenseesseenns 22
3.1.2 Implantacao € irradiag@0 10MICA. .....eeevrerrieeiieeiiesieerteeseeesee e eneeneeeeeeeens 23
3.1.2.1 Interacao de ions COmM @ MAtETIA .........eeeeeiuviieeeeiiiiieeeeeieeeeeeeireee e e 26

3.1.2.2 Perfil de concentragdo dos ions implantados ............cccceeeeevieennieennnnenn. 30

3.1.3 Tratamentos tEIMICOS ....c..eerveerreerieerereereeeesreeeseessseesseesseessseessseensseessseesseenns 31

3.2 Técnicas de anAliSE ..........cecueeeiieriieeieeeieeeeeiee et et esaeesaeeseaeeteeessaeensaeenseennneennes 34
3.2.1 Retroespalhamento Rutherford (RBS) .......ccooviiiiiiiiiiiiiiiieeeee, 34
3.2.2 Microscopia eletronica de transmissao (TEM) .......cccooeveiiiiiiieiiiicciieeee. 38
3.2.2.1 Funcionamento de um microscOpio TEM.........ccccccvvvciienciienciienieeinns 38
3.2.2.2 CONCLILOS GRTAIS...cceuvrrerurreeeiuieeeniieeeireeesareeaereeessseeeassseesnsseeessseessnsseenns 40

3.2.2.3 Amostras para TEM ........ccoooiiiiiiimiiiiiiiceieee et 43

v



3.2.3 Fotoluminescéncia (PL) e excitagdo de PL ...........cccovvieiiiiiiiiiiiiiecieeee, 44

3.2.3.1 Montagem experimental...........ccccveeeiiiieriiiieeiiee e 44
3.2.3.2 CONCEILOS GETAIS....uvreeurierereerreenereesireesseeesseeenseesseesseessseessseesseessseessseeans 46
3.2.4 Espectroscopia RAman..........ccccviieiiiiieiiiiiiiieeeieceeee e 47
4 Nanoestruturas de Ge em camadas de SiO, 50
4.1 RESUIAAOS. ....eeiiieeiiieeiieeee ettt ettt e e s e et eetaeesseeensaeenseesnseeenseens 50
4.1.1 Camadas de SiO, implantadas com ions de Ge.........ccceeevvveeriiieeeniieennreennee, 50
4.1.1.1 Propriedades de TumineSCENCIA ........ecevuvieeeiiieeiiieeeiieeeiee e 50
4.1.1.2 Propriedades eStruturais. .........ccueevueeeriieeiieeiieeiee e eiee e 54

4.1.2 Camadas de SiO, implantadas com ions de Ge e pré-irradiadas
COM AIfEIENTES TOMNS...eiiiiiiiieiiieeiie ettt e ee e 62
4.1.2.1 Propriedades de luminescéncia € eStruturais..........ceceeeveereeeneeenneeenne 63
4.2 Discussao dos Resultados..........coecviiiiiiiiiiiiieiieciicccee e 67
4.2.1 Efeitos de confinamento qUANTICO .......cccveeeeiiieeiiieeeiiee et 67
4.2.2 Centros deficientes em 0XigENi0 (ODCS)...ccueeevirriieiiieieeiie e 68
4.2.3 Formacao de nanoparticulas de Ge e centros NOV ........cccoecvveviveviricieennnnns 70
4.3 CONCIUSORS ..veeuvieurieeiiieeiieeriieerteestte et testeestee st e esateeseeeaeesnseesnseesnseesnseennneenseesnseeans 73
5 Nanoestruturas de Sn em camadas de SiO, 76
B O ] 1L 7 T [ TSRS 76
5.1.1 Propriedades de TuminesCeNCIa........cccueeruieereieeriieeiie et 76
5.1.2 Propriedades eStrUtUrais..........cceeeeuieeeriieeniiieeieeeeireeesiieeeeieeeeereeesaeeeeenee s 78
5.1.2.1 Ilhas epitaxiais de Sn formadas na interface SiO,/Si (100) .................. 85
5.2 Discussao dos Resultados........ccouiiieiiiiiiiiiiiiiiieeiie et 91
5.2.1 Luminescéncia: comparacao com o caso do Ge implantado......................... 91

5.2.2 Efeitos do ambiente de tratamento térmico nas propriedades

JTUMINESCENtES € ESIIULUTAILS ....ecuvveeiieeiieeiieeiieeteeeieeeteeeaeeseeeseaeeseaeeeaeeseeens 93
5.2.3 Formagao de ilhas epitaxiais de 3-Sn na interface Si0,/Si(100) ................... 96
5.3 CONCIUSOES .....uvieeiieiiieiie ettt et e et e et e st e st e et eeseessaeenbeessseessseennseensseenseesnseeans 100
6 Conclusoes gerais e perspectivas 102
Referéncias 106
Anexo — Lista de publicacoes referentes a tese 116



Lista de Simbolos e Abreviaturas

RBS Espectrometria de Retroespalhamento Rutherford (Rutherford backscattering
spectrometry)

TEM Microscopia eletronica de transmissao (7ransmission electron microscopy)
PL Fotoluminescéncia (Photoluminescence)

C-MOS Estrutura metal-6xido-semicondutor (Complementary metal oxide
semiconductor)

ODCs Centros deficientes em oxigénio (oxygen deficiency centers)

Centro E’ Centro paramagnético (E’ center)

Centro NOV Centro diamagnético radiativo (Neutral oxygen vacancy)
EPR Ressonancia paramagnética eletronica (Electron paramagnetic ressonance)
CQ Confinamento quantico

A Comprimento de onda

p(E) Densidade de estados

I. Parametro de rede

d Diametro

ap Raio de Bohr do éxciton

I Intensidade de pico da banda de PL

CVD Deposi¢do quimica a partir da fase vapor (Chemical vapor deposition)
S. Poder de freamento eletronico (Electronic stopping power)

S, Poder de freamento nuclear (Nuclear stopping power)

¢ Dose de implantacao

@ (S. +S,) Densidade total de energia depositada

vi



SAD Padrao de difracdo de area selecionada (Selected area difraction)
FWHM Largura a meia altura (full width half maximum)

<¢> Diametro médio para o sistema de nanoparticulas

o Desvio padrao

TA Temperatura ambiente

vil



Resumo

Neste trabalho estudam-se as propriedades de nanoestruturas de Ge e Sn formadas
em amostras de Si0,/Si(100) através dos processos de implantagdo i6nica e tratamento
térmico. A formacao de nanocristais de Ge foi investigada em fungdo de tratamentos
térmicos em ambiente de N,. Os resultados obtidos foram correlacionados com as
propriedades de luminescéncia das amostras, sendo feita uma discussdo sobre os
mecanismos atomicos envolvidos no processo de crescimento dos nanocristais de Ge,
bem como seus efeitos na criacdo de centros luminescentes no interior da camada de
Si0,, que sdo responsaveis por intensas bandas de fotoluminescéncia (PL) nas regides
espectrais do azul-violeta (= 3,2 eV) e ultravioleta (= 4,2 eV). Além disso,
experimentos de irradiagio com diferentes fons (He', Si', Kr'", Au") foram realizados
antes da implantacdo do Ge com o objetivo de estudar o efeito de memoria que os
danos criados pela irradiacdo apresentam sobre as propriedades estruturais e
luminescentes das amostras de Si0,/Si(100).

No estudo das amostras de SiO,/Si(100) implantadas com Sn, a sintese de
nanoparticulas de Sn foi estudada em fung¢do da temperatura e do ambiente de
tratamento térmico (N, e vacuo). De maneira pioneira mostrou-se que através da
manipulacao desses parametros € possivel formar desde grandes nanocristais bi-fasicos
de Sn (= 12 a 25 nm) em estruturas concéntricas com nucleo de B-Sn e camada externa
de SnO,, até pequenas nanoparticulas de Sn com didmetros de = 2 nm e
uniformemente distribuidas ao longo da camada de SiO,. Além disso, observou-se que
a evolucdo estrutural do sistema de nanoparticulas de Sn influencia diretamente as
caracteristicas das emissdes de PL azul-violeta e UV. Por fim, um outro aspecto das
nanoestruturas de Sn foi estudado: a formag¢ao de um denso arranjo de ilhas epitaxiais
de B-Sn na regido de interface SiO,/Si. Este sistema de nano-ilhas, que cresce
epitaxialmente, ¢ uniformemente distribuido sobre a superficie do Si, apresentando
uma pequena dispersdo em tamanho e tendéncia a se auto-organizar. A criacdo desse
sistema de nano-ilhas epitaxiais através da utilizagcdo da implantacdo i6nica ¢ um
processo inédito, sendo discutida aqui com base nas propriedades de equilibrio do

sistema Sn-Si.
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Abstract

In this work the properties of Ge and Sn nanostructures formed in Si0,/Si(100)
samples via ion implantation and annealing processes are studied. The formation of Ge
nanocrystals was investigated as a function of the annealing temperature in N,
ambient. The obtained results were correlated with the luminescence properties of the
samples, and discussed in terms of possible atomic mechanisms involved in the growth
process of the nanocrystals, as well as its effects on the creation of luminescence
centers within the SiO, layers, which are responsible for the intense
photoluminescence (PL) bands in the blue-violet (= 3,2 eV) and ultraviolet (= 4,2 eV)
spectral regions. In addition, pre-irradiation experiments with different ions (He', Si,
Kr'', Au") were carried out before the Ge implantation in order to study the memory
effect of the ion irradiation damage on the structural and luminescence properties of
the Si0,/S1(100) samples.

In the study of the Sn-implanted Si0,/Si samples, the synthesis of Sn nanoparticles
was studied as a function of the temperature and the annealing atmosphere (N, and
vacuum). For the first time we show that by manipulating these parameters it is
possible to form from large two-phase Sn nanocrystals (=12 to 25 nm) with a
concentric structure having a 3-Sn core and a SnOy shell to small Sn nanoparticles
with diameters of * 2 nm and homogeneously distributed along the SiO, layer.
Furthermore, we observe that the structural evolution of the nanoparticle system
influences the characteristics of the blue-violet and ultraviolet PL emissions. Finally,
another aspect of the Sn nanostructures was studied: the formation of a dense array of
epitaxial B-Sn islands at the SiO,/Si interface region. This nano-island system is
homogeneously distributed on the Si surface, presents a small size dispersion and tend
to self-assembling. The creation of epitaxial nano-islands by ion implantation is a

novel process, and is discussed here in terms of the Sn-Si equilibrium properties.
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Introducao

Desde o inicio da década de 60, o material dominante em microeletronica € o
semicondutor Si, devido as suas excelentes propriedades elétricas, quimicas e
mecanicas. Entretanto, o avango desta tecnologia levou ao aumento da miniaturizagao
dos dispositivos, aproximando-se portanto cada vez mais dos limites fisicos impostos
pelas propriedades deste material. Além destes problemas, o desenvolvimento atual da
tecnologia de comunicacdo tem gerado uma alta demanda por dispositivos
optoeletronicos para geracdo, modulagdo e processamento de sinais Opticos.
Infelizmente, o Si cristalino apresenta um intervalo de banda indireto de 1,1 eV, e com
isso o processo de recombinagdao de portadores entre as bandas de condugdo e
valéncia, que leva a geracdo de fotons, possui uma baixa probabilidade de ocorréncia.
Esta propriedade torna este material um ineficiente emissor de luz, ndo apresentando
desta forma um alto potencial de aplicagdo neste tipo de dispositivo.

Atualmente ja existe uma variedade de solucdes para o processamento de sinais
opticos. Contudo, até o momento ainda ndo existe nenhum conceito satisfatorio para a
conversao de sinais elétricos em sinais Opticos dentro de circuitos integrados.
Dispositivos discretos de emissdo de luz sdo produzidos através do uso de
semicondutores, formados por elementos dos grupos III-V da tabela periddica
(ex.: GaAs, InGaP); entretanto, tais materiais sdo de dificil adequacdo em circuitos
integrados baseados em Si, ndo somente do ponto de vista técnico (dificuldade de
crescimento de semicondutores compostos sobre Si), mas também devido ao fato de
que estes materiais sdo de alto custo e seu uso implicaria na constru¢ao de linhas de
producdo especiais na industria.

Portanto, o desejo de desenvolver dispositivos optoeletronicos que se adequem a
tecnologia de microeletronica, tem motivado um extenso estudo de materiais baseados
em Si que apresentem alta eficiéncia como emissores de luz, possibilitando assim a
facil integracdo de propriedades Opticas excelentes com as propriedades do Si ja
exploradas positivamente [1,2]. Materiais alternativos que possam ser usados para a
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geracao de sinais Opticos devem possuir, além da integrabilidade com a tecnologia do
Si, algumas caracteristicas bdsicas: alta eficiéncia de sinal, tempo de decaimento
rapido, alta vida-média do dispositivo e estabilidade de sinal.

A formagdo de nanoparticulas no interior de camadas de SiO,/Si, através da
utilizagdo da técnica de implantagdo i6nica e posterior tratamento térmico, ¢ uma
alternativa bastante promissora para a producao de materiais luminescentes baseados
em silicio, devido ao alto controle sobre o processo de fabricagdo e a compatibilidade
da 1mplantacdo i106nica com a tecnologia de microeletronica. Varios trabalhos
encontrados na literatura utilizaram a implantacao de elementos do grupo IV (Si, Ge e
Sn) em SiO, e tratamento térmico, para a formagdo de nanoparticulas que apresentam
luminescéncia em diferentes regides espectrais (infravermelho, visivel e ultravioleta).
No caso da luminescéncia na regido que vai do azul ao ultravioleta, os principais
resultados da literatura afirmam que a origem da emissdo estd na relaxacao de centros
emissores de luz, os quais sdo possivelmente criados na regido de interface entre os
nanocristais e a matriz de Si0,. Entretanto, uma investigacao sistematica da evolugdo
estrutural do sistema de nanoparticulas formados no interior do SiO,, e sua correlagdo
com esses centros luminescentes, ainda nao foi realizada.

Dessa forma, o objetivo do presente trabalho ¢ produzir e caracterizar
sistematicamente nanoestruturas luminescentes baseadas em Si, sintetizadas através da
utilizacdo da técnica de implantacdo i0nica. Para isto, camadas finas de 6xido de
silicio (S10,), crescidas sobre substrato de Si cristalino, foram implantadas com ions
de elementos do grupo IV (Ge, Sn). Subseqiientes tratamentos térmicos foram
realizados em diferentes condigdes de temperatura e atmosfera, permitindo a
nucleacdo e crescimento de nanoparticulas do material implantado. Logo, com estes
experimentos foi possivel correlacionar os efeitos de diferentes parametros de
implantacao e tratamento térmico com a formacao de nanoparticulas de Ge ¢ Sn em
camadas de SiO,, bem como sua relacdo com a criagdo de centros luminescentes.
Também foram realizados experimentos de pré-irradiacao (anterior as implantacdes de
Ge) com outros ions (He, Si, Kr e Au), onde a geragdo de danos estruturais devido a
transferéncia de energia, e seus efeitos sobre a evolucao estrutural do sistema de

nanoparticulas e centros emissores, foram investigadas.

2



A caracterizacdo estrutural das amostras produzidas foi realizada através do uso
das seguintes técnicas: espectrometria de retroespalhamento Rutherford (RBS),
microscopia eletronica de transmissdao (TEM) e espectroscopia Raman. Juntamente
com essas analises, medidas de fotoluminescéncia (PL) e excitagdo de PL foram
utilizadas para o estudo das propriedades de luminescéncia do material.

A tese estd organizada da seguinte maneira: no Capitulo 1 sdo discutidos os
aspectos fundamentais da forma¢do de nanoparticulas em materiais implantados com
ions; no Cap. 2 ¢ feita uma breve revisdo bibliografica sobre a emissdo de luz em
materiais baseados em Si, onde o foco esta nas propriedades de luminescéncia do Si0O,
implantado com elementos do grupo IV; no Cap. 3 as técnicas experimentais de
preparacao das amostras e de andlise sdo apresentadas; no Cap. 4 esta o trabalho
relativo as camadas de SiO, implantadas com ions de Ge bem como pré-irradiadas
com diferentes ions; e, no Cap. 5 aquele relativo as camadas de SiO, implantadas com
ions de Sn. Em cada um dos Caps. 4 ¢ 5, a apresentacao dos resultados vem seguida da
discussdo e conclusdo dos mesmos. A tese ¢ finalizada no Cap. 6, onde sdo feitas as

conclusdes gerais e as perspectivas de continuidade do trabalho.



Capitulo 1

Formacao de nanoparticulas em materiais
implantados

Como ja foi mencionado na introdu¢do, o presente trabalho procura correlacionar
o comportamento das propriedades de luminescéncia com a evolugdo estrutural de
amostras de Si0,/Si implantadas com ions de Ge e Sn. Trata-se da formagdao de um
sistema de nanoparticulas de Ge ou Sn atraveés de reagdes de precipitacdo induzidas
por tratamentos térmicos. Neste sentido, por completitude do texto e conforto do leitor,
0s principais conceitos sobre os processos de nucleagdo e crescimento de

nanoparticulas em materiais implantados serdo apresentados neste capitulo.

1.1 Introducao

Os fendmenos envolvendo a formagdao de precipitados de uma segunda fase
dispersas em uma matriz sélida sdo de alto interesse tecnoldgico em varios aspectos. A
criagdo de nanoestruturas em uma dada matriz pode levar ao surgimento de novas
propriedades, as quais sdo completamente distintas daquelas apresentadas pelo mesmo
material em sua forma bulk. Em especial, nanocristais de Si, Ge ¢ Sn em matrizes de
Si0,, atuando como pontos quanticos, ou influenciando a formacdo de centros
luminescentes, sdo de especial interesse para a producao dos futuros dispositivos
optoeletronicos baseados em Si. Neste sentido, conhecer como um sistema de
nanoparticulas se forma, e como se da sua evolucdo em funcao da temperatura, ¢ de
fundamental importancia para o melhor controle dos mecanismos de sintese, o que
acarretard em um aprimoramento das propriedades fisico-quimicas do material.

O surgimento de um sistema de nanoparticulas ocorre tipicamente através da

nucleag¢do seguido do crescimento, onde as nanoparticulas crescem pela absor¢ao do
4



soluto contido em solu¢do supersaturada. Em uma tltima etapa, os precipitados podem
crescer através de um processo competitivo denominado Ostwald ripening, onde
interagdes difusivas entre as particulas dependerdo das caracteristicas do campo de
soluto dissolvido na matriz. A figura 1.1 ilustra de maneira pictorica a nucleagdo e o
crescimento de nanoparticulas, onde a criacdo de uma solugao supersaturada foi obtida
através do processo de implantacao idnica.

A cinética de crescimento de nanoparticulas de Si e Ge em matrizes de SiO, foi
estudada tanto experimentalmente como através de métodos tedricos e de simulagdo
[4-6]. Em todos os casos, os resultados sdo apresentados e discutidos com base na
nucleagdo e crescimento competitivo (Ostwald ripening). Dessa forma, embora o
objetivo da presente tese nao seja o de investigar de maneira exclusiva e detalhada
esses processos em nanoparticulas de Ge e Sn em SiO,, saber como um sistema de
nanoparticulas se forma no interior de uma matriz sélida, nos ajudara a entender a
influéncia de sua evolugao estrutural na criagdao de centros emissores de luz. Portanto,
as proximas se¢oes serdo voltadas a uma breve revisdo dos conceitos gerais sobre
nucleacdo e crescimento de particulas, pois alguns deles servirdo de base para a

discussao dos resultados apresentados nos Caps. 4 € 5.

Implantagao i6nica

e ®0snss M. "g : ®@® @®®  Nanoparticulas

L ® @ L -
- ] [ 5
Matriz |*. .' ¢ o ."‘.?.-.. ‘. * ® .. . 4“—
- .. o - @ &
At TN L X L R
L ] & * -

Nucleacdao Crescimento Ostwald ripening

>
Tempo ; Temperatura

Figura 1.1. Ilustracdo esquematica dos processos de nucleagdo e crescimento de
nanoparticulas em uma matriz implantada. (Adaptado de [3]).
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1.2  Processo de nucleacio

Para a descrigdo dos processos de nucleacdo, existem duas aproximacgdes teoricas
denominadas classica e ndo-classica. A teoria de nucleacao cléassica trata as flutuagdes
da concentracao de soluto, tal como a formagao de particulas de uma fase 3 dispersas
em uma matriz o.. Neste modelo a interface particula/matriz ¢ suposta como sendo
bem definida. J4 na teoria de nucleagdo ndo-cldssica, os precipitados criados sdo
tratados como uma concentragao de soluto com interfaces difusas. Esse modelo leva
em conta ndo somente o tamanho do nucleo formado, mas também a variacao de sua
composi¢ao no espago.

Considerando o regime de nucleacdo cléssica, a criagdo de nucleos de uma
segunda fase a partir de uma solug¢do sélida supersaturada (que pode ser formada
através da implantacdo i6nica de um determinado elemento em uma matriz [7]), tem
como forca motriz a reducdo da energia livre de Gibbs por unidade de volume
(AG, < 0). Entretanto, para que ocorra a nucleagao das particulas, os atomos devem se
deslocar através da matriz para formar um pequeno volume, o que resultara também na
criacdo de uma nova interface particula/matriz, levando a um acréscimo na energia
livre do sistema. Além disso, diferencas entre as estruturas cristalinas do precipitado e
da matriz também poderdo causar um acréscimo da energia livre, devido a formacao
de campos elasticos [8]. Sendo assim, a variagdo de energia livre durante o processo de

nucleacao possui trés contribuigdes caracteristicas:

e reducdo na energia livre devido a forma¢do de um ntcleo, constituido de um

fase denominada B e com volume V, sendo dado por VAG/ ;

e aumento na energia livre devido a existéncia de uma interface particula/matriz,
dado por Ay (onde A4 ¢ a area da superficie da particula e y ¢ a energia livre por
unidade de area de interface);

e aumento da energia livre pela criagdo de campo de tensdo eldstico, devido ao
desajuste (misfit) entre as estruturas do precipitado e da matriz, sendo dado por

VAG!' .



A soma destas contribui¢des fornece a alteracao da energia livre total, podendo ser

escrita como:
AG =-VAG} + Ay +VAGY  (1.1).

O termo Ay representa a simplificagdio de um caso mais geral onde devemos
considerar que diferentes planos atomicos fornecem diferentes energias de interface,

de forma que a energia total ¢ dada pela soma X4;y,. Com essa simplificagdo, e

supondo que os nucleos formados sdo esféricos e apresentam um raio R, podemos

rescrever a equagao (1.1) como:
AG = —%zzR%AGf ~AGY +4R?y  (1.2).

As contribui¢des individuais dos termos da equacdo acima estdo representadas no
grafico da figura 1.2. Neste grafico vemos que a variagdo da energia livre de um
precipitado ¢ determinada pela competi¢io entre os termos de area (proporcional a R?)
e volume (proporcional a R’). O termo de volume favorece a criagio do niicleo e o
termo areal favorece a sua dissolugdo, sendo que a contribui¢do positiva da energia de
superficie domina para pequenos valores de R, enquanto que a energia livre de volume
domina para R grande. O valor de R onde a soma das contribui¢des atinge um maximo
é o raio critico de nucleacdo R". Se um niicleo formado possui raio menor que o raio
critico, o mesmo tende a reduzir sua energia através da reducdo de seu raio,
terminando por se dissolver na matriz. Por outro lado, se o ntcleo formado possui raio
maior que R, a reducio da energia ocorre através da absorcdo de soluto da matriz, o
que levard ao aumento de seu raio, isto €, ao seu crescimento. O ponto maximo da

. ree * . ~ *
curva nos fornece o raio critico R ¢ o valor da barreira para a nucleagao AG :

Y3 __ 16x(y) 1.4).
R = 367 —26T) (1.3) 5  »ac " 3667 -G} (1.4)
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Energia Livre (unidades arbitrarias )

L

Raio- (-unidades arbitrarias )

Figura 1.2. Variacdo da energia livre de um nticleo em fung¢do do raio R, de acordo com a
equacdo 1.2. (Extraido de [9]).

1.3 Processo de crescimento

No estagio inicial de nucleagdo, o volume total dos nucleos ¢ tdo pequeno que a
formacdo e crescimento destes ndo tem grande influéncia sobre a supersaturacdo da
matriz. Assim, o raio critico para a nucleagdo, que depende do grau de supersaturagao,
pode ser considerado constante. Neste estagio, cada nucleo se forma individualmente,
a partir do soluto dissolvido na matriz. Contudo, com o processo de criacdo e
crescimento, ocorre a absor¢dao do soluto dissolvido na matriz e a supersaturagdo
decresce. Esta diminui¢do na supersaturagao ¢ suficiente para suprimir o surgimento
de novos centros de nucleagdo, enquanto os ntcleos se transformam em precipitados
que continuam a crescer sustentados pelo campo de soluto. Entretanto, quando este
campo se reduz ainda mais, as particulas iniciam uma competi¢ao pelo soluto, através
de um processo conhecido como Ostwald ripening, o qual ocorre via interagdes
difusivas entre as nanoparticulas, que dependem fundamentalmente das caracteristicas

do campo de soluto dissolvido na matriz.



Para entendermos de maneira simplificada o processo de Ostwald ripening,
consideremos um sistema formado por duas particulas esféricas com raios R; € R,
embebidas em uma matriz. O sistema tentara evoluir para um estado de menor energia
livre através da reducdo da energia de superficie, o que significa reduzir sua area total
de interface. Neste sentido, a evolu¢do mais favoravel serd a do crescimento da
particula maior as custas da dissolu¢do da menor. Sendo assim, durante o processo de
Ostwald ripening haverd particulas crescendo pela absor¢dao de soluto da matriz e
particulas se dissolvendo e, com isso, liberando soluto para a matriz. Se a difusdo dos
atomos do soluto entre as duas particulas através da matriz for mais lenta que a troca
de soluto na interface particula/matriz, o processo ¢ controlado por difusdo. Por outro
lado, se o contrario ocorrer, teremos um processo controlado por reagdo na interface.

A figura 1.3 ilustra esquematicamente o perfil de distribuicdo de soluto para os
processos controlados por difusdo e reagdo. Para um processo controlado por reagao,
ou seja, controlado pela interface, a difusividade ¢ suficientemente alta de modo que o
campo de soluto pode ser considerado homogéneo em toda a matriz, conforme ilustra a
curva (a) na Fig. 1.3. J4 para um processo controlado por difusdo, onde a taxa de troca
na interface particula/matriz ¢ alta, havera um gradiente de concentracdo de soluto
entre as regides proximas da particula e as regidoes mais afastadas [curva (b)]. Para esse
caso, a concentracdo de soluto proéxima a particula pode ser estimada através do uso da
equacao de Gibbs-Thonson, onde a estimativa da concentracdo de soluto ¢ feita nas
proximidades do precipitado em fun¢do do raio de curvatura de sua interface. J& a
concentragdo de soluto em regides mais afastadas da particula pode ser descrita por
uma func¢ao de campo homogéneo [10, 11].

Finalmente, se o sistema apresenta uma alta densidade de particulas, ndo devemos
esperar a formagdo de um campo homogéneo, mas apenas um gradiente de
concentracdo dependente de caracteristicas locais [(curva (c)], tais como a separagao
entre as particulas e os seus tamanhos. O surgimento de campos homogéneos ocorre
apenas para casos onde a formagao de particulas ocorre de forma bastante dispersa na
matriz. Na maioria dos casos, entretanto, a fracdo de volume da fase precipitada ¢
suficientemente alta para que interagdes difusivas ocorram entre uma particula e seus

primeiros vizinhos.
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Figura 1.3. Perfis de concentragao para processos controlados por reagdo [curva (a)] e difusdao
[curva (b)]. A curva (c) refere-se a um processo controlado por difusdo, para um sistema com
alta densidade de particulas. (Extraido de [9]).

A teoria classica para o crescimento competitivo de precipitados através de
processos de difusdao foi desenvolvida em 1961 por Lifshitz, Slyozov e Wagner, ¢ ¢
denominada teoria LSW. Entretanto, outros trabalhos tém adicionado novos conceitos
a teoria cléssica para explicagdo de resultados experimentais. Mais detalhes sobre este

extenso assunto podem ser encontrados nas Refs. [10-14].
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Capitulo 2

Emissao de luz em materiais baseados em Si

Visto que um dos objetivos do presente trabalho ¢ o de estudar as propriedades de
luminescéncia de nanoparticulas de Ge e Sn formadas em camadas de SiO, crescidas
sobre Si, este capitulo serd voltado a uma revisao sobre este assunto. As caracteristicas
de alguns materiais luminescentes baseados em Si serdo descritas rapidamente,
contudo a énfase sera dada as propriedades de luminescéncia do sistema SiO,/Si

implantado com elementos do grupo IV.

2.1 Introducao

Desde a descoberta de intensa emissao de luz visivel em Si poroso [15], este
material ¢ o mais investigado entre todos os chamados materiais luminescentes
baseados em Si. Varios estudos mostram que o Si poroso, produzido através de
diferentes métodos, pode emitir luz em diversas regides do espectro [16]. No entanto,
o uso de ataque eletroquimico em solu¢do de acido fluoridrico (HF) para a produgdo
do Si poroso ¢ incompativel com os procedimentos basicos de fabricacdo em
microeletronica, e além disso a formacdo de poros leva a deterioragdo das
propriedades mecanicas do Si e a rdpida degradagdo durante a operagdo em
dispositivos eletroluminescentes. Esforcos vém sendo empregados para a solugdo
destes problemas [17].

Atualmente, varios materiais luminescentes relacionados ao Si, produzidos por
diferentes técnicas, estdo sendo estudados. Dentre as técnicas de produgao,
destacam-se os diversos métodos de deposi¢do de camadas [18-22] e a implantagdo
16nica. No caso da implantagdo 16nica, a incorporacao de elementos terras raras (Er,
Tm, Tb, Gd) em Si (cristalino ou amorfo) e em SiO,, sdo alternativas para a geragao de

luminescéncia [23-25]. Dentre esses materiais, o Si dopado com Er, que apresenta
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emissao de luz em torno de 1,54 um, mostra-se eficiente na produgao de dispositivos
optoeletronicos para a comunicagdo de dados a longa distincia, pois a perda de sinal
em fibras Opticas ¢ minima neste comprimento de onda. Entretanto, as propriedades de
eletroluminescéncia deste material sdo limitadas pela forte diminuicao da intensidade
de luminescéncia quando a temperatura passa de 77 K para temperatura ambiente
(TA). Com o objetivo de minimizar este problema, algumas técnicas, tal como a co-
implantacdo de O [23], podem trazer um aumento da concentracdo de centros
luminescente ativos e com isso um aumento da eficiéncia optica do material.

Em relagdo as camadas de SiO, crescidas sobre Si e implantadas com elementos
do grupo IV, suas vantagens ndo estdo relacionadas somente ao processo de
implantacdo i6nica, mas também as boas propriedades fisicas € quimicas da estrutura
Si0,/Si, principalmente aquelas de sua interface. Além disso, essa estrutura permite
produzir dispositivos eletroluminescentes utilizando a tecnologia convencional C-
MOS (complementary metal-oxide-semiconductor), de tal modo que propriedades
Opticas e elétricas possam ser exploradas num unico dispositivo.

A emissdo de luminescéncia a partir deste material levou a publicagdo de um
grande numero de trabalhos, onde emissdo de luz em diferentes regides do espectro
eletromagnético (do infravermelho ao ultravioleta) foi mostrada. As primeiras
observacdes de fotoluminescéncia (PL) em camadas de SiO, implantadas com ions de
Si e tratadas termicamente foram na regido espectral do vermelho, através do uso de
energias de excitacdo de cerca de 2,5 eV. Outros estudos confirmam esse resultado e
também mostram emissdo na regido do infravermelho (entre 1,3 eV e 1,9 eV) [29-32].
A origem das emissOes nestas regides do espectro foi atribuida a efeitos de
confinamento quantico (CQ) de portadores no interior dos nanocristais de Si, os quais
sao formados no oxido apds os processos de implantagdo e tratamento térmico em
altas temperaturas (= 1000 °C).

Através da excitagdo com laser de Argonio (energia de 2,5 a 2,7 eV), emissoes de
PL entre as regides do infravermelho proximo e amarelo-laranja também foram
observadas para camadas de SiO, implantadas com ions de Ge, onde nanoparticulas
desse elemento formam-se no interior do 6xido apds o processo de tratamento térmico

[33-36]. De maneira similar ao caso dos nanocristais de Si, em alguns desses trabalhos
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[33,34] as propriedades de PL foram associadas a efeitos de CQ existentes nos
nanocristais de Ge. Em outros estudos porém, emissdes a partir de camadas de SiO,
implantadas com Si, Ge ¢ Sn foram observadas ndo somente na regido espectral do
infravermelho e visivel, mas, a partir de excitagdes que variaram de 3,5 a 5,1 eV,
bandas com emissdo entre as regides do azul e do ultravioleta também foram medidas
[26,27,37,38]. Para essas bandas de emissao, os autores excluiram a existéncia de CQ
e associaram a luminescéncia a relaxagdo de centros luminescentes. Na tentativa de
entender como ocorre a criacao destes centros no interior do 6xido, Rebohle et al. e
Gao et al. [27,37] mostraram, através de experimentos de implantacao i6nica de gases
nobres em filmes de SiO,, que a formacao de danos estruturais durante o processo de
implantacdo leva a uma fraca emissao de PL nas regides do visivel e ultravioleta, a
qual ¢ totalmente eliminada apds tratamento térmico em temperaturas de 400 °C. Em
contrate a isto, para filmes de SiO, implantados com ions de Si, Ge ou Sn (e tratados a
temperaturas > 500 °C), a intensidade de PL ¢ até 3 ordens de grandeza maior. Esses
resultados levaram os autores a duas conclusdes: a simples existéncia de danos
estruturais causados durante a implanta¢ao nao pode gerar intensa emissao de PL, e os
centros luminescentes responsaveis pela intensa emissdo de luz sdo constituidos de
atomos do material implantado, sendo formados ndo somente pela implantagao de
ions, mas também pelo processo de tratamento térmico.

Visando entender melhor os resultados comentados até aqui, a proxima se¢ao sera
voltada a uma breve revisao sobre as origens da emissao de luz em camadas de SiO,
implantadas com Si, Ge e Sn, tratando especificamente dos efeitos de CQ em

nanocristais € da emissdo de luz devido a centros luminescentes.

2.2 Modelos para a luminescéncia

Os principais modelos e teorias apresentados na literatura para explicar as
propriedades de luminescéncia estdo relacionados com a estrutura formada apos a

implantagdo i6nica e o tratamento térmico. Utilizando os processos de implantagao
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10nica e tratamento térmico, a criacdo de centros luminescentes, tais como centros
deficientes em oxigénio (ODCs — oxygen deficiency centers), € o crescimento de
nanocristais, ocorrem devido a existéncia de atomos implantados na matriz e ao efeito
da temperatura na redistribuicdo dos mesmos. No caso das amostras de SiO,
implantadas com ions de Si, Ge ou Sn, emissdes na regido de comprimentos de onda
(A) curtos tém sido atribuidas a ODCs criados no interior do 6xido, enquanto que
efeitos de confinamento quantico (CQ) em nanoparticulas podem ser responsaveis por
emissoes na regido de A longo. Aqui, o termo A curto refere-se a regiao que vai do azul
ao ultravioleta, ou seja, de A = 490 a 240 nm (E = 2,5 a 5 eV), enquanto que A longo a
regido que vai do infravermelho (IR — infrared) proximo (A = 1250 nm; E = 1 eV) ao
verde (A = 500 nm; E = 2,4 eV). A figura 2.1 ilustra as regides espectrais onde
camadas de SiO, implantadas e outros materiais relacionados ao Si apresentam

luminescéncia.

Nanocristais de Si, Ge em SiO,
Efeitos de confinamento quantico
Refs. [19,22,33,34,37,40]

I I Si poroso
I | Refs. [15-17]
SiO, implantado com
elementos do grupo-IV ~1.5 um
Si dopado com Er
Centros deficientes em Ref. [23]

oxigénio (ODCs)
Refs. [26,27,37,38]

Figura 2.1. Regides do espectro eletromagnético onde alguns dos materiais relacionados ao
Si apresentam luminescéncia.
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2.2.1 Efeitos de confinamento quantico

Conforme vimos no Cap. 1, o tratamento térmico apds a implantagdo de ions da
inicio a nucleacao e ao crescimento de nanoparticulas do material implantado, devido
a necessidade de minimiza¢do da energia livre do novo sistema precipitado-matriz.
Com o aumento da temperatura, o tamanho médio do sistema de nanoparticulas evolui
através de um processo de crescimento competitivo denominado Ostwald ripening.
Logo, uma vez ocorrido esse processo, a presenca de nanocristais no interior do 6xido
podera levar ao surgimento de efeitos de confinamento quantico (CQ) durante a
excitacdo do material com uma fonte luminosa.

Os efeitos de CQ estdo relacionados com a modificacdo da estrutura de bandas de
um material em fun¢do de seu tamanho. Quando os atomos sdo arranjados de maneira
organizada para formar um cristal, seus niveis de energia se somam para formar
bandas de energia. No caso de um semicondutor bulk (3-D), a densidade de estados
p(E) que os elétrons podem ocupar varia de modo continuo. Entretanto, quando
barreiras de potencial sdo criadas, limitando o movimento dos elétrons em uma das
direcoes, em dimensdes da ordem de raios de Bohr dos portadores no material,
ocorrera uma mudanca na densidade de estados de energia permitidos [40-42].
Limitando um dos lados do cubo tridimensional, os elétrons ficam aprisionados em
duas dimensoes e p(E) se torna quantizada. Neste caso, teremos os chamados pogos
quanticos (2-D). Se as dimensdes continuarem a serem limitadas, teremos os fios
quanticos (1-D) e os pontos quanticos (0-D), conforme ilustrado na figura 2.2.

Além de alterar a densidade de estados de energia, a redu¢do em tamanho que o
material sofre nas trés dimensdes, passando de bulk a nanocristal (ponto quantico) e
fazendo com que os portadores de carga sofram confinamento quantico, também leva a
um aumento da energia dos niveis discretos, sendo AE o d>, onde d é o didmetro do
nanocristal [43]. Considerando um nanocristal semicondutor, o mesmo sera

considerado um ponto quantico e tera efeito de CQ forte se:

I.<<d<a, (2.1)
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Bulk Poc¢o Quantico Fio Quantico Ponto Quantico

p (E)

N

Energia Energia Energia Energia

Figura 2.2. Representacdo da mudanga da densidade de estados em funcdo do confinamento
quantico. (Adaptado de [45]).

onde /. ¢ o parametro de rede do semicondutor € ap € o raio de Bohr. Ou seja, em
comparacdo com uma célula unitiria, um ponto quantico tem um tamanho
macroscopico, porém em qualquer outra escala ¢ considerado pequeno. Confinamento
quantico fraco ocorrera para nanocristais com didmetros maiores que o raio de Bohr
dos portadores no material [44,45].

Se um elétron ¢ excitado da banda de valéncia para a de condugdo, deixando um
buraco na banda de valéncia, estes dois portadores podem criar um estado ligado por
interagdes Coulomb. Esse estado ligado, conhecido como éxciton, ocorre devido a
recombinac¢do dos portadores, levando a emissdo de um foton. O raio de Bohr do

éxciton ¢ dado pela seguinte equacao:

Ay =————| —+— (2.2)

sk
onde &£, € a constante dielétrica relativa do meio, m, € a massa efetiva do elétron e

%
my, ¢ a massa efetiva do buraco, e m ¢ a massa do elétron em repouso. O raio de
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Bohr resultante para os éxcitons em semicondutores ¢ muito maior do que o de um

atomo de Hidrogénio, uma vez que as massas efetivas dos portadores sdo

J4

consideravelmente menores que a massa de um elétron em repouso, ¢ &, €

consideravelmente maior do que 1 para um semicondutor. Valores do raio de Bohr ap
para a maior parte dos semicondutores estdo no intervalo de 1 a 15 nm, sendo que,
para Si e Ge, por exemplo, Xia [44] e Yoffe [45] estimaram um valor de az = 4,3 ¢
11 nm, respectivamente. Com isso, de acordo com a equagdo 2.1, efeitos de
confinamento quantico forte em pontos quanticos de Si e Ge deverdo ocorrer somente
para nanocristais com d < 4,3 e 11 nm, respectivamente.

Logo, se a luminescéncia em nanocristais de Si e Ge tem como origem a
recombinag¢dao de portadores dentro dos mesmos, a energia do foton emitido estd
relacionada com os niveis discretos do ponto quantico, os quais por sua vez estdo
relacionados com a dimensao do nanocristal. Entretanto, embora os resultados obtidos
na literatura para luminescéncia em A’s longos mostram que a energia aumenta com o
decréscimo do tamanho do nanocristal (conforme previsto pela teoria de CQ), os
valores experimentais dessa energia diferem dos resultados obtidos por previsdes
tedricas que levam em conta apenas a recombinag¢ao de portadores no interior dos
nanocristais. Devido a isso, varios modelos foram sugeridos para a explicacao desta
discrepancia. Shimizu-Iwayama et al. [40] apresentaram um modelo para o qual os
fotons de excitagdo sdo absorvidos pela nanoparticulas de Si. Porém, segundo os
autores, a emissdao ndo ocorreria simplesmente devido a recombinacao elétron-buraco
no interior das nanoparticulas, mas estaria relacionada a defeitos localizados na
interface entre as particulas e o SiO,, 0s quais poderiam ter seus estados de energia
afetados por possiveis interagdes entre os nanocristais de Si formados no interior do
oxido. Em outro trabalho, Fernandez et al. [32] mostraram uma correlagdo entre a
energia de emissdo de PL, o tamanho médio e densidade de nanocristais de Si em
Si0,, sugerindo que o mecanismo de emissao ¢ uma transi¢ao fundamental localizada
na interface Si-SiO,, com o auxilio de uma vibragdo local em uma ligacao Si-O.
Outros estudos onde, ao invés de implantacdo idnica, técnicas de deposicao tal como

PECVD (Plasma enhanced chemical vapor deposition) foram utilizadas para a
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formacdo de nanoparticulas de Si e Ge embebidas em Si0,, modelos semelhantes aos
comentados acima, os quais levam em conta a presenga de estados de interface na
regido nanocristal/matriz, tem sido propostos para a explicacio dos resultados

experimentais, bem como as suas diferengas com o modelo geral de CQ [22,33-35,46].

2.2.2 Centros deficientes em oxigénio (ODCs)

A correlagdo entre a PL observada na regido de A’s curtos e¢ a formag¢ao de ODCs
no interior das camadas de SiO, ¢ apresentada em vérios trabalhos encontrados na
literatura [26,27,37-39]. A figura 2.3 mostra de maneira resumida como a criacio e
evolugdo de alguns defeitos podem ocorrer no SiO,.

Durante o processo de implantacao, a quebra de ligagdo entre um atomo de O e um
de Si destroi a rede local do SiO, [fig. 2.3(a)], levando a formacdo de um defeito
chamado centro paramagnético E’ [Fig. 2.3(b)], o qual ndo apresenta propriedade
radiativa. Este centro por sua vez, durante a propria implantacdo i0nica, porém
principalmente durante o processo de tratamento térmico, pode ser recombinado a
outro centro E’, levando ao surgimento de um centro deficiente em oxigénio (ODC), o
qual apresenta uma vacéancia de oxigénio entre dois atomos de Si. Este tipo de defeito
ODC ¢ denominado centro NOV (NOV- neutral oxygen vacancy) [Fig. 2.3(c)], o qual
¢ diamagnético e apresenta caracteristica radiativa. Além disso, o processo de
implantac¢do poderd levar a quebra de duas ligagdes entre Si e O, levando a formagao

de um defeito ODC denominado twofold-coordinated Si atom (Siy) [Fig. 2.3 (d)], o
qual também possui caracteristica radiativa. Para os casos onde a implantagcdo i6nica
de Ge ou Sn ¢ realizada, os dtomos implantados poderdo substituir atomos de Si na
rede, criando os mesmos tipos de defeitos.

As propriedades de luminescéncia destes defeitos em quartzo e SiO, vitreo foram
amplamente estudadas [47,48]. EmissOes na mesma regido espectral (= 2,7 eV para Si

e ~3,2 eV para Ge e Sn) sdo associadas tanto a centros NOV quanto a centros Si,
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c) h d)

’Si,GeouSn : @0

Figura 2.3. (a) Fragmento de uma rede perfeita do SiO,; (b) centro paramagnético E’; (c)
centro NOV (neutral oxygen vacancy); (d) centro twofold-coordinated Si atom ( Siy ), ou Gey,

ou Snj.

(ou Ge; e Sn)). Entretanto, vérios resultados na literatura reforgam a atribui¢do das
emissoes a centros NOV. Tohmon et al. [49] mostraram, através de calculos de orbital
molecular ab-initio, que um centro NOV na forma =Si—Si= apresenta emissdo em
2,7¢eV, devido a um “movimento de mola” deste centro luminescente. Resultados
experimentais também favorecem a existéncia de centros NOV [50-52], pois através
de experimentos de irradiagdo de SiO, com raios y e radiacdo UV, confirmaram as

seguintes reacoes:

=Si-Si= —L—> =Sie Si'= (2.3)

—Ge-Si= — 5 _Ges Si'=  (24),
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as quais mostram a existéncia de uma anticorrelacdo entre a criacdo de centros E’
(=Sie e =Gee) ¢ a intensidade de PL. Ou seja, antes da irradiacdo, o SiO, apresentava
luminescéncia devido a centros NOV, os quais, apds o processo de irradiagdo, foram
destruidos e transformados em centros nao radiativos E’, levando a reducao do sinal de
PL. A existéncia de centros E’ no interior da matriz do 6xido ¢ verificada por medidas
de ressonancia paramagnética eletronica (EPR) devido ao carater paramagnético do
defeito. Outros trabalhos na literatura mostram resultados semelhantes ao comentados
acima [53,54].

A existéncia de centros NOV também foi observada em camadas de SiO,
implantadas com elementos do grupo IV e tratadas termicamente. Conforme
discutimos anteriormente, a forma¢ao de nanocristais no 6xido resulta na emissao de
luz devido a efeitos de CQ. Entretanto, para essas mesmas amostras, intensa PL na
regido de A’s curtos também ¢ observada, sendo certas propriedades, tais como energia
de emissdo e excitacdo, independentes do tamanho das nanoparticulas formadas no
interior do oxido [27,37,38]. Por outro lado, a intensidade de PL mostrou-se
dependente do tamanho médio dos nanocristais. Devido a isso, os autores excluiram
efeitos de CQ e atribuiram a origem da PL a transi¢oes radiativas de centros NOV.

Rebohle et al. [27] sugeriram qualitativamente que a criagdo de centros
luminescentes NOV se da na regido de interface entre as nanoparticulas e a matriz,
sendo possivelmente formados pelos a&tomos localizados na superficie dos nanocristais.
Entretanto, resultados de microscopia eletronica de transmissao (TEM) destes mesmos
autores mostram que, em amostras de SiO, onde a concentragdo de atomos
implantados de Ge e Sn ¢ muito baixa e a existéncia de nanoparticulas ndo foi
observada, PL na regido do azul-violeta também foi medida [55,56].

Portanto, a partir dos resultados encontrados na literatura, pode-se concluir que
ainda ndo hd um concreto entendimento das propriedades estruturais envolvendo a
formagdo de nanoparticulas e centros NOV. Logo, a investigagdo dos mecanismos
atoOmicos relacionados com o surgimento de nanoestruturas (criacdo de nanoparticulas
e centros luminescentes) no sistema Ge-SiO, ou Sn-Si0, podera levar a elucidagdo de
importantes aspectos, trazendo dessa forma uma importante contribuicdo para a

compreensdo da origem da luminescéncia deste material.
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Capitulo 3

Meétodos experimentais

Nosso trabalho experimental consistiu essencialmente em preparar e caracterizar
camadas de SiO,/Si implantadas com ions de Ge e Sn e submetidas a tratamento
térmico. Nesse capitulo, apresentaremos as técnicas experimentais de preparagdo e
caracterizagdo por noés utilizadas, descrevendo de maneira simplificada os principios

basicos envolvidos em cada uma delas.

3.1 Técnicas de preparacio

A preparagao das amostras investigadas neste trabalho consistiu de trés etapas:
oxidacdo de camadas de SiO, sobre substrato de Si(100), implantagdo/irradiagao
16nica das amostras Si0,/Si (100) e tratamentos térmicos pos-implantagdo. A seguir,

descreveremos cada um desses processos.

3.1.1 Crescimento térmico de camadas finas de SiO, sobre Si

O crescimento de camadas de SiO, através da oxidacao térmica de Si ¢ bastante
utilizado nos processos de fabricacdo em microeletronica. A principal vantagem em
produzir estas camadas reside no fato de que as mesmas sao relativamente livres de
contaminag¢ao, além de o processo de oxidagao ser extremamente simples. Para futuras
aplicagdes em optoeletronica, o uso do sistema SiO,/Si formado por oxidagdo ¢
bastante promissor, uma vez que dispositivos eletroluminescentes podem ser
fabricados através da tecnologia C-MOS (Complementary Metal Oxide

Semiconductor), a qual ¢ altamente utilizada em microeletronica e faz uso do processo
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de oxidacao térmica do Si para a formagao de camadas finas de SiO, [1,24,26-28,57-
60].

Para o presente trabalho, substratos de Si(100) tipo-»n foram submetidos a oxidagao
térmica a uma temperatura de 1000 °C em processos de oxida¢do seco e umido. As
camadas de Si0, apresentaram espessuras de * 180 nm, de acordo com medidas de
elipsometria realizadas em diferentes regides do substrato oxidado. Essa espessura
também foi confirmada por medidas de retroespalhamento Rutherford (técnica
discutida na se¢do 3.2.1). As camadas de Si0, foram crescidas em colabora¢do com a

equipe do Dr. W. Skorupa, do Forschungszentrum Rossendorf (Dresden, Alemanha).

3.1.1.1 Conceitos gerais

A formacdo de 6xido nativo sobre Si ocorre em temperatura ambiente, devido a
exposicdo direta do material ao ar, podendo chegar a espessuras de até 40 A.
Entretanto, para o crescimento acelerado de camadas com maiores espessuras, O
substrato de Si deve ser mantido em elevadas temperaturas (900 — 1200 °C) em um
ambiente oxidante, geralmente em atmosfera de O, seco (processo seco de oxidagao)
ou vapor de H,O (processo umido).

Os mecanismos de formacdao do SiO, sdo baseados no fato de que a espécie
oxidante deve se mover durante o crescimento da camada de modo a atingir a
superficie do Si. No processo de oxidacdo com O, seco, as especies quimicas que
difundem durante o crescimento da camada de 6xido sdo ions de oxigénio. Dessa

forma, a reacdao quimica que ocorrerd na superficie do substrato de Si sera:

Si+0, - Si0, (3.1)

onde uma molécula de oxigénio (O,) resultard em uma molécula de 6xido de silicio

(Si0,).
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No processo imido de oxidacdo, um gas inerte (N, ou argdnio) ou o proprio
oxigénio ¢ borbulhado através de agua aquecida a 95 °C, correspondendo a uma
pressao de vapor de H,O de 640 Torr (0.842 atm). Com isso, moléculas de H,O

formarao um ambiente imido de oxidagdo, sendo a reagdo de oxidagdo dada por:

Si+2H,0 = Si0, +2H, (3.2).

Neste processo, duas moléculas de agua sdo usadas para formar uma molécula de
Si0,. O hidrogénio envolvido na reacao difunde rapidamente durante o crescimento do
oxido, deixando o sistema na superficie livre.

O processo umido de oxidagdo ¢ mais rapido do que o processo seco, devido ao
vapor d’agua apresentar maior solubilidade sélida no SiO, que o O, seco (3x10"
moléculas/cm’ para o vapor de H,O e 5.2x10" moléculas/cm’ para O,). Entretanto,
além do processo de oxidacdo, a atmosfera de vapor de H,O também pode levar a
formacdo de grupos hidroxilicos (Si-OH) no interior da camada de SiO,, através da

reagao:

H,0+Si-0-Si = Si—OH+OH-Si (33).

A presenca desses grupos leva ao aumento da porosidade do 6xido, enfraquecendo
desta forma a rede amorfa do SiO,. Tal caracteristica faz com que 6xidos crescidos em
ambiente Umido apresentem uma densidade menor do que aqueles crescidos em
ambiente seco (2.15 g/cm’ para ambiente umido e 2.25 g/cm’ em ambiente seco).
Maiores detalhes sobre os aspectos fundamentais dos processos de oxidagcdo podem ser

encontrados nas Refs. [57-60].

3.1.2 Implantacio e Irradiacio idnica

A implantacdo i6nica ¢ uma técnica que permite introduzir qualquer elemento

quimico em uma dada matriz, levando a alteracdo da estequiometria original da
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amostra, o que podera modificar suas propriedades mecanicas, elétricas, magnéticas ou
Opticas. As principais vantagens da técnica sdo a alta controlabilidade e
reprodutibilidade de parametros como a concentracdo absoluta de atomos implantados
e a uniformidade de distribuicdo desses através da amostra. Na implantagdo, as
energias ¢ doses dos ions sdo escolhidas de maneira que os 4&tomos se concentrem no
interior do material apos o processo. Por outro lado, quando o objetivo € somente
transferir energia para o material, produzindo danos, utiliza-se o processo de irradiacao
10nica, onde as energias e doses sdo escolhidas de tal forma que os ions acelerados
atravessem o material que se deseja modificar (ex.: filme fino depositado sobre
substrato), transferindo energia através de processos eletronicos ou nucleares, o que
levara a modificagdes fisico-quimicas bem como a criagdo de novas fases ou novos
materiais. Os tipos de dano e suas conseqiiéncias nas propriedades do material
dependerao do regime de transferéncia de energia presente na irradiacao.

No presente trabalho, os filmes de SiO, crescidos termicamente sobre Si(100)
foram submetidos a diferentes processos de implantagdo e/ou irradiagdo iOnica.
Primeiramente, conforme ilustrado na figura 3.1(a), amostras de SiO, foram
implantadas em temperatura ambiente (TA) com ions de Ge" ou Sn’, em energias e
doses (ver tabela 3.1) escolhidas de tal forma que um perfil gaussiano do elemento
implantado se formasse no interior do 6xido, apresentando um pico de concentragao de
~ 3 at.% a 90 nm da superficie, isto ¢, no centro da camada de SiO,. Além disso, em
um segundo experimento [Fig. 3.1 (b)], anteriormente as implantagcdes com ions de
Ge', algumas amostras foram irradiadas em TA com ions de He", Si", Kr' e Au’. Para
isso, as energias e doses foram escolhidas de tal maneira que os ions atravessem o
filme de SiO, transferindo energia para este, depositando-se por tltimo no substrato de
Si. Conforme veremos nas proximas secoes, a transferéncia de energia ocorre através
de processos eletronicos (S,) e processos nucleares (S,). Para os experimentos
realizados no presente trabalho, a irradiagdo com He' transfere energia devido a
processos eletrdnicos, enquanto que para o caso do Au' o processo ¢é
predominantemente nuclear. Na tabela 3.1 estdo mostrados os parametros de

implantacdo e irradiagdo por nos utilizados.
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Figura 3.1. Esquemas do processo de implantagdo i6nica de ions de Ge™ ou Sn' (a) e do
processo de pré-irradiagdo com diferentes ions seguido da implantagio de Ge' (b).

ion Energia | Dose - ¢ Se Sh & (Se+Sn)
(MeV) (ion/cm?) (eV/A) (eV/A) (eV/ A%
" Ge' 0,12 1,2x 10" 34,3 126,2 192,6
' Sn" 0,2 2x 10" 22,1 210 464,2
f Si* 1,0 2% 10" 92,5 8,25 20,15
f He' 0,4 1 x10' 34 0,09 35
K™ 0,8 4 x 10" 87 88 70
F Au 1,5 6x 10" 149 281 258

Tabela 3.1. Pardmetros de implantacio” e irradiagio’. Os poderes de freamento eletronico
(Se) e nuclear (S,) foram calculados pelo programa SRIM-2003 [61,62]. A densidade total de
energia depositada pelo feixe de ions ¢ dada por ¢ (Se + Sy).
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As 1implantacOes e as irradiacOes 10nicas foram realizadas utilizando os
aceleradores HVEES00 (500 kV) e Tandetron (3 MV) do Laboratério de Implantagao
I6nica do Instituto de Fisica da Universidade Federal do Rio Grande do Sul. Um
esquema do implantador de ions de 500 kV ¢ mostrado na figura 3.2. O processo de
implantacdo pode ser separado esquematicamente nas seguintes etapas: geracdo de
ions, pré-aceleragdo, selecdo de isotopos desejados e aceleracao destes. A geracao de
ions consiste, essencialmente, em vaporizar uma amostra contendo os is6topos a serem
implantados e na sua posterior ionizagdo, a qual, geralmente ¢ feita bombardeando-se a
regido de vapor com elétrons. Numa segunda etapa, os ions gerados sdao pré-acelerados
eletrostaticamente e a selecdo do isotopo ¢ feita por meio da relacdo carga/massa dos
fons em um separador magnético. Finalmente, o feixe de ions ¢ acelerado até sua
energia final, que varia tipicamente de poucos keV até centenas de keV. O perfil do
feixe de ions ¢ controlado por meio de varios conjuntos de lentes eletromagnéticas que
permitem dirigi-lo para o alvo, o qual se encontra em uma camara de alto vacuo (p <
107 Torr).

O funcionamento do acelerador Tandetron de 3 MV ¢ praticamente idéntico ao
implantador de 500 kV, exceto por algumas diferencas. Os ions sdo gerados na fonte e
carregados negativamente ao passarem por um canal de Li. Apos a selecdo
carga/massa que ocorre no magnetron de inje¢do, os ions sao acelerados através de um
fluxo contendo nitrogénio gasoso, onde perdem elétrons trocando a carga. Uma nova
aceleracdo dos ions agora positivos direciona o feixe para a linha desejada, onde a

implanta¢do ou irradiacdo 106nica sera realizada.

3.1.2.1 Interacao de ions com a matéria

Quando o ion avanca em sua trajetéria através do alvo, ele ¢ freado e,
conseqiientemente, sua energia decresce. A quantidade de energia perdida por unidade
de comprimento, a qual ¢ denominado poder de freamento, depende das

caracteristicas do ion, da velocidade deste e da composi¢ao do alvo. O experimento
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1- Fonte de ions

2- Ventilador da fonte de ions
3- Camara de lentes

4- Analisador Magnético

5- Fenda termo-mecénica

6- Bomba turbo-molecular

7- Garrafa de gés

8- Motor gerador

9- Fonte de alta voltagem

10- Vélvula de barreira

11- Visor

12- Monitor do perfil de feixe
13- Fendas ajustaveis

14- Tubo acelerador

15- Lentes triplas

16- Varredura de feixe

17- Armadilha para os ions neutralizados -
18- Monitor de perfil de feixe

19- Camara de alvos

Figura 3.2. Esquema do implantador de ions HVEES00 do IF-UFRGS.
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conceitualmente mais simples para determinar o poder de freamento de um certo tipo
de ion em um dado material, ¢ o de medir a perda de energia AE que ocorre, quando
um feixe de ions monoenergético atravessa um alvo de espessura Ax € composi¢ao

conhecida. De uma forma geral, o poder de freamento ¢ definido por:

AE _dE
lim — = —(E
Im-—=——(£) (34).

A perda de energia ocorre através de processos eletronicos e nucleares. Com isso,
em uma boa aproximacao para a maioria dos casos [61], pode-se considerar os tipos de

perda de forma descorrelacionada, escrevendo:

() (dE)
dx dx dx (3.5).

eletronico nuclear

A figura 3.3 mostra esquematicamente como essas duas contribui¢cdes dependem
da energia do projétil. No caso de ions pesados e/ou com baixas energias, predominam
os processos de transferéncia de energia através de colisdes elasticas, freamento
nuclear (S,). O evento que ocorre neste regime € a colisdo dos ions incidentes com os
nucleos blindados do material alvo. Neste evento, parte da energia cinética do ion ¢é
transferida diretamente ao atomo alvo. Se essa energia for maior que a energia
necessaria para deslocar o atomo alvo de sua posi¢ao de equilibrio, entdo a colisdo
resultard no deslocamento espacial deste atomo. Este, por sua vez, podera colidir com
outros atomos do alvo, fazendo com que varios deslocamentos ocorram. Isso levara a
formacdo de regides no material com alto numero de deslocamentos atdmicos,
conseqiiéncia das sucessivas colisdes eldsticas. Esse processo resulta na formagao de
defeitos, tal como a formagao de vacancias.

No regime de freamento eletronico (S,), predominante para o caso de ions leves
e/ou com altas energias, os eventos que ocorrem sao colisdes ineldsticas entre os ions e

a coroa eletronica dos atomos que compdem o alvo. Os danos gerados por esses
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eventos sao basicamente a excitagdo e ionizagdo atdmica, os quais levam a quebra de
ligacdes quimicas entre atomos do alvo.

Para as implantagdes de Ge e Sn realizadas no presente trabalho, onde a
transferéncia de energia devido a processos nucleares ¢ maior (ver tabela 3.1), o
numero de vacancias produzidas por ion implantado, obtido por simulagdo com o
programa SRIM [62] é: Ge (120 keV) — =1430 vac./ion; Sn (200 keV) — = 2360
vac./ion.

Nos experimentos de pré-irradiacao i0nica, a escolhas dos parametros foram feitas
de tal forma que os dois regimes de transferéncia de energia fossem obtidos, e seus
efeitos pudessem ser investigados nas propriedades de nanoparticulas de Ge formadas
nos filmes de Si0O,. Conforme mostrado na tabela 3.1, para que o regime de freamento
nuclear fosse predominante, irradiagdes com feixe de ions de Au' foram utilizadas. J4
o uso de fons leves tal como o He' faz com que processos de perda de energia

puramente eletronicos ocorram no interior do 6xido.
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Figura 3.3. Perda de energia Eletronica e Nuclear como fungdo da energia do ion.
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3.1.2.2  Perfil de concentracao dos ions implantados

O perfil de concentragao em funcao da profundidade (c(x)) dos ions implantados ¢
tipicamente gaussiano, podendo ser caracterizado por um alcance projetado (R,) € um

desvio padrdo (AR,), conforme descrito na equagdo 3.6:

onde @ ¢ a fluéncia ou dose de atomos implantados por unidade de area.

O alcance projetado R, ¢ dependente dos processos fisicos de transferéncia de
energia que ocorrem quando os ions incidentes colidem com os dtomos da amostra.
Durante a implantacdo, os ions incidentes perdem energia cinética até a completa
interrupcao de sua trajetoria no interior do material. Os eventos colisionais durante a
trajetéria sdo sucessivos € ocorrem de maneira estatistica. Com isso, ao incidir um
feixe de ions com a mesma energia cinética, devido a natureza estatistica do processo,
diferentes trajetorias serdo percorridas pelos projéteis, sendo que alguns serdo freados
antes que R, enquanto outros penetrarao mais profundamente na amostra. Logo, de
acordo com a equacao 3.6, a implantagdo produzirda um perfil de concentragdao de
atomos centrado em R, com uma largura de distribui¢do AR,

A interagdo dos ions com a matéria pode ser obtida através de meétodos de
simulacdo Monte-Carlo. Um dos programas que utiliza este método ¢ chamado TRIM
(Transport of Ilons in Matter) [61]. A figura 3.4 ilustra a simulagdo do perfil de
implantagdo dos ions de Ge (120 keV) no interior das amostras SiO,/Si, obtido através

deste programa, na versao SRIM-2003 [62].
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Figura 3.4. Simulacao do perfil de implantacdo do Ge utilizando o programa SRIM [62].

3.1.3 Tratamentos térmicos

Com o objetivo de formar nanoparticulas de Ge e Sn no interior dos filmes de
Si0,, ap6s o processo de implantagdo i0nica as amostras foram submetidas a
tratamento térmico através da utilizacdo de um forno convencional do tipo mufla, no
qual foi introduzido um tubo de quartzo contendo as amostras. Esse tipo de forno

possui um sistema de aquecimento formado por um conjunto de resisténcias, as quais
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ficam isoladas da regido onde se localiza o tubo de quartzo através de uma parede de
tijolos refratarios. A temperatura dentro do forno ¢ medida através de um termopar do
tipo Cromel-Alumel, o qual esta ligado a um controlador de temperatura. Com o
objetivo de investigar a evolucdo estrutural do sistema de nanoparticulas, as
temperaturas de tratamento térmico variaram de 400 a 1100 °C e os recozimentos
foram realizados em atmosfera inerte e em vacuo.

Para os tratamentos realizados em atmosfera inerte, um fluxo de N, ultrapuro
(99,998 % de pureza) de = 0,5 litros/minuto foi utilizado durante todo o tratamento,
sendo iniciado 15 minutos antes da introdu¢ao do tubo no forno pré-aquecido, e
desligado somente 15 minutos ap6s a retirada do tubo do forno. Esse procedimento foi
adotado de modo a evitar a exposicao direta das amostras ao ar em temperaturas
superiores a ambiente (TA), embora o periodo de resfriamento das amostras até¢ a TA
nao tenha ultrapassado 5 minutos. Para os tratamentos térmicos em vacuo, a pressao
mantida dentro do tubo foi p < 2x107 mbar, através do uso de um sistema de vacuo
com bomba mecanica e turbo-molecular, € uma armadilha de nitrogénio liquido.

Todos os recozimentos (fluxo de N, ou vacuo) foram feitos durante um periodo de
30 minutos, o qual corresponde ao tempo em que o tubo de quartzo contendo as
amostras permaneceu dentro do forno (pré-aquecido na temperatura desejada). A
queda de temperatura dentro do forno no momento da introdug¢do do tubo foi de
~ 10 °C. Apos essa queda de temperatura, o tempo de subida da temperatura do forno
até atingir a temperatura original foi de cerca de 3 minutos. A figura 3.5 ilustra o

processo de tratamento térmico em fluxo de N, e em vacuo.
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Figura 3.5. Ilustracdo do sistema de tratamento térmico convencional em fluxo de N, (a) e
em vacuo (b).
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3.2 Técnicas de analise

3.2.1 Retroespalhamento Rutherford (RBS)

As medidas de retroespalhamento Rutherford (RBS, “Rutherford Backscattering
Spectrometry’) foram realizadas com o objetivo de determinar o perfil de
concentracao dos atomos de Ge e Sn implantados, em funcdo da profundidade, para
diferentes temperaturas de tratamento térmico. Além disso, a espessura das camadas
de Si0, também foram obtidas. Combinando os resultados de RBS ¢ TEM (conforme
veremos no Capitulo 4), conseguimos estimar a fracdo de atomos implantados
presentes em nanoparticulas de Ge crescidas no interior do SiO,. Os espectros de RBS
foram adquiridos utilizando um feixe de He" de 900 keV em angulo rasante de 45°, o
que permitiu melhorar a resolucdo em profundidade da medida, conforme sera
discutido mais adiante. Foram utilizados dois detectores de barreira de Si com 13 keV
de resolucdo, posicionados a 135° em relagdo ao feixe de ions, devido ao uso de
angulo rasante na entrada dos ions. A pressdo da camara foi mantida em vacuo de
1x10® Torr. Os espectros obtidos foram normalizados a partir do sinal de fons
retroespalhados por uma hélice fina de ferro puro. A hélice gira em velocidade angular
constante e atravessa o caminho do feixe periodicamente. Os ions retroespalhados pela
hélice sdo detectados por um sistema independente e contados integralmente dentro de
uma janela de energia adequada. Esta contagem ¢ proporcional a corrente do feixe de
ions e portanto serve para a normalizacdo de todas as medidas. A figura 3.6 mostra a
geometria tipica de um experimento de RBS.

A idéia conceitual da técnica ¢ bastante simples. Um feixe monoenergético de ions
leves ¢ acelerado contra a amostra a energias relativamente altas (= 1 MeV). As
particulas podem colidir frontalmente com os atomos que compdem o alvo, porém
esses eventos sdo de baixa probabilidade devido a reduzida dimensdao dos nucleos
atomicos. As poucas particulas do feixe que colidem quase frontalmente com os
atomos do alvo sofrem grandes mudangas em energia e dire¢do, deixando novamente a

amostra e eventualmente sendo coletadas em um detector posicionado a um
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determinado angulo em relacdo ao feixe incidente. A energia com que atingem o
detector estd relacionada com o tipo de atomo que sofreu a colisdo, € com a
profundidade que a mesma ocorreu na amostra.

A conversao de um espectro de RBS para distribuicoes em profundidade na
amostra ¢ feita considerando principios fisicos simples. Supondo um feixe de ions com
energia E, incidindo sobre uma amostra, teremos algumas particulas que sofrerdao
colisdes e serdo retroespalhadas devido a interagdo coulombiana com os adtomos do

alvo. A razdo entre as energias apods e antes da colisdo define o fator cinematico K:

=t
= (3.7)
0
Angulo o Detector AM. Acelerador
Espalhamento @ ‘ ] Feixe de ions

Amostra

AT | {PA]

AMP MCA

Figura 3.6. Representacdo esquematica de um experimento de RBS, onde AM. ¢ o
analisador magnético, PA é o pré-amplificador, FAT ¢ a fonte de alta tensdo, AMP ¢ o
amplificador e MCA ¢ o analisador multicanal (adaptado de [63]).
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Supondo-se ainda que as colisdes sdo elasticas, podemos utilizar o principio da

conservacao de energia e momentum para definir o fator K como:

2

-, /0,y sen? 0] + (M, 1 M) cos o

K(M,,M,,0) =
(M,.M.6) 1+(M,/ M,)

(3.8)

onde M, ¢ a massa atomica do projétil, M, a massa atdmica do alvo e 0 ¢ o angulo de
espalhamento, ou seja, o angulo entre as dire¢des inicial e final do projétil. A
Figura 3.7 ilustra o principio da técnica RBS, bem como um espectro tipico
correspondente, para uma amostra de composicao 4,,B,,.

Atualmente existem tabelas que apresentam os valores do fator cinematico K para
diversas configuragdes experimentais, de onde se obtém diretamente a espécie quimica

relacionada com um determinado sinal no espectro de RBS [63, 64]. A freqiiéncia

ions incidentes

fE{me keV
detector
L)
2000 B A
E, E|E,
1004}
substrato
L
] X !
0 1000
Energia (keV)

Figura 3.7. Representacao esquematica de um experimento de RBS e o espectro tipico
correspondente, para uma camada de composi¢cdo 4,,B, sobre um substrato (Adaptado de

[64]).
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de ocorréncia de uma colisdo com um atomo da amostra analisada esta diretamente
relacionada a concentracao relativa deste elemento no alvo e com a se¢cdo de choque de
espalhamento. Logo, o numero de contagens obtido durante a aquisicdo de um
espectro fornece informacao de natureza quantitativa sobre a composi¢dao da amostra.
A concentracdo de uma impureza presente a certa profundidade em uma dada matriz
pode ser estimada a partir da altura (em nimero de contagens) do sinal dessa impureza
em relacdo a altura do sinal da matriz.

A resolucao em profundidade da técnica RBS ¢ conseqiiéncia da perda de energia
dos ions incidentes quando os mesmos penetram no alvo. Podemos determinar a

profundidade x na amostra a partir do conceito de perda de energia [63], obtendo:
onde /S] é o fator de perda de energia, que na aproximacdo de superficie' é dado por:

K (dE 1 (dE
S1= + (3.10)
cosOy \dx )y cosO,\ dx Jgp

Os angulos 0; e 0, estdo ilustrados na figura 3.7. Em profundidades maiores, onde a
distancia percorrida pelos ions dentro da amostra ¢ maior, a perda de energia passa a
ser consideravel e a aproximagao de superficie nao deve ser utilizada. Em casos assim,
pode-se usar a aproximagdo de energia média [63]. No presente trabalho, como
investigamos filmes finos de SiO, com espessuras em torno de 200 nm, e os d&tomos
implantados se concentraram dentro do 6xido, a aproximacao de superficie fornece
resultados satisfatorios.

Uma vez que a energia estd diretamente relacionada com a profundidade, a
resolucdo em profundidade também estd relacionada com a resolucdo em energia, a

qual depende de fatores fisicos (flutuacoes estatisticas na perda de energia-straggling)

! Para regides proximas a superficie, a variagdo relativa da energia ao longo da trajetoria de entrada é pequena e,
portanto, (dE/dx).nyaqa € avaliada a Ey e (dE/dx)sqia, @ KE).
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e fatores eletronicos. Em geral a resolucdo em profundidade pode ser melhorada
através da manipulacao dos parametros experimentais, tais como energia do feixe e
angulo de incidéncia dos ions (ver equagdes 3.9 e 3.10). Nas condigdes utilizadas no

presente estudo, a resolucao em profundidade ¢ de cerca de 13 keV.

3.2.2 Microscopia eletronica de transmissao (TEM)

A técnica de microscopia eletronica de transmissao (TEM) foi uma importante
ferramenta de caracterizagdo utilizada nesta tese. Através de sua utilizacdo, foi
possivel obter varias informagdes sobre as propriedades estruturais dos nanocristais de
Ge e Sn formados no interior das camadas de SiO,. As analises foram realizadas no
microscopio JEOL-2010 de 200 kV do Centro de Microscopia Eletronica (CME) da
UFRGS. Parte dos resultados referentes a formacao de ilhas de B-Sn na interface
S10,/S1(100) (ver Capitulo 5), foram obtidos no microscopio de 300 kV do Centro
Atomico Bariloche-Argentina, em trabalho de colaboragdo com pesquisadores daquele

centro.

3.2.2.1 Funcionamento de um microscoépio TEM

Em um microscopio TEM uma amostra fina ¢ iluminada com um feixe de elétrons
de densidade de corrente uniforme, a fim de se obter imagens de estrutura
microscopica, ou da propria estrutura cristalina, a partir do feixe transmitido [65].
Quanto a formacao de imagem de uma rede cristalina, resultados 6timos sao obtidos
com um TEM operando na faixa de energia de 200 a 300 kV. Um esquema bésico do
funcionamento de um microscopio TEM esta ilustrado na Figura 3.8.

Um feixe de elétrons ¢ emitido de um canhao eletronico por emissdo termidnica ou
por emissdo de campo, e acelerado no tubo de alta tensdo (200 kV no microscopio
JEOL-2010). Apos isso, um conjunto de lentes eletromagnéticas e uma abertura
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(ambas denominadas condensadoras) permite o controle da area de iluminacao pelo

feixe na amostra, bem como do angulo de convergéncia do feixe sobre a mesma.

(a)

Abert. condensadora ———»
Lente condensadora ——»

Amostra ————»
Lente objetiva ————————

Abert. objetiva —»
1* difragdo .~
1* imagem
Abert. difragdo —-—L

Lente Intermedidria ——
2°* difragdo - ———-———-——-

2% imagem

Lente projetora ————
3* difracdo .- — - ——____

Tela fluorescente —»

Figura 3.8. Representagdo esquematica da formagdo de imagem (a) e difracdo (b) em um
microscopio TEM. (Adaptado de [65]).

Abaixo da amostra estd localizada a lente objetiva, cuja funcdo principal ¢ a
formagao da primeira imagem intermediaria. Um padrao de difragdo (1* difragdo) ¢
criado no plano focal posterior (BFP — back focal plane) da lente objetiva. Para
obtencao do modo imagem, a abertura da objetiva ¢ inserida de modo que somente um
feixe de interesse seja transmitido, levando ao aumento de contraste. No modo

difragdo, a abertura da objetiva ¢ retirada e introduz-se a abertura para difracao (SAD
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— selected area difraction) no plano da primeira imagem. Com essa abertura, pode-se
selecionar os feixes provenientes da regido de interesse na amostra para a formagao do
padrao de difracdo. A imagem ¢ formada por lentes denominada intermediaria e
projetora, que reproduzem e magnificam a distribuicdo de intensidade do feixe de
elétrons apos a sua transmissao pela amostra sobre uma tela fluorescente. Esta imagem
pode ainda ser gravada por exposicao direta de uma emulsdo fotografica a esse feixe,

ou digitalizada por camera CCD.

3.2.2.2 Conceitos gerais

O microscopio TEM pode fornecer uma alta resolu¢do em imagem, uma vez que
os elétrons apresentam comprimentos de onda extremamente pequenos em
comparagdo com outras formas de radiagdo (luz, raio-x, neutrons, etc...). O
comprimento de onda (A) dos elétrons por sua vez dependera da tensao de operacao do
equipamento, sendo que, para um microscopio operando em 200 kV, teremos
L =0,0251 A. A resolugdio de ponto em um microscopio moderno estd entre 1 e 2 A.

As informagdes obtidas sobre as propriedades estruturais dos materiais resultam
dos processos de espalhamento que ocorrem quando os elétrons atravessam a
amostras. Duas formas de espalhamento podem ocorrer: eldstico e inelastico. Os
espalhamentos elésticos, que sdo resultantes da interagdo dos elétrons com o potencial
coulombiano efetivo dos ntcleos dos 4&tomos que compdem a amostra, ndo envolvem
perda de energia, podendo ser coerentes ou incoerentes. J& durante os espalhamentos
inelésticos, ocorre perda de energia, que se dd devido a interacdo do feixe de elétrons
com os elétrons da amostras. A figura 3.9 ilustra os processos de espalhamento que
ocorrem quando os elétrons passam pela amostra.

Os espalhamentos elésticos s@o os responsaveis pelo padrdo de difragdo obtido por
microscopia TEM. Portanto, se os centros de espalhamento na amostra estiverem
arranjados de uma maneira ordenada, como em um cristal, o espalhamento sera
coerente e o padrao de difragdo apresentard pontos luminosos (“spots” de difragdo)

ordenados. As caracteristicas deste padrdo de difragdo permitirdo obter informacdes
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cristalograficas sobre o material, como por exemplo o parametro de rede. Se a amostra
for constituida de um material amorfo, ou seja, sem ordem cristalina de longo alcance,

o padrao de difragdo apresenta uma estrutura de anéis.

Feixe
incidente
coerente
Elétrons incoerentes Elétrons
retroespalhados elasticamente secundarios
‘\\ /"
~V-- Elétrons
Amostra incoerentes
- ST espalhados
e “~._ T --.__elasticamente
A N
i Elétrons incoerentes
Elétrons coerentes espalhados . )
espalhados inelasticamente

elasticamente

Feixe
transmitido

Figura 3.9. Ilustracdo dos processos de espalhamento de elétrons que ocorrem quando o feixe
de elétrons de um microscopio atravessa uma amostra fina.

A imagem também estd relacionada aos espalhamentos elasticos, sendo formada a
partir do contraste (diferenga de intensidade) resultante da interagcdo entre os feixes
transmitido e espalhado. Quando a imagem ¢ formada majoritariamente pelo feixe
transmitido, denomina-se imagem de campo claro (BF-bright field). Por outro lado, se
a formacao de imagem se da através da escolha de um feixe difratado em especial,
tem-se uma imagem de campo escuro (DF-dark field).

A utilizacao de cada tipo de imagem e contraste dependera da informac¢do que se
deseja obter do material. A formacao de imagens a partir do chamado contraste de
difrac¢do € resultante de espalhamentos mais ou menos intensos que ocorrem devido as
caracteristicas da amostra. Regides mais espessas, por exemplo, espalham mais o feixe

do que regides mais finas, e elementos com maior nimero atdmico espalham mais do
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que elementos com numero atdmico menor. Com isso, neste tipo de contraste, se os
feixes espalhados sdo barrados pela abertura da objetiva, a regido da amostra que
espalha mais o feixe, e que por isso apresenta uma componente transmitida menos
intensa, aparece como uma regido mais escura na imagem final formada.

Quando somente a componente do feixe de elétrons espalhada a grandes angulos ¢
bloqueada pela abertura, temos o contraste de fase. Neste tipo de contraste, a fracdo do
feixe espalhado que passa pela abertura pode se recombinar com a componente
transmitida, porém apresentando uma diferenca de fase de m/2 em relagdo ao feixe
transmitido. Uma mudanca adicional de fase, através da mudanca do foco da imagem,
produz uma diferenca de fase positiva (overfocus) ou negativa (underfocus),
dependendo da soma vetorial entre as amplitudes das ondas transmitida e espalhada,
conforme ilustrado na figura 3.10.

No presente trabalho as imagens das nanoparticulas de Ge e Sn foram obtidas por
contraste de difracdo, somada a condi¢do de underfocus. Isto foi possivel devido a
diferenga de niumero atdomico entre os 4&tomos de Ge € Sn e 0s atomos que compdem a
matriz (Si e O), e também devido a diferenca de estrutura cristalina entre os
nanocristais ¢ a matriz de SiO, (amorfa). Além disso, para as imagens em alta
resolucdo utilizou-se o contraste de fase em condi¢do de underfocus, tornando possivel
a observacao dos planos de rede dos nanocristais de Ge e Sn. Maiores detalhes sobre a

técnica de TEM podem ser encontradas nas Refs. [65-68].

(I)i + d)sc : :
/J Pse i - s TC/GZ: O+ e i/z

n T e T

(a) (b) (c)

Figura 3.10. (a) Adigdo vetorial da amplitude da onda incidente ¢; com a onda espalhada ¢
defasada de m/2; (b) Contraste de fase positivo (overfocus) produzido por uma defasagem
adicional de m/2 em ¢g; (¢) Contraste de fase negativo (underfocus) produzido por uma
defasagem adicional de -m/2 em Q..
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3.2.2.3 Amostras para TEM

Conforme vimos anteriormente, a formag¢do de imagem no microscopio TEM se
da através dos processos de espalhamento que ocorrem quando os elétrons atravessam
a amostra. Dessa forma, a amostra deve ser muito fina, tipicamente da ordem de
alguns micrometros. Por isso técnicas especiais de preparacdo de amostras sao
indispensaveis.

As amostras utilizadas para as analises de TEM podem ser preparadas basicamente
em duas geometrias: secao planar e se¢do transversal. Na geometria em secao planar, a
incidéncia do feixe de elétrons ¢ perpendicular a superficie da amostra, enquanto para
a geometria em secao transversal o feixe ¢ paralelo a superficie, de tal maneira que a
regido de analise seja exatamente a sec¢do transversal da amostra.

Varios processos mecanicos, os quais nao discutiremos aqui, envolvem a
preparacdo destas amostras, de tal forma que, no final de todos os procedimentos, a
amostra seja um disco de 3 mm de didmetro com a parte central tendo uma espessura
tipica de 5 a 10 um. Finalmente, a amostra ¢ entdo perfurada no centro através de um
sistema de afinamento 16nico (ion-milling), por meio de duas fontes de ions de Ar que
bombardeiam o alvo, até a producdo de um furo diminuto. As regides de interesse na
amostra serdo as bordas do furo, as quais sdo tdo finas que permitem que os elétrons
sejam transmitidos.

Além do método convencional de preparagdo, outro procedimento também foi
utilizado para a preparacdo de amostras de geometria em secdo planar. Neste tipo de
amostra, ao invés de utilizarmos o afinamento i6nico, a camada de SiO, (180 nm)
implantada foi mantida intacta na regido central, enquanto que o substrato de Si foi
completamente removido nesta regido através do uso de uma solugdo de KOH. A
amostra foi mantida nesta solugdo por 2 horas em uma temperatura de 60 °C, sendo
que a superficie do SiO, foi colada em um suporte de vidro para evitar que parte do
oxido também fosse removida, embora em uma taxa menor que o Si [69]. A figura

3.11 ilustra a geometria das amostras utilizadas no presente trabalho.
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Figura 3.11. (a) Amostra de SiO,/Si; (b) Vista lateral de uma amostra convencional de
geometria de se¢do planar, (¢) Amostra em se¢do planar preparada com solucao de KOH; (d)
Vista superior de uma amostra em geometria de se¢do transversal, onde as camadas centrais
sdo as amostras de Si0,/Si implantadas.

3.2.3 Fotoluminescéncia (PL) e excitacdo de PL

3.2.3.1 Montagem experimental

As medidas de PL e excitagdo de PL (PLE) foram realizadas em temperatura
ambiente usando um sistema convencional de medida, onde a excitagdo foi feita com
lampada de Xe. A representacao esquematica do equipamento ¢ dada na figura 3.12.

Para os experimentos de PL, a luz proveniente da lampada incide no
monocromador-1, onde o comprimento de onda de excitacdo desejado ¢ selecionado.
Apos isso, o feixe de luz monocromadtica deixa o monocromador, incidindo
diretamente sobre a amostra. Com isso, a amostra sofre excitagdo e emite o sinal de
PL que ¢ captado pelo monocromador-2, o qual faz uma varredura em uma regido
espectral pré-determinada. O sinal € detectado por uma fotomultiplicadora que envia
um sinal para um controlador, que por sua vez estd conectado a um computador, onde
a aquisicao de dados ¢ feita.

Para o caso dos experimentos de PLE, o monocromador-2 ¢ fixo no comprimento
de onda de pico do sinal de emissdo PL, enquanto o monocromador-1 realiza uma
varredura em comprimento de onda de excitagdo, obtendo assim um espectro que

fornece as bandas de excitagao da PL. Portanto, medidas de PL e PLE permitem obter
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informagdes sobre as propriedades dos niveis de energia do material que compde a
amostra.

No presente estudo, o comprimento de onda de excitacao utilizado foi de 240 nm
(5,17 eV). Todos os espectros foram corrigidos com relagdo ao espectro da lampada de
Xe, sensitividade da fotomultiplicadora e efeitos de interferéncia. Parte dos resultados
de PL para as amostras pré-irradiadas com diferentes ions e implantadas com ions de
Ge foram obtidos no Forschungszentrum Rossendorf eV.- Dresden. J4 os resultados de
PL para o sistema Sn-SiO,, foram obtidos no equipamento de luminescéncia

recentemente implementado no Lab. de implantagdo I6nica da UFRGS.

: Detector

Monocromador 2

I Monocromador 1
Camara de
© Amostras /7 I
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é § \ Filtros
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Figura 3.12. Esquema bésico do equipamento utilizado nas medidas de PL.?

? Figura desenvolvida por R. Palmieri (Lab. uEletronica, IF-UFRGS)
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3.2.3.2 Conceitos gerais

A medida de PL consiste na absor¢do de energia pela matéria e sua re-emissao
como radiagcdo. No caso de 6xidos como o SiO,, a radiagdo pode ser emitida pela
relaxacdo de centros luminescentes excitados, geralmente formados por defeitos
isolados formados na matriz. J4 em materiais semicondutores, o processo ocorre
através da criacdo de um éxciton (par elétron-buraco) entre as bandas de condugao e
valéncia. A seguir, faremos uma breve descricdo do fendomeno de luminescéncia,
focando nos processos de emissdo de luz presentes nos dois tipos de materiais
comentados acima.

Conforme apresentado no Cap. 2, centros deficientes em oxigénio (ODCs)
formados no interior do 6xido de silicio sdo defeitos opticamente ativos que atuam
como “moléculas” luminescentes isoladas. A origem da luminescéncia nestes centros ¢
devido a processos de transicao eletronica iniciados pela absor¢ao de fotons, conforme
ilustrado na figura 3.13.

Virios processos de excitacdo e de-excitacdo ocorrem entre estados singletos (S,
S;,...) e tripletos (7, T5,...). Porém, de acordo com a regra de Kasha para
espectroscopia do estado tripleto [70], o nivel emissor para uma dada multiplicidade
de spin (singleto ou tripleto) sera o menor nivel excitado daquela multiplicidade. Logo,
transi¢des para estados de mesma multiplicidade de spin mas de energias diferentes,
como a transi¢ao S, — §; por exemplo, ocorrem devido a relaxagdo via processos
vibracionais, ndo apresentando caracteristica radiativa. Por outro lado, processos de
relaxagdo do tipo S;— Sy e T;— Sy apresentam propriedade radiativa, levando a
geracao de luminescéncia. As caracteristicas especificas de cada transi¢do eletronica,
bem como a natureza do processo de absor¢do e decaimento (radiativo ou nao-
radiativo), ndo serdo discutidas em detalhe aqui. Para uma leitura mais detalhada
sugerimos as Refs. [27,47,48,70].

Ja em um material semicondutor, através de excitacdo com uma fonte de luz,
elétrons da banda de valéncia sdo excitados para a banda de conducao, criando pares
elétron-buraco (€xcitons). No caso de pontos quanticos de elementos semicondutores,

estes pares sdo excitados diretamente em niveis discretos, ou acima dos niveis
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discretos. A recombinacao do par elétron-buraco confinado levard a emissdo de fotons.
A figura 3.14 ilustra de forma simplificada este processo. Mais detalhes estao podem

ser encontrados em [71-74].
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Figura 3.13. Diagrama geral de energia de um defeito opticamente ativo, mostrando os
possiveis processos de transicdo eletronica iniciada pela absor¢ao de fotons. Adaptado de
[70].

3.2.4 Espectroscopia Raman

A espectroscopia Raman ¢ uma ferramenta de grande utilidade na investigagdo da
estrutura de materiais em escala nanométrica. A partir das caracteristicas de um
espectro Raman, informagdes tais como tensionamento de rede em sistemas Ge,Si;_y, €

estrutura e tamanho de pontos quanticos semicondutores, podem ser obtidas [75,76].
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Figura 3.14. Ilustragio do processo de recombinacio elétron (e')—buraco (b") nos niveis de
energia de um nanocristal, levando a emissao de PL. Adaptado de [73,74].

Na presente tese, medidas de Raman ressonante na configuragdo de
retroespalhamento (backscattering), foram realizadas nas amostras de Si0,/Si1 (100)
implantadas com Ge. Os experimentos foram feitos no laboratério do grupo de
propriedades Opticas (GPO) do Instituto de Fisica Gleb Wataghin da UNICAMP,
utilizando um laser de Argbénio ajustado em uma poténcia de 17 mW e em
comprimento de onda de excitagdo de 514 nm (verde). Para a focalizagdo da luz
incidente e espalhada, utiliza-se a lente de um microscopio, fazendo com que o feixe
incidente tenha cerca de 10 um de didmetro. A principal vantagem desta focalizagdo ¢
o ganho obtido na relacdo sinal/ruido. A luz espalhada ¢ entdo coletada e conduzida a
um monocromador. A deteccao ¢ feita através de um sistema bidimensional de
detectores refrigerados a N, liquido, o que possibilita a aquisicdo de uma grande regido
espectral de uma so vez. O espectro adquirido abrangeu a regido de nimero de onda de
100 a 750 cm".

O sinal de espalhamento Raman proveniente do substrato de Si apresenta um pico
intenso localizado em 521 cm™, proveniente do modo éptico Si—Si, e outro em torno

de 300 cm™. Este ultimo, que é devido a contribuigdo de fonons dobrados (two-phonon
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peak) ao espectro, reflete a combinagdo da densidade de estados para os fonons
[75,76], e estd localizado na mesma regido onde se observa o pico do modo dptico
Ge—Ge (301 cm™), que por sua vez esta relacionado & formagdo de nanoestruturas de
Ge no interior do SiO, [77,78].

No caso das amostras estudadas no presente trabalho, a concentracdo de Ge
implantada no SiO, ¢ baixa (3 at.%), fazendo com que o sinal Raman proveniente do
Ge ndo seja intenso. Dessa forma, para minimizar a sobreposi¢cdo do sinal do Si
localizado em torno de 300 cm™ ao pico Ge—Ge, e com isso eliminar a possibilidade
de interpretacdo errada dos espectros, duas solucdes foram empregadas. A primeira
delas foi medir os espectros em condi¢do de ressonancia, uma vez a dependéncia com
a energia do foton de excitacao ¢ diferente para o Ge e o Si. No caso do Ge, existe uma
ressonancia na se¢ao de choque Raman do modo optico Ge—-Ge em = 2,4 eV. Logo, o
comprimento de onda de 514 nm (E = 2,4 V), utilizado nas medidas, corresponde a
energia dessa ressondncia, 0 que garantiu uma maximiza¢ao na intensidade do pico
proveniente do Ge. A segunda solug¢do adotada foi fazer uso da dependéncia que o
pico de fonons dobrados do Si apresenta com a polarizagdo. Fazendo com que o feixe
de laser passasse por um polarizador antes de incidir sobre a lente do microscopio que
o focaliza sobre a amostra, foi possivel escolher uma polarizacdo, em relagdo a
orientacdo cristalografica do Si, que levou ao cancelamento do sinal do Si localizado
em torno de 300 cm™.

Caracteristicas especificas sobre a espectroscopia Raman e seu uso no estudo de
propriedades Oticas e estruturais de nanocristais semicondutores ndo serdao discutidos
aqui. Para uma revisdo mais detalhada sobre este assunto sugerimos ao leitor as Refs.

[75-78] bem como aquelas contidas em cada uma.
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Capitulo 4

Nanoestruturas de Ge em camadas de SiO,

Neste capitulo serdo apresentados e discutidos os resultados experimentais das
amostras de Si0O,/Si1(100) implantadas com ions de Ge. A formagao de nanocristais de
Ge foi estudada em fun¢ao de tratamentos térmicos em ambiente de N,. Os resultados
obtidos foram correlacionados com as propriedades de luminescéncia das amostras,
sendo feita uma discussao sobre os mecanismos atdmicos envolvidos no processo de
crescimento dos nanocristais de Ge, e seus efeitos na criacdo de centros luminescentes
no interior do 6xido, os quais sdo responsaveis pela emissdo de luz nas regides
espectrais do azul-violeta e ultravioleta. Também serdo apresentados aqui os
resultados referentes as amostras irradiadas com ions de He, Si, Kr ¢ Au, antes da
implantacdo do Ge. Esses ions foram escolhidos de tal forma que a transferéncia de
energia (que se da durante a passagem dos ions pelo filme de Si0,) ocorra através de
processos predominantemente eletronicos (He, Si), nucleares (Au), ou de carater
balanceado (Kr). O objetivo dos experimentos de pré-irradiacao foi investigar o efeito
de memoria que os danos criados pela irradiacdo apresentam sobre as propriedades
estruturais e luminescentes das amostras de SiO,/Si(100) implantadas com ions de Ge,

uma vez que o proprio Ge também cria danos durante o processo de implantacgao.

4.1 Resultados

4.1.1 Camadas de SiO, implantadas com ions de Ge

4.1.1.1 Propriedades de Luminescéncia

A figura 4.1 apresenta os espectros de fotoluminescéncia (PL) das camadas de
Si0, implantadas com Ge e tratadas termicamente em ambiente de N, a diferentes

temperaturas. Esses espectros foram obtidos com fotons de excitagdo em energia de
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Figura 4.1. Espectros de PL das camadas de SiO, implantadas com Ge e sem tratamento
térmico (como implantado), e tratadas em atmosfera de N, a diferentes temperaturas durante
30 minutos.

5,17 eV (A= 240 nm), provenientes de uma lampada de Xe. A regido espectral varrida
pelo monocromador que detecta o sinal de PL variou de 1,5 eV (A= 830 nm) a
aproximadamente 4,7 eV (A= 260 nm). A amostra implantada com Ge e que nao foi
submetida a tratamento térmico ndo apresentou emissdo de PL. No entanto, para
aquelas tratadas termicamente a partir de 400 °C, bandas de emissdao de PL sdo
observadas na regido do azul-violeta e do UV, com energias de pico em torno de 3,2 e
4,2 eV, respectivamente. A intensidade de PL de ambas as bandas aumenta com a
temperatura de tratamento térmico. Para a banda de PL no azul-violeta, que ¢ mais
intensa do que aquela localizada no UV, a méxima intensidade de emissao ocorre para
a temperatura de tratamento térmico de 900 °C, sendo essa intensidade
aproximadamente 12 vezes maior do que para a amostra tratada a 400 °C. Para
T > 900 °C, um forte decréscimo na intensidade de PL ¢ observado para as duas
bandas de emissdo. Por outro lado, as energias de emissao das duas bandas bem como
a largura a meia altura (FWHM), que ¢ cerca de 0,4 eV para cada uma delas, ndo

sofrem alteragdes significativas com a variacdo da temperatura de tratamento térmico.
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Os espectros de excitacdo de PL estdo mostrados na figura 4.2. Conforme vimos
no capitulo anterior, a aquisi¢cdo destes espectros foi realizada através da varredura em
comprimento de onda de excitagcdo, enquanto o monocromador de saida, onde o sinal
de PL ¢ detectado, ¢ mantido no comprimento de onda de pico das bandas de emissdo
no azul-violeta (3,2 eV) e no UV (4,2 eV). Logo, de acordo com o grafico, podemos
ver que ambas emissoes apresentam picos de excitacdo em torno de 5,1 eV, sendo que
a emissdo de PL no azul-violeta apresenta uma segunda regido de excitacdo em
~ 3,7 eV, a qual ¢ cerca de 300 vezes menos intensa do que a banda de excitagdao
localizada em 5,1 eV.

De maneira similar a emissao, a intensidade das bandas de excitacdo aumenta com
a temperatura de tratamento térmico até 900 °C, sofrendo no entanto um intenso
decréscimo (cerca de um fator 30) para as temperaturas superiores a essa. Além disso,
as energias de excitacdo também permanecem inalteradas para diferentes temperaturas

de tratamento térmico. A tabela 4.1 sumariza as caracteristicas da emissdo de PL
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Figura 4.2. Espectros de excitagdo de PL das camadas de SiO, implantadas com Ge, e

tratadas em atmosfera de N, a diferentes temperaturas, para a emissao no azul-violeta (a) e no
UV (b).
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na regido espectral do azul-violeta, em funcdo das diferentes temperaturas de

tratamento térmico.

Valores para a emissao de PL no azul-violeta

Temperatura | Intensidade ] Pico de FWHM da Pico de

de pico / ﬁ 400°C| €misséo emissao excitacao
(°C) (unid. rel.) (eV) (eV) (eV)
400 812 1,0 3,22 0,48 ~ 5,16 ;~ 3,71
600 1130 1,4 3,21 0,45 ~5,12;~ 3,74
800 4660 5,7 3,19 0,45 5,10; 3,72
900 9760 12,0 3,19 0,44 511; 3,73
1000 362 0,44 3,19 0,49 ~512:~3,76
1100 294 0,36 3,22 0,47 ~513;~3,74

Tabela 4.1. Resultados experimentais para a banda de emissao de PL no azul-violeta. Os
valores foram obtidos a partir dos espectros de emissdo e excitacdo apresentados nas Figs. 4.1
e 4.2 (a).

Os resultados experimentais mostram que a variagdo da temperatura de tratamento
térmico apresenta forte influéncia sobre as propriedades de luminescéncia das camadas
de SiO, implantadas com Ge. Em especial, observou-se que para a emissao de PL no
azul-violeta, a intensidade de emissdao aumentou de um fator 12 de 400 para 900 °C,
decrescendo drasticamente para as temperaturas de 1000 e 1100 °C. Por outro lado, a
variacdo da temperatura nao altera de maneira significativa o valor das energias de
emissdo e excitacdo das bandas de PL. Portanto, com o objetivo de entender esse
comportamento, a investigagdo da evolugdo estrutural do sistema Ge—SiO,/Si em
funcao da temperatura foi realizada. Os resultados, que serdo apresentados na proxima

se¢do, ajudardo a entender como o crescimento das nanoestruturas de Ge esta
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vinculado a formagdo de centros emissores de luz no interior do oOxido e,

conseqiientemente, com as propriedades de luminescéncia do material.

4.1.1.2 Propriedades estruturais

A figura 4.3 mostra micrografias em geometria de se¢do transversal onde se pode
observar o filme de SiO, contendo nanoparticulas de Ge, bem como a superficie e a
interface com o substrato de Si. Espectros de RBS descrevendo a concentragdao de Ge
em func¢do da profundidade foram superpostos as micrografias. Estas figuras mostram
claramente que, com o aumento da temperatura, ocorre um crescimento do tamanho
das nanoparticulas. Para as amostras tratadas termicamente a 400 °C [Fig. 4.3(a)], por
exemplo, o didmetro médio da distribuicdo de nanoparticulas ¢ <¢p> = 2,2 nm com um
desvio padrao o = 0,5 nm. Contrastando com outros resultados da literatura [4,5,55],
onde a formag¢do de nanoparticulas cristalinas foi observada somente em temperaturas
> 800 °C, nanoparticulas em fase cristalina ja sdo visiveis apds tratamento a 400 °C,
conforme ilustra o detalhe da Fig. 4.3(a). Para a amostra tratada termicamente a
900 °C [Fig. 4.3 (b)], o diametro médio ¢ <¢p> = 5,6 nm com ¢ = 1,7 nm, e para
1100 °C [Fig. 4.3 (¢)], <¢> = 7,6 nm com ¢ = 1,5 nm. Todos estes valores foram
obtidos considerando uma populagdo de ~ 300 nanoparticulas.

Juntamente com o seu crescimento, o aumento da temperatura leva a um
estreitamento da distribuicdo de nanoparticulas, pois se observa que as nanoparticulas
inicialmente distribuidas mais proximas da superficie e da interface desaparecem, a
medida que aquelas localizadas no centro do filme de SiO, aumentam em tamanho. O
perfil de concentracdo de Ge, obtido por RBS, também se torna mais estreito,
apresentando seu pico na regido onde a distribuicdo de nanoparticulas se forma. Além
disso, os resultados de RBS mostram que a concentragao total de Ge implantado se
conserva para todas as temperaturas, isto ¢, atomos de Ge ndo deixam a amostra
durante o processo de tratamento térmico. Entretanto, para temperaturas > 900 °C,

parte dos atomos de Ge migra para a regido da interface Si0,/Si. Em 900 °C, uma
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Figura 4.3. Imagens em se¢do transversal de nanoparticulas de Ge em SiO,, formadas apos
tratamento térmico em atmosfera de N, durante 30 minutos, nas temperaturas de 400 °C (a),
900 °C (b), e 1100 °C (¢). Os detalhes mostram imagens de nanoparticulas cristalinas, obtidas
em condi¢des de alta resolucdo. As linhas solidas mostram os perfis de concentragdo-
profundidade dos atomos de Ge, obtidos por analises de RBS.
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pequena fragcdo se concentra nesta regido (= 3% da dose total implantada), conforme
mostra a Fig. 4.3(b). Ja para as temperaturas de 1000, e 1100 °C [Fig. 4.3(c)], essa
fragdo corresponde a 40 e 45 % da dose total implantada, respectivamente.
Observacgoes de TEM na interface ndo detectaram a formacao de nanoparticulas nesta
regiao.

De acordo com a discussdo apresentada no Cap. 1, durante o crescimento dos
nanocristais em fun¢do da temperatura, espera-se uma redugdo na concentragao de Ge
em solugdo. Com o objetivo de testar este conceito, uma estimativa da concentragao de
atomos de Ge presentes em nanoparticulas observaveis por TEM (¢ > 0,8 nm) foi feita.
Para isso, observagdes de TEM em geometria de se¢do planar foram realizadas, o que
permitiu obter a concentragdo de nanoparticulas por unidade de area. A fig. 4.4 mostra
uma imagem deste tipo para as amostras tratadas termicamente a 900 °C. Aqui deve
ser ressaltado que as imagens foram obtidas para as amostras preparadas com solugao
de KOH [ver se¢ao 3.2.2.3 do Cap. 3], onde a camada de SiO,, e conseqiientemente os
nanocristais de Ge, ndo sdo removidos, garantindo que a densidade areal de
nanoparticulas seja obtida com a totalidade de nanoparticulas formadas na camada de

oxido.

Figura 4.4. Imagem em se¢do planar das nanoparticulas de Ge formadas no SiO, apos
tratamento térmico em atmosfera de N, a 900 °C.
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Além da densidade areal, as imagens em secdo planar também permitiram
determinar o tamanho médio das nanoparticulas, sendo os resultados similares aos
obtidos por imagens feitas em geometria de se¢do transversal. Logo, conhecendo o
diametro médio <¢> das nanoparticulas, podemos calcular um volume médio <V>, o
qual, multiplicado diretamente pela densidade p do Ge na forma bulk (4,43 x 10%
atomos/cm’), fornecerd o numero de 4tomos contidos em um nanocristal com
determinado tamanho médio. Esse resultado, multiplicado pela concentracdo de
nanoparticulas de Ge por unidade de area, fornecera o numero total de atomos de Ge
localizados em nanocristais. Finalmente, comparando esse valor com a concentragdo
absoluta de Ge implantado obtida por RBS, pode-se saber a fracdo dos atomos de Ge
implantados que esta contida em nanocristais apos o tratamento térmico.

Porém, antes de apresentar o resultado que fornece a fragdo de Ge contida em
nanocristais, deve ser ressaltado que a concentracdo absoluta de Ge obtida por RBS e
utilizada no célculo, foi a fragdo do Ge implantado que se encontra, em profundidade,
na mesma regido onde a distribuicdo de nanoparticulas se forma, ou seja, a parte do Ge
implantado que migra para a interface Si0,/Si ndo ¢ levada em conta. De modo a
tornar isto mais claro, na Fig. 4.5(a) ¢ apresentado um grafico que mostra a fragdo de
Ge (em %) considerada no calculo para as diferentes temperaturas de tratamento
térmico. Enquanto que para os casos de 400, 600 e 800 °C todo o Ge implantado
permanece no centro do filme de SiO,, na mesma regido onde as nanoparticulas se
formam, para T > 900 °C esta fragdo diminui devido a difusdo de parte do Ge para a
interface, sendo que, para 1100 °C, somente 55 % do Ge implantado se localiza no
centro do 6xido [conforme foi observado na Fig. 4.3(¢c)].

Com isso, a fracao de Ge contida em nanocristais foi estimada ¢ o resultado obtido
¢ mostrado no grafico da Fig. 4.5(b) em fun¢do da temperatura de tratamento térmico.
Com o aumento da temperatura, observa-se o crescimento da fracao de Ge incorporada
a nanoparticulas (com ¢>0,8 nm), atingindo cerca de 90 % da fracdo total para
T = 1100 °C. Para 400 °C, o valor da fragao de Ge nao foi calculado devido a alta
densidade de nanoparticulas, que leva a superposi¢do da imagem de nanoparticulas

menores, ndo permitindo assim obter valores para a densidade areal e didmetro.
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Portanto, os resultados mostram que mesmo apos tratamento térmico em altas
temperaturas (= 900°C), parte dos atomos de Ge localizados na regido onde as
nanoparticulas se formam ainda se encontra em solu¢do, ou formando nanoparticulas
com didmetro ¢ < 0,8 nm. Conforme veremos durante a discussdo dos resultados, a
presenca destes atomos de Ge, formando um campo de soluto na regido onde as
nanoparticulas crescem, ¢ de fundamental importancia para a criagdo dos centros

luminescentes responsaveis pela emissdao de PL no azul-violeta e ultravioleta.
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Figura 4.5. (a) Fracdo de Ge que esta localizada na regido onde as nanoparticulas se formam,
para as diferentes temperaturas de tratamento térmico. (b) Fracdo de Ge contida em
nanoparticulas (observéaveis por TEM: ¢ > 0,8 nm) em fun¢do da temperatura de tratamento
térmico. As linhas foram desenhadas apenas para guiar os olhos, e as barras de erro em (b)
correspondem aos erros inerentes as medidas de RBS e TEM.

58



Finalmente, o crescimento dos nanocristais € a redu¢ao da concentracao de soluto
devem ser acompanhados pela diminuicdo da area total de interface do sistema
nanoparticula-matriz. A diminuicdo da é4rea de interface também significa uma
reducdo do numero de atomos localizados na superficie dos nanocristais, pois, a
medida que as nanoparticulas incorporam atomos do campo de soluto e crescem, a
fracdo dos atomos que se localizam na superficie diminui, uma vez que € maior o
nimero de atomos formando o volume da particula [79]. No presente caso, a
determinacdo da area de interface faz-se necessaria no processo de compreender as
propriedades de luminescéncia do sistema, visto que resultados encontrados na
literatura [27] sugerem que os centros emissores, responsaveis pela luminescéncia na
regido espectral do visivel e UV, estariam localizados na regido de interface, sendo
constituidos de 4&tomos localizados na superficie das nanoparticulas.

A evolugdo da area total de interface nanoparticula-6xido foi estudada em fungao
da temperatura de tratamento térmico. Os valores foram determinados pela correlagao
feita entre a distribuigdo em tamanho, obtida para as nanoparticulas de Ge através das
imagens de TEM em secdo transversal, € a concentracdo de nanoparticulas por unidade
de area. Através da distribuicdo em tamanho foi possivel calcular a area de interface, a
qual multiplicada pela concentracdo de nanoparticulas de Ge por unidade de area,
resulta na area total de interface do sistema de nanoparticulas. Os resultados sdo
apresentados na tabela 4.2, juntamente com outros obtidos pelas analises de RBS e
TEM.

Concomitantemente ao crescimento das nanoparticulas e a redugcdo da
concentragdo de Ge em campo de soluto, o aumento da temperatura de tratamento
térmico também leva a uma reduc¢do da area total de interface do sistema. A principio,
este resultado contraria as sugestoes existentes na literatura, pois a redugao da area de
interface significa diminuir o numero de &4tomos de Ge na superficie das
nanoparticulas, o que por sua vez implicaria em reduzir o numero de sitios disponiveis
para a formacdo de centros emissores, € conseqiientemente o sinal de luminescéncia.
Entretanto, observa-se que de 400 para 900 °C a intensidade da emissdo azul-violeta

aumenta de um fator 12 (ver tabela 4.1). Dessa forma, os resultados mostram que nao
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emissao de luminescéncia na regiao do azul-violeta e UV.

existe uma relagdo direta entre a area total da interface nanoparticula-6xido e a

Distribuicao de Distribuicao de
nanoparticulas de Ge atomos de Ge
(obtido por TEM) (obtido por RBS)
Diametro Desvio | Profundidade  Desvio Fragao Area total de
T médio padrao média padrao de Ge em interface das
nanoparticulas nanoparticulas
(°C) (nm) (nm) (nm) (nm) (at.%) (cm?/cm?®)
400 2,2 0,5 92 33 - 0,55°
600 3,6 0,7 84 33 42,5 0,51
800 4,1 1,0 83 25 55 0,49
900 5,6 1,7 71 21 75 0,48
1000 7,3 1,8 90 19 82 0,40
1100 7,6 1,5 87 13 88 0,38

Tabela 4.2. Resultados de TEM e RBS para o sistema de nanoparticulas de Ge em SiO,. A
correlacdo entre esses resultados permitiu estimar a fracdo do Ge implantado contido em
nanoparticulas, e a 4rea total de interface do sistema de nanoparticula/SiOs.

* Este valor foi obtido supondo uma fragdo de Ge contida em nanoparticulas de 40 %,
conforme estimado pela extrapolagdo da curva mostrada na figura 4.5(b).

De forma complementar as imagens de TEM em alta resolucdo, espectroscopia
Raman também foi utilizada para se obter informacdo sobre a cristalinidade das
nanoparticulas de Ge formadas no interior do SiO, apos tratamento térmico. Conforme
apresentado no Cap.3, as medidas foram realizadas utilizando a linha de 514 nm de um
laser de Ar, a qual passou por um polarizador antes de incidir sobre a amostra. Estes
parametros experimentais (A e polarizacdo) foram escolhidos com o objetivo de
otimizar o sinal [76], uma vez que a baixa concentracdo de Ge implantada nas
amostras faz com que o sinal de espalhamento Raman proveniente do Ge apresente
uma intensidade fraca.
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A Figura 4.6 mostra os espectros Raman para as amostras de Si10,/Si(100) sem
implantacdo, e implantadas com Ge e tratadas termicamente em diferentes
temperaturas em ambiente de N,. O espectro medido para a amostra SiO,/Si(100) sem
implantacdo de Ge apresenta apenas o pico localizado em 521 cm™, o qual se origina
do substrato de Si cristalino. J4 para as amostras implantadas com Ge e tratadas
termicamente, além do pico caracteristico do Si, observa-se o surgimento de um pico
em ~ 301 cm’. Este pico é originado de vibragdes Ge—Ge e sua forma aguda
caracteriza a existéncia de uma fase cristalina de Ge [76-78]. Entretanto, o fato deste
pico existir somente para as amostras tratadas termicamente em T > 900 °C parece
contradizer os resultados obtidos por TEM, onde nanoparticulas de Ge em fase
cristalina foram observadas ja nas amostras tratadas a 400 °C. Uma possivel
explicagdo para essa aparente discrepancia reside no fato de que nas amostras tratadas
em T < 800 °C, existe uma alta fragdo de Ge que ainda se encontra em solugdo, isto &,
a fracdo do Ge implantado que se encontra sob a forma de nanoparticulas ndo
ultrapassa 55 % para essas temperaturas (ver tabela 4.2). Devido a isso, o sinal

. -1 . . ~ ;-
localizado em 301 cm™ seria muito fraco para essas amostras, ndo sendo de facil
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Figura 4.6. Espectro Raman para o sistema SiO,/Si(100) ndo implantado, e implantado com
Ge e tratado termicamente a diferentes temperaturas em ambiente de N».
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deteccdo. Esta suposi¢do ¢ razoavel, pois mesmo para a amostra tratada a 1100 °C,
onde temos ~ 90 % dos dtomos de Ge em nanoparticulas, o sinal de Raman ¢ bastante
fraco e foi necessario um alto tempo (2 horas) para a aquisicdo de um espectro com
boa estatistica. Além disso, caso as nanoparticulas de Ge apresentassem estrutura
amorfa para tratamentos até 800 °C, o espectro Raman da Fig. 4.6 deveria mostrar uma
banda larga, porém de intensidade semelhante ao pico do Ge cristalino, em torno de
301 cm’, a qual ¢ tipica de estruturas amorfas de Ge [78,80]. Alternativamente,
embora tratamento térmico a 400 °C seja suficiente para formar nanocristais de Ge, a
existéncia de defeitos e distor¢des estruturais no interior dessas nanoparticulas
[34,80,81], os quais sdo responsaveis pela quebra de periodicidade da rede cristalina,
pode ser a razdo pela qual o sinal localizado em 301 cm™ néo seja detectado até
temperaturas de 800 °C. Sendo assim, no presente sistema Ge-SiO,/Si, temperaturas
superiores a 900 °C sdo necessarias para o recozimento destes defeitos, pois somente

. . 1 ey
para essas temperaturas o sinal localizado em 301 cm™ ¢ visivel.

4.1.2 Camadas de SiO, implantadas com ions de Ge

e pré-irradiadas com diferentes ions

Um conjunto de amostras SiO,/Si foi submetido a experimentos de irradiagao
10nica antes da implantagdo de Ge. Ambos os processos foram realizados em
temperatura ambiente. Apds as seqli€éncias de irradiagdo ¢ implantagdo, tratamentos
térmicos foram realizados nas temperaturas de 400, 600 e 800 °C em ambiente de N,
durante 30 minutos, de modo semelhante ao feito nas amostras unicamente
implantadas com Ge. A tabela 4.3 mostra os ions € os parametros experimentais das
pré-irradiagdes. Para as irradiagdes feitas com os ions de Si e He, a transferéncia de
energia que ocorre durante a passagem dos ions pelo filme de SiO, se da
preferencialmente através de processos eletronicos, uma vez que o poder de freamento

eletronico (S,) representa mais de 90 % do poder de freamento total. J& para o caso dos
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ions de Au, predomina a transferéncia via processos nucleares, e, para os ions de Kr,
temos um equilibrio entre o poder de freamento eletrénico (S,) € o poder de freamento
nuclear (S,). Com isso, foi possivel investigar como diferentes processos de pré-
irradiacao 16nica afetam as propriedades luminescentes e estruturais das nanoestruturas

de Ge formadas no interior do SiO, apos tratamento térmico.

fon Energia | Dose - ¢ Se Sh & (Se + Sn)
(MeV) (ion/em?) | (eV/A) | (eV/A) (eV/ A
Ge" 0,12 1,2x 10" 34,3 126,2 192,6
Si 1,0 2x 10" 92,5 8,25 20,15
He" 0,4 1 x 10" 34 0,09 35
Kr'" 0,8 4 x 10" 87 88 70
Au’ 1,5 6x 10" 149 281 258

Tabela 4.3. Parametros de implantacdo do Ge e de irradiagdo com diferentes ions. Os poderes
de freamento eletronico (S.) e nuclear (S,) dos ions no SiO, foram calculados pelo programa
SRIM-2003 [61,62]. A densidade total de energia depositada pelo feixe de ions ¢ dada por

¢(Se + Sn).

4.1.2.1 Propriedades de Luminescéncia e Estruturais

A figura 4.7 a seguir mostra os espectros de PL para as camadas de SiO,
implantadas com Ge nos seguintes casos: sem pré-irradiagdo e pré-irradiada com os
ions de He, Si, Kr e Au. Os espectros mostrados sdo para as amostras tratadas
termicamente a 800 °C, sob uma excitacdo de 5,17 eV e, assim como ja mostrado para
o caso somente implantado com Ge, consistem de duas bandas de emissdo: UV
(= 4,2 eV) e azul-violeta (= 3,2eV).

As energias de emissdo ¢ o FWHM (= 0,4 eV) ndo apresentam mudancas para
diferentes condigdes de pré-irradiacao, sendo que o espectro de excitagdo de PL
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Figura 4.7. Espectro de PL para as amostras de SiO, implantadas com Ge: sem pré-
irradiacdo e pré-irradiadas com os ions de He, Si, Kr e Au, com posterior tratamento térmico a

800 °C em ambiente de N,.

apresenta as mesmas caracteristicas daquele mostrado na figura 4.2. A comparagao das
intensidades de PL azul-violeta em todas as condi¢gdes de pré-irradiacao e para todas as
temperaturas ¢ mostrada na figura 4.8. Nas temperaturas de 400 e 600 °C, nenhuma
mudanca significativa foi observada para a intensidade de emissdo. Entretanto, em
800 °C, a amostra pré-irradiada com Si apresentou intensidade de PL = 65 % maior do
que para o caso somente implantado com Ge, enquanto que a pré-irradiacdo com ions
de Au trouxe um decréscimo na intensidade por um fator de = 6. Para os casos do He e
Kr, nenhuma mudanga significativa foi observada. Camadas de SiO, somente

irradiadas (sem implantagdo de Ge) e submetidas a tratamento térmico ndo

apresentaram emissao de PL azul-violeta ou UV.

Imagens de TEM em se¢do transversal mostrando as camadas de Si0, ndo pré-
irradiadas e pré-irradiadas com Au, ambas com tratamento térmico a 800 °C, sdo
apresentadas nas figuras 4.9(a) e 4.9(b), respectivamente. Nesta temperatura,
uma distribuigdo monomodal de nanoparticulas de Ge com um didmetro médio
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irradiacdo e pré-irradiadas com diferentes ions, em func¢do da temperatura de tratamento
térmico.
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Figura 4.9. Imagens TEM em secdo transversal mostrando as camadas de SiO,: (a)
implantadas com Ge sem pré-irradiagdo; (b) pré-irradiada com ions de Au, ambas tratadas
termicamente a 800 °C em ambiente de N».
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<¢>=4,1 nm e ¢ = 1,0 nm se forma no interior do 6xido pré-irradiado, enquanto que
para o caso pré-irradiado com Au, a distribui¢do possui <¢> = 2,4 nm com ¢ = 0,7 nm.

A diferenca de contraste observada entre os substratos de Si se da devido ao efeito
que a irradiagdo com ions de Au provoca também no Si. Durante o processo de
irradiacdo, a regido do Si percorrida pelos ions ¢ totalmente amorfizada devido ao alto
poder de freamento nuclear dos ions de Au. Apds tratamento térmico a 800 °C, a
recristalizagdo epitaxial do Si ocorre, porém com a formacdo de uma alta densidade de
defeitos proximo a superficie do Si. Além disso, o contraste observado também se
deve a presenca de policristais de Si e Au no substrato de Si [ndo visiveis na Fig.
4.9(b)], os quais crescem em diferentes orientagdes durante o processo de tratamento
térmico. De qualquer modo, a formagdo destes defeitos no substrato de Si nao
apresenta influencia sobre as propriedades de luminescéncia. Este fato foi verificado
através de medidas de PL para essas amostras, apds completa remogao (através do uso
de solugdo de HF) da camada de SiO, implantada com Ge. Os resultados mostram a
auséncia de sinal de luminescéncia nas regides do azul-violeta e UV.

Para as amostras pré-irradiadas com os diferentes ions (He, Si, Kr e Au) e tratadas
termicamente a 400 e 600 °C, o processo de crescimento das nanoparticulas de Ge
ocorre de maneira muito semelhante aquele observado nas amostras somente
implantadas com Ge e tratadas nestas mesmas temperaturas (ver tabela 4.2). Os
resultados de RBS também mostram, para os casos pré-irradiados, efeitos similares aos
apresentados para as amostras somente implantadas com Ge.

Em resumo, a presente investigagdo mostrou que a pré-irradiacdo afeta as
propriedades de luminescéncia e estruturais das camadas de SiO, implantadas com Ge,
sendo que a utilizacdo de ions com diferentes parametros de irradiagdo levou a
obteng¢ao de resultados distintos. Para os casos onde o poder de freamento eletronico €
predominante (He e Si), e os danos estruturais gerados (excitacao e ioniza¢ao atdomica)
levam a quebra de ligacdes quimicas entre atomos do alvo, a pré-irradiagcdo afeta as
propriedades de PL, sendo que a intensidade da emissdo azul-violeta aumenta cerca de
65 % para a amostra pré-irradiada com Si e tratada a 800 °C. J4 para a pré-irradiagdo
com ions de Au, onde o poder de freamento nuclear ¢ predominante, a intensidade de

PL sofreu um forte decréscimo e o crescimento das nanoparticulas de Ge foi afetado.
66



Neste caso, a colisdo dos ions incidentes com os nucleos blindados do material leva ao
deslocamento espacial dos atomos da amostra, resultando na formagao de defeitos, tais

como vacancias de oxigénio da rede do SiO..

4.2 Discussao dos Resultados

4.2.2 Efeitos de confinamento quantico

Os resultados das figuras 4.1 e 4.2 (e sumarizados na tabela 4.1 para a PL azul-
violeta) revelam que as energias de emissdo e excitacdo das bandas de PL azul-violeta
e UV, bem como a largura a meia altura (FWHM) de cada uma delas, apresentam os
mesmos valores para as amostras tratadas termicamente em diferentes temperaturas.
Por outro lado, para cada temperatura de tratamento, o didmetro médio das
nanoparticulas de Ge formadas no interior do SiO, possui um determinado valor,
sendo por exemplo, 2,2 nm para a amostra tratada a 400 °C, e 7,6 nm para aquela
tratada a 1100 °C (ver tabela 4.2). O que se observa entdo ¢ que a variacao do tamanho
dos nanocristais de Ge ndo provoca a alteragdo das energias ¢ FWHM das bandas de
PL localizadas no azul-violeta e UV.

Conforme discutido no Cap. 2, efeitos de confinamento quantico estio relacionados
com a modifica¢dao da estrutura de bandas de um material em fungdo de seu tamanho
[41,42]. Para o caso de um ponto quantico, a imediata conseqiiéncia da alteracao de
seu diametro serd a variagdo da energia dos niveis discretos. A energia aumentard com
a reducdo do diametro do ponto quantico [45,74]. Logo, no presente caso, se cada
nanocristal de Ge atuasse como um ponto quantico, seria de se esperar que a variagao
no didmetro médio levasse a uma mudanca na energia de emissao de PL. Além disso,
mesmo se a emissao estivesse relacionada a um nivel intermediario, criado devido a
existéncia de um estado de interface ou a presenga de impurezas, a contribui¢ao dos
efeitos de confinamento quantico ainda assim seria observada através da variagdo das

energias das bandas de luminescéncia [22,46].
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Portanto, os resultados mostram que efeitos de confinamento quantico no interior
das nanoparticulas de Ge podem ser excluidos como o principal mecanismo para a
origem das bandas de PL localizadas na regido do azul-violeta (E = 3,2 eV) e UV
(E = 4,2 eV). Além disso, trabalhos existentes na literatura [33,34,36,37] sugerem que
somente emissdes de PL na regido espectral que vai do infravermelho proéximo ao
amarelo (E = 1 a 2,2 eV) estdo relacionadas a efeitos de confinamento quantico nos
nanocristais de Ge formados no interior do SiO,, pois para esses casos a energia de
pico das bandas de emissao se mostrou dependente do tamanho médio dos nanocristais
de Ge, que, de maneira semelhante ao obtido para o presente trabalho, variou de 2 a
8 nm para tratamentos térmicos realizados entre 600 e 1200 °C. Dessa forma,
conforme discutiremos a seguir, a emissdo de PL estudada na presente tese deve estar
relacionada a centros luminescentes com energias de emissdo e excitagdo

independentes do tamanho das nanoparticulas de Ge.

4.2.2 Centros de deficiéncia em oxigénio (ODCs)

Medidas de PL mostraram que as camadas de SiO, somente irradiadas com
diferentes ions (He", Si", Kr' e Au") ndo apresentam emissido de PL, o que comprova
que a formacao de defeitos somente pelo processo de transferéncia de energia ndo leva
a criacao de centros luminescentes ativos. Além disso, estes resultados indicam que a
introducdo de atomos de Ge no interior do SiO, através da implantacdo i6nica, €
necessaria para que emissao de luz nas regides do azul-violeta e UV seja obtida, e que
portanto os centros luminescentes criados no interior do 6xido, e responsaveis por
essas emissoes, sao constituidos por esses atomos.

De acordo com os espectros de emissdo e excitagdo de PL apresentados nas
Figs. 4.1 e 4.2, os centros luminescentes possuem energias de emissao e excitagao bem
definidas e independentes da temperatura de tratamento térmico. Esses resultados
concordam com os dados de outros autores [27,37,38] que, por sua vez, baseados em

trabalhos prévios da literatura sobre a formagdo defeitos opticamente ativos em
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matrizes de Si10, [47-54], atribuiram emissdes de luminescéncia na regido espectral
que vai do azul ao UV (A =490 a 240 nm — E = 2,5 a 5 ¢V) a centros deficientes em
oxigénio (ODCs) na forma de centros NOV (neutral oxygen vacancy), conforme
discutido no Cap. 2.

Portanto, de maneira semelhante, ¢ absolutamente razodvel considerarmos que a
origem das emissoes de PL observadas para as amostras de Si0,/Si implantadas com
Ge, esta relacionada a processos de transi¢ao radiativa de centros NOV com estruturas
=Ge—Ge= ou =Ge-Si=, os quais atuam como moléculas luminescentes em um sistema
de energia com trés niveis principais, sendo as emissdes azul-violeta (= 3,2 eV) e UV
(= 4,2 eV) devido as transi¢des tripleto-singleto (7; — S)) e singleto-singleto
(S; = 8y), respectivamente. A figura 4.10 ilustra o esquema de energia de um centro
NOV. No caso da excitacdo de PL (figura 4.2), as bandas de excitagdo observadas,
correspondentes a emissao azul-violeta em 3,2 eV, sdo devido as transicoes S) — S; e
Sy = T, que correspondem aos picos de 5,1 e 3,7 eV, respectivamente. No caso da
emissao UV em 4,2 eV, a tnica forma de excitagao € via excitacdo S) — ;. Os nossos
resultados também mostram que a intensidade de PL azul-violeta ¢ maior do que a da
banda UV. Isto se deve ao fato de que a taxa de transi¢do ks ¢ maior do que a taxa de
transicao radiativa k;, fazendo com que o niimero de centros luminescentes excitados
no estado 7 seja maior do que no estado S; [27,70]. Os valores das taxas de transicao,
larguras dos niveis de energia e outras propriedades espectroscopicas deste sistema
estdo relacionadas com os efeitos de acoplamento spin-Orbita presente nestes centros,
os quais nao discutiremos aqui. Maiores detalhes podem ser encontrados na literatura
[47,48,70].

Embora as energias de emissao e excitacdo destes centros sejam independentes da
temperatura de tratamento térmico, os resultados experimentais mostram que a
intensidade das bandas de PL apresenta uma forte variacao em fun¢ao da temperatura
de tratamento térmico. Esses resultados indicam que o numero de centros NOV

criados depende da temperatura, a qual por sua vez esté relacionada diretamente com o
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Figura 4.10. Esquema geral de energia de um centro NOV, formado pelos estados Sy, S; e 7.
As transi¢des radiativas sdo representadas pelas setas solidas, e as ndo-radiativas pelas setas
pontilhadas.

crescimento das nanoestruturas de Ge no interior do 6xido. Portanto, com o objetivo
de entender como esses processos estdo correlacionados, a evolugdo estrutural do

sistema Ge-S10, foi investigada.

4.2.3 Formacao de nanoparticulas de Ge e centros NOV

O comportamento de crescimento das nanoparticulas, observado na figura 4.3, ¢
tipico de sistemas produzidos pela técnica de implantacdo ionica [7,8]. Este processo,
conhecido como Ostwald ripening, ¢ governado pela necessidade de minimizagao da
energia livre de interface do sistema. Este efeito, juntamente com a evolu¢do em
tamanho e reducdo da concentragdo de soluto, foi observado no presente caso,
conforme sumarizado na tabela 4.2. Embora uma redugdo da area de interface tenha
sido observada (o que significa uma reducdo dos atomos de Ge localizados na
superficie das nanoparticulas) de 400 para 900 °C, a intensidade de PL apresentou um
aumento de um fator 12. Logo, isto significa que ndo existe uma relagdo direta entre a
area total de interface do sistema nanoparticula-6xido e a formagao de centros NOV, e
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que, conforme foi comentado anteriormente, a suposicdo de que estes centros sdao
criados por atomos de Ge localizados na superficie das nanoparticulas parece
improvavel.

Para a temperatura de tratamento térmico de 400 °C, onde a formacdo de
nanoparticulas na fase cristalina foi observada (em contraste a diferentes resultados da
literatura [4,5,55]), uma fracdo de = 60 % dos dtomos de Ge estd distribuida no 6xido,
provavelmente localizado em solucdo, em nanoparticulas com ¢ < 0,8 nm, ou em
centros E’ na forma =Gee (ver figura 2.3). Uma vez que para esta temperatura a PL ¢
muito fraca, a fragdo de Ge formando centros NOV parece ser muito pequena.

Com o aumento da temperatura, a figura 4.5 mostra, conforme esperado, uma
reducdo da concentracao de soluto. Porém, na temperatura de 900 °C, onde a emissao
de PL apresentou maxima intensidade, uma fracao de cerca de 25 % ainda se encontra
em solucdo, distribuida na regido onde a estreita banda de nanoparticulas ¢ formada.

Dessa forma, os presentes resultados indicam que a formagdo dos centros NOV
estd diretamente relacionada com o crescimento das nanoparticulas de Ge. Para
entender os mecanismos responsaveis pela formacdo dos centros luminescentes, o
conhecimento dos processos atomicos que ocorrem durante o crescimento das
nanoparticulas de Ge se faz necessario. Primeiramente, ¢ conhecido que o processo de
crescimento de precipitados se da via incorporagdo de d&tomos individuais presentes no
campo de soluto ou via dissolugdo das particulas menores, segundo o conceito de
Ostwald ripening [10]. No caso do Ge, o processo de difusdo desse elemento em SiO,
ndo foi sistematicamente investigado. Entretanto, podemos considerar que o Ge ¢ um
difusor rdpido no interior do oOxido amorfo, uma vez que uma significante
redistribuicdo deste adtomo ocorre na regido onde a formacdo das nanoparticulas
maiores ¢ observada. Em segundo lugar, ¢ razoavel considerarmos que, durante o
crescimento das nanoparticulas, um processo de quebra nas ligagdes do SiO, levard a
difusdo dos elementos Si e O, em funcdo da temperatura de tratamento térmico.
Baumvol et al. [82] mostraram que moléculas O, sdo difusores rapidos proximos de
interfaces Si0O,/Si, enquanto que o Si difunde em uma regido limitada (1 a 2 nm).
Considerando que um comportamento similar possa ocorrer na regido interfacial entre

as nanoparticulas de Ge e o Si0,, a cinética de difusdo destes elementos pode levar a
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um enriquecimento de atomos de Si na regido proxima da interface das nanoparticulas,
ao mesmo tempo em que uma deficiéncia em adtomos de O ocorrerd, ndo permitindo a
recuperacao da rede original do SiO, (=Si—O-Si=) nesta regido, em funcdo da
temperatura. Logo, este processo levard a uma maior probabilidade de que atomos de
Ge formem centros NOV nas formas =Ge—Si= e =Ge—Ge=, tanto pela criacdo de uma
regido deficiente em oxigénio (e rica em Si), mas também pela recombinacdo de
centros paramagneticos do tipo =Gee formados ja durante o processo de implantagdo.
Portanto, a despeito do fato de que a fragdo de Ge encontrada em solugdao diminua com
a temperatura, a difusdo das espécies O, torna-se mais pronunciada em altas
temperaturas de tratamento, € com 1sso um maior nimero de atomos de Ge podera ser
aprisionado em centros NOV, explicando dessa forma o aumento da intensidade de PL
até a temperatura de 900 °C. Para os casos de 1000 e 1100 °C, onde menos de 20 % da
fracdo de Ge localizada na regido de nanoparticulas se encontra em solu¢do, embora a
difusdo do oxigénio ¢ esperada ser ainda mais pronunciada, a incorporaciao de atomos
de Ge em nanoparticulas também se acentua. Entdo, supondo que em 900 °C a
totalidade dos atomos presentes em solugdo forma centros NOV, para tratamentos
térmicos acima desta temperatura sera necessario um processo de dissolucdo destes
centros para que a fracdo de atomos em solucdo diminua, o que explica o
comportamento da intensidade de PL em fun¢do da temperatura de tratamento térmico.

A influéncia da pré-irradiagao na intensidade de PL também deve estar relacionada
com a formagdo de centros NOV. Os resultados da figura 4.8 mostram que, mesmo
com a alta transferéncia de energia produzida pela implanta¢do de Ge, um significativo
efeito de memoria devido a pré-irradiagcdo pode ser observado na intensidade de PL em
temperatura de 800 °C. Para a pré-irradiacdo com Si, onde a PL atingiu a maxima
intensidade, a densidade total de energia transferida ¢(S.+S,) a camada de SiO,
durante a irradiagdo tem seu menor valor (ver tabela 4.3). Por outro lado, para o caso
da pré-irradiagdo com Au, onde ¢(S,+S,) € cerca de 12 vezes maior (com contribui¢dao
nuclear S, predominante) do que para o Si, a intensidade de PL sofreu uma forte

diminuicao.
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Juntamente ao efeito visto na intensidade de PL, a pré-irradiagdo também afetou o
crescimento das nanoparticulas de Ge, conforme observado nas imagens da figura 4.9.
Em 800 °C, a distribui¢do de nanoparticulas para a amostra pré-irradiada com Au
possui um didmetro médio = 2 vezes menor do que para o caso somente implantado
com ions de Ge. Por outro lado, ¢ interessante observar que o diametro médio das
nanoparticulas de Ge para a amostra pré-irradiada com Au apresentou valor
semelhante (em torno de 2,2 nm) aquele obtido para a amostra somente implantada
com Ge, porém com tratamento térmico de 400 °C (ver tabela 4.2). Além disso,
conforme apresentado na Fig. 4.8, a intensidade de PL azul-violeta para essas amostras
apresenta valores muitos semelhantes. Para a pré-irradiagdo de Si, embora a
intensidade de PL tenha apresentado um aumento de = 65 % em relagdo ao caso nao
pré-irradiado, as caracteristicas de crescimento das nanoparticulas foram similares as
observadas para o caso somente implantado.

Portanto, os resultados obtidos mostram um interessante efeito da pré-irradiagdo
sobre as propriedades nanoestruturais e luminescentes das camadas de SiO,
implantadas com Ge, indicando que o tipo de energia depositada (eletronica ou
nuclear) esta relacionado com o crescimento das nanoparticulas de Ge, o qual por sua
vez, de acordo com o modelo proposto na secdo anterior, influencia diretamente a

formacao de centros luminescentes.

4.3 Conclusoes

Utilizando as técnicas de implantacao idnica e tratamento térmico, a formacgado de
um sistema de nanoparticulas de Ge foi observada no interior do SiO,, sendo o
diametro médio deste sistema controlado pela variacao da temperatura. Medidas de PL
em temperatura ambiente mostraram bandas de emissdao na regido espectral do
azul-violeta e UV, sendo a intensidade o inico parametro dependente da temperatura.
As energias de emissdo e excitacdo de PL, bem como a FWHM, permaneceram

inalteradas para os diferentes didmetros médios das nanoparticulas de Ge, obtidos em
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funcdo da temperatura. Devido a isso, efeitos de confinamento quintico podem ser
excluidos como o principal mecanismo para a origem da PL observada.

Através das técnicas TEM e RBS, demonstrou-se que a formagdo de centros
luminescentes ndo ocorre somente na regido da interface nanoparticula-6xido,
conforme sugerido anteriormente em resultados da literatura, pois, embora tenha
ocorrido uma redugdo da area de interface (reducao de atomos de Ge na superficie) de
400 a 900 °C, a intensidade de PL sofreu um aumento de um fator 12 no mesmo
intervalo de temperatura. Além disso, correlacionando os resultados obtidos por estas
técnicas, foi possivel desenvolver uma metodologia que permitiu-nos fazer uma
estimativa da fragdo de Ge contida em nanoparticulas para as diferentes temperaturas
de tratamento térmico, o que foi de fundamental importancia para interpretar o
comportamento da luminescéncia. Os resultados mostram que, mesmo em alta
temperatura de tratamento (= 900 °C), cerca de 20 % dos atomos de Ge ainda se
encontram fora das nanoparticulas formadas, distribuidos em solugdo ou em
nanoparticulas com ¢ < 0,8 nm.

A dissolugdo das moléculas de SiO,, que ocorre durante o crescimento das
nanoparticulas, bem como as propriedades de difusao das espécies Si e O, no interior
do 6xido s3o invocadas para propor um modelo. Neste modelo, supde-se que a
formacdo de uma regido deficiente em O (e rica em atomos de Si) em torno das
nanoparticulas permite o aprisionamento de atomos de Ge em solucdo na forma de
centros NOV =Ge-Si= e =Ge-Ge=, explicando desta forma o comportamento da
intensidade de PL em fun¢ao da temperatura de tratamento térmico.

Além dos estudos realizados com camadas de SiO, somente implantadas de Ge,
experimentos de pré-irradiagdo permitiram estudar o efeito da transferéncia de energia,
devido a processos eletronicos e nucleares, nas propriedades comentadas acima. Os
resultados mostraram que na maior temperatura de tratamento térmico (800 °C), a
intensidade de PL azul-violeta das camadas de SiO, implantadas com Ge e pré-
irradiadas com Si, € cerca de 65 % maior do que para o caso somente implantado com
Ge, enquanto que para a amostra pré-irradiada com Au um decréscimo por um fator de

~ 6 foi observado. Além disso, os diametros médios das distribuigdes de
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nanoparticulas também foram afetados pela pré-irradiacdo. Para o caso do Au, o
diametro médio <¢> foi duas vezes menor do que para o caso nao pré-irradiado. Estes
resultados indicam um efeito de memoria, devido a pré-irradiagdo, no crescimento de
nanoparticulas e conseqiientemente na formacao de centros luminescentes, o qual pode
estar relacionado com o tipo de energia (eletronica ou nuclear) transferido pelo feixe

de ions.
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Capitulo 5
Nanoestruturas de Sn em camadas de SiO,

Neste capitulo serdo apresentados e discutidos os resultados experimentais das
amostras de Si0,/Si(100) implantadas com ions de Sn. A formagao de nanoparticulas
de Sn foi estudada em fun¢do da temperatura e do ambiente (N, ou vacuo) de
tratamento térmico. Os resultados mostram que a evolugdo estrutural do sistema de
nanoparticulas de Sn depende das caracteristicas do tratamento, influenciando
diretamente a criagdo de centros NOV =Sn—Sn= e =Sn—Si=, os quais, de maneira
similar ao caso do Ge, sdo responsaveis pelas bandas de PL observadas nas regides
espectrais do azul-violeta e ultravioleta. Além disso, um outro aspecto das
nanoestruturas de Sn sera apresentado: a formac¢ao de ilhas de Sn na interface SiO,/Si.
Tais ilhas se formam devido a difusdo de parte do Sn implantado para essa regidao
durante tratamentos térmicos a altas temperaturas (900-1100°C) em ambiente de N».
Observagdes de microscopia eletronica de transmissao (TEM) mostram um arranjo de
nano-ilhas de 3-Sn com boa uniformidade em tamanho e com orientagdo epitaxial em
relagdo ao Si. A criagdo desse arranjo de ilhas serd discutida com base nas

propriedades de equilibrio do sistema Sn-Si.

5.1 Resultados

5.1.1 Propriedades de Luminescéncia

A figura 5.1(a) mostra os espectros de PL para as camadas de SiO, implantadas
com Sn ¢ tratadas termicamente em atmosfera de N, e em vacuo, sob diferentes
temperaturas durante 30 minutos. Os espectros foram obtidos com energia de
excitagdo de 5,17 eV, e a regido espectral varrida pelo monocromador que detecta o

sinal de PL variou de 1,7 eV (A = 700 nm) a aproximadamente 4,7 eV (A= 260 nm).
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De maneira similar ao caso do Ge, os espectros consistem de uma banda de emissao

na regido do azul-violeta e outra localizada no UV. A banda no azul-violeta ¢ mais

intensa e apresenta energia de pico em torno de 3,2 eV, enquanto a emissdo mais

fraca, localizada no UV, esta centrada em torno de 4,2 eV.

Para as amostras tratadas termicamente em atmosfera de N,, a intensidade da

emissao de PL no azul-violeta aumenta com a temperatura até¢ 600 °C. Em T > 700 °C,
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Figura 5.1. (a) Espectro de PL das camadas de SiO, implantadas com Sn e tratadas
termicamente em diversas temperaturas, em ambiente de N, e em vacuo, durante 30 minutos.
(b) Intensidade de pico da emissdo de PL no azul-violeta em fun¢do da temperatura.
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a intensidade de PL decresce, atingindo seu menor valor para a temperatura de
1100 °C. Por outro lado, para os tratamentos realizados em vacuo no intervalo de
temperatura 700 °C < T <900 °C, o sinal de PL apresenta intensidade cerca de 5 vezes
maior do que para o caso de tratamento em N, no mesmo intervalo de temperatura,
conforme ilustrado no grafico da Fig. 5.1(b). Além disso, os resultados também
mostram que a energia de emissdo das duas bandas bem como a largura a meia altura
(FWHM) nao sofrem alteracdao significativa com a variagdo da temperatura e do
ambiente de tratamento térmico.

Os espectros de excitacdo de PL sdo apresentados na figura 5.2. Também de forma
similar ao caso do Ge, ambas as bandas de emissdo apresentam picos de excitacdo em
torno de 5,1 eV, sendo que a emissdao de PL no azul-violeta apresenta uma segunda
regido de excitacdo em =~ 3,7 eV, de menor intensidade que a banda de excitagdo
localizada em 5,1 eV. Analogamente aos espectros de emissdo de PL, as bandas de
excitagdo das amostras tratadas em vacuo no intervalo de temperatura
700 °C < T <900 °C apresentam uma intensidade maior do que aquelas das amostras
tratadas em N,. Além disso, pode-se observar que as energias de excitagdo de PL
permanecem inalteradas com a variagao do ambiente e da temperatura de tratamento
térmico.

Os resultados obtidos para as amostras de SiO,/Si implantadas com ions de Sn
mostram que as propriedades de luminescéncia dependem fortemente da temperatura e
do ambiente de tratamento térmico. Portanto, estudar a evolugdo estrutural do sistema
Sn—Si0,/Si em destes pardmetros parece fundamental para o entendimento das

propriedades de luminescéncia. Os resultados serdo apresentados na proxima secao.

5.1.2 Propriedades estruturais

A figura 5.3 mostra, através de imagens TEM em secdo transversal, a evolugao

estrutural do sistema de nanoparticulas de Sn formado no interior do SiO, apos
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Figura 5.2. Espectro de excitagcdo de PL das camadas de SiO, implantadas com Sn e tratadas
termicamente em N, e em vacuo: para a emissao de PL no azul-violeta (a) e no UV (b).

tratamentos térmicos em atmosfera de N, durante um periodo de 30 minutos.
Sobreposto as imagens esta o perfil de concentragdo obtido por RBS, que mostra a
redistribui¢dao dos atomos de Sn em funcao da temperatura. Para 400 °C [Fig. 5.3(a)],
observa-se um arranjo de nanoparticulas de Sn com didmetro médio <¢> = 2 nm e
desvio padrao o = 0,4 nm na mesma regido onde se localiza o pico de concentracao do
perfil de RBS (= 3 at.% de Sn). Em 600 °C [Fig. 5.3(b)], o sistema de nanoparticulas
aumenta em tamanho, apresentando um diametro médio <¢p> = 2,5 nm e desvio padrdo
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c = 0,6 nm. O perfil dos atomos de Sn permanece centrado na regido onde se localiza
as nanoparticulas. Para tratamentos térmicos em temperaturas maiores, a evolucao no
tamanho das nanoparticulas continua, porém acompanhada por uma redistribuicao dos
atomos de Sn implantados no interior da matriz de Si0,. Em T = 700 °C [Fig. 5.3(c)],
inicia-se a formacdo de um sistema de nanoparticulas de diferentes tamanhos,
localizadas em diferentes regides da camada de o6xido. Esse comportamento ¢
acentuado para a temperatura de 900 °C [Fig. 5.3(d)], onde trés regides distintas de
nanoparticulas podem ser classificadas: Regido I, localizada préxima a superficie do
oxido e formada por uma distribuicdo de pequenas nanoparticulas; Regido II, formada
logo abaixo e constituida de nanoparticulas maiores do que aquelas da regido I; Regido
III, que se estende da regido II até a interface Si0O,/Si, onde nanoparticulas de até
25 nm em diametro coexistem com uma alta densidade de nanoparticulas menores de
diametro médio <¢> = 2,1 nm. J4 para as temperaturas de 1000 e 1100 °C [Figs. 5.3
(e) e ()], a formacao dessas trés regides ndo € mais observada no interior do SiO,,
contudo nanoparticulas de Sn com didmetros variando de 12 a 25 nm sdo visiveis.
Além disso, para estas temperaturas, o tratamento térmico leva a segregacdo de cerca
de 35 % dos atomos de Sn na regido da interface Si0,/Si, onde dois tipos de estruturas
se formam: nanoparticulas de Sn, com diametro de 8§ nm, localizadas dentro do SiO, e
muito proximas a interface, e ilhas de Sn, que se formam epitaxialmente sobre a matriz
de Si. A formacdo dessas ilhas serd discutida em mais detalhes na secao 5.1.2.1.
Finalmente, ¢ importante enfatizar que os resultados de RBS mostram que a
concentragdo total de Sn implantado se conserva para todas as temperaturas, isto €,
atomos de Sn ndo deixam a amostra durante o processo de tratamento térmico.
Imagens de TEM em secdo transversal e em condigdes de alta resolu¢do (HRTEM)
mostram que, similarmente ao Ge, o tratamento térmico a 400 °C em ambiente de N,
leva a formacdao de nanoparticulas cristalinas (ver detalhe da Fig. 5.4), onde sdo
observados nanocristais contendo franjas de rede. A figura também mostra que uma
pequena regiao (= 8 nm) do Si abaixo da interface Si0,/Si se encontra amorfizada. A
amorfizacao do Si ocorre durante o processo de implantagdo, pois, ao contrario do Ge,

os ions de Sn geram o recuo de atomos de Si e O da matriz de 6xido em direcdo ao
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substrato, criando danos estruturais na rede cristalina do Si e com isso levando a sua
amorfizacao. Conforme ilustra a figura anterior [Fig. 5.3(b)], o tratamento térmico
realizado a 600 °C ¢ suficiente para a recuperagao dos danos causados e recristalizacao
do Si na regido proxima da interface, uma vez que a regido amorfa no substrato de Si

ndo ¢ mais observada para a amostra tratada nessa ou em maior temperatura.

400 “C

00 °C

50 i00 150 200

Concentracao de Sn (At.%)

0 50 100 150 T 200 O
Frofundidade (nm)

Ei SiZI 1IZI 150 200
Frofundidade {(nm)

Figura 5.3. Imagens TEM em secdo transversal de nanoparticulas de Sn formadas no interior
das camadas de SiO; apds tratamentos em atmosfera de N, nas temperaturas de: (a) 400 °C,
(b) 600 °C, (c) 700 °C, (d) 900 °C, (e) 1000 °C e (f) 1100 °C. As linhas s6lidas mostram os
perfis de concentragdo-profundidade dos atomos de Sn, obtidos por analises de RBS.
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Figura 5.4. Imagens de HRTEM de nanoparticulas de Sn formadas no interior das camadas
de SiO; apds tratamentos em atmosfera de N, na temperatura de 400 °C.

Para T > 900 °C, as observagdes de TEM revelam que nanoparticulas com duas
fases sao formadas no interior do SiO,. A figura 5.5 mostra esta caracteristica para a
amostra tratada em N, a 900 °C, onde se identifica nanoparticulas compostas de duas
regides concéntricas. O forte contraste entre a parte central (nucleo) e a externa [Fig.
5.5(a)] pode ser atribuido a diferenga de fase existente entre as duas regides. As
imagens revelam franjas de rede tanto na regido central como na camada externa da
nanoparticula [Fig. 5.5(b)]. A camada externa ¢ constituida de varios cristais menores
orientados em diferentes dire¢des, formando assim uma camada policristalina. O
contraste mais intenso na regiado do nucleo sugere tratar-se de uma fase que contém
uma concentragdo de Sn maior do que a fase existente na camada externa. Em um
estudo recente, Spiga et al. [83,84] mostram, através de espectroscopias de Raios-X e
Mossbauer, a criagdo de fases metalicas e de 6xido de Sn em amostras de SiO,
implantadas com Sn e tratadas em ambiente de N,. Segundo estes autores, apos

tratamentos térmicos a altas temperaturas (800-1100 °C), uma fracdo dos atomos de Sn
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implantados no interior do SiO, se precipitam na fase metalica 3-Sn, enquanto a outra
parte permanece ligada a dtomos de oxigénio formando fases de 6xido de estanho
(SnOy). Dessa forma, uma vez que as amostras estudadas naqueles trabalhos foram
preparadas em condigdes de implantacdo e tratamento térmico muito semelhante as
utilizadas aqui, pode-se sugerir entdo que a estrutura do nucleo ¢ a da fase metalica
B-Sn, enquanto que a camada externa ¢ constituida de nanocristais de SnO, orientados
aleatoriamente. Além das nanoparticulas de duas fases, na mesma regido a Fig. 5.5 (a)
revela a existéncia de uma alta densidade de pequenas nanoparticulas em torno das
maiores. Essas particulas possivelmente sdo pequenos aglomerados de SnOy que se

formam durante o processo de tratamento térmico em N,. Por fim, pequenas ilhas de

Figura 5.5. (a) Imagem TEM em alta resolu¢do de nanoparticulas de Sn formadas no interior
das camadas de SiO, apds tratamentos em atmosfera de N, na temperatura de 900 °C. (b)
Detalhe de uma particula constituida de um ntcleo e uma camada externa.
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Sn localizadas na regido da interface SiO,/Si também podem ser observadas a partir
de tratamentos a 900 °C. Embora de dificil visualizacdo devido ao baixo contraste
com a matriz de SiO,, a imagem destas ilhas se apresenta como um leve serrilhado
indicado pela seta da Fig. 5.5(a).

Em resumo, os resultados apresentados mostram que o aumento da temperatura de
tratamento térmico em ambiente de N, leva a uma evolu¢ao no tamanho médio das
nanoparticulas de Sn, bem como a uma redistribuicdo das mesmas no interior do SiO,.
Além disso, para as temperaturas superiores a 700 °C observa-se a presenga de duas
fases diferentes, relacionadas ao Sn, no interior das camadas de SiO,. Isso explica a
co-existéncia de nanoparticulas pequenas (= 2,5 nm) e grandes (12-25 nm) para a
mesma temperatura de tratamento. A forte alteracdo estrutural que ocorre para
T > 700 °C corresponde a um decréscimo na intensidade de PL azul-violeta, cujo valor
maximo ocorre para a amostra tratada a 600 °C. Estes resultados mostram que a
evolugdo estrutural que ocorre durante os tratamentos térmicos a temperaturas
superiores a 600 °C parece afetar diretamente a formagdo de centros luminescentes
responsaveis pelas emissdes de PL observadas. Dessa forma, ¢ de se esperar que as
caracteristicas estruturais das amostras submetidas a tratamentos em vacuo sejam
significativamente diferentes das observadas para o caso do N,, uma vez que a emissao
de PL azul-violeta para essas amostras ¢ ~ 5 vezes mais intensa.

A figura 5.6 apresenta uma micrografia TEM em secdo transversal da amostra
Si0,/Si implantada com Sn e tratada em vacuo a 900 °C durante 30 minutos. De
maneira oposta ao caso do N,, o tratamento térmico realizado em vacuo formou uma
distribuicdo de nanoparticulas de pequeno didmetro bastante homogénea ao longo de
toda a camada de Si0O,. Apenas as regides muito proximas da superficie e da interface
Si0,/Si ndo apresentam nanoparticulas. O diametro médio do sistema ¢ <¢> = 2,5 nm
com uma pequena dispersdao ¢ = 0,5 nm. Além disso, pode-se observar que o perfil de
concentragdo-profundidade obtido por RBS mostra a redistribuicao dos atomos de Sn
sobre praticamente toda a camada de 6xido, sem segregacdo de Sn na regido da regido
da interface SiO,/Si. Finalmente cabe enfatizar que a quantidade total do Sn

implantado se conserva no interior do SiO, durante o processo de tratamento térmico.
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Em face ao que foi apresentado, pode-se concluir que as propriedades estruturais
do sistema variam de acordo com a temperatura e o ambiente de tratamento térmico.
Essas caracteristicas, por sua vez, afetam diretamente as propriedades de
luminescéncia do sistema Sn-SiO,/Si, influenciando a formagdao dos centros
luminescentes no interior do SiO,. Maiores detalhes sobre a correlacao entre as
propriedades estruturais e de luminescéncia serdo apresentados durante a discussao dos

resultados.

I

gV

Concentracao de Sn (At. %)
(W)

0 50 100 150 200
Profundidade (nm)

Figura 5.6. Imagem TEM em seg¢do transversal das nanoparticulas de Sn formadas no interior
do Si0,, apds tratamentos em vacuo a 900 °C durante 30 minutos. A linha sélida mostra o
perfil de concentracao-profundidade dos 4&tomos de Sn, obtido por andlise de RBS.

5.1.2.1 Tlhas epitaxiais de Sn formadas na interface SiO,/Si (100)

Um aspecto adicional das amostras SiO,/Si implantadas com Sn ¢ a formagdo de
estruturas localizadas na regido da interface entre o 6xido e o substrato de Si.

Conforme vimos na Fig. 5.3, a presen¢a de atomos de Sn implantados no interior da
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camada de SiO, estd associada a formacao de nanoparticulas de diferentes tamanhos.
Concomitantemente, tratamentos térmicos em N, a altas temperaturas (T > 900 °C)
levam a difusdo de parte dos atomos de Sn implantados para a regido de interface,
conforme mostra os perfis de RBS apresentados na Fig. 5.3 (e re-apresentados na
figura 5.7).

A partir de 900 °C [ver Fig. 5.5(a)], estruturas de Sn na forma de ilha e com altura
de 1 a 2 nm se formam na interface Si0,/Si. Ja em 1100 °C, onde cerca de 35% dos
atomos difundem para a interface, imagens TEM em se¢do transversal [Fig. 5.8(a)]
revelam a existéncia de um denso arranjo de ilhas de Sn crescendo em dire¢ao ao SiO,,
e apresentando uma altura média de 4 nm. A micrografia também mostra a formagdo
de contraste abaixo de cada ilha (ou seja, no substrato de Si), o qual esta
provavelmente relacionado ao campo de tensdo criado pelo descasamento dos

parametros de rede entre a estrutura cristalina do substrato e das ilhas, como ilustrado
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Figura 5.7. Perfis de concentra¢ao-profundidade dos a&tomos de Sn, obtidos por analises de
RBS, para os casos como-implantado e tratados termicamente a 900 ¢ 1100 °C em ambiente
de N, durante 30 minutos.
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na Fig. 5.8(b) através das setas brancas sobrepostas a imagem em alta resolucao de
uma unica ilha de Sn. Nesta figura, as setas com as linhas solidas estdo desenhadas
paralelamente a rede cristalina do Si, enquanto aquelas com linhas tracejadas estdo
paralelas a rede da ilha de Sn crescida epitaxialmente ao Si. Observa-se claramente a
diferenga na dire¢do de cada seta, mostrando assim o descasamento existente entre as
redes.

Maiores detalhes sobre as nanoestruturas formadas na interface estdo na figura 5.9,
onde sdao apresentadas imagens em se¢do transversal obtidas em condicdo de alta
resolucdo de ilhas formadas apos tratamento térmico nas temperaturas de 1000 [Fig.

59 (a)e(b)]e 1100 °C [Fig. 5.9 (c) e (d)]. As imagens de rede foram obtidas

Figura 5.8. (a) Imagem TEM em secdo transversal mostrando a formagao de ilhas de Sn na
interface SiO,/Si para a amostra implantada com Sn e tratada termicamente a 1100 °C.
(b) Imagem em alta resolu¢do mostrando o descasamento entre as redes do Si e da ilha de Sn.
(seta solida para a rede do Si e pontilhada para a ilha de Sn)
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com o substrato de Si alinhado ao longo do eixo [011]s; do cristal, o qual é paralelo ao
plano (100) da superficie. As figuras mostram que as ilhas crescem epitaxialmente a
partir do substrato. Padrdes de transformada de Fourier inversa (FFT — Fast Fourier
Transform) foram obtidos para a imagem de cada ilha, sendo ilustrados em detalhe nas
Figs. 5.9 (a) e (c). Estes padrdes reproduzem as simetrias e os valores de distancia
interplanar obtidos por simula¢des de difragdo para a estrutura metalica do [(-Sn.
Os respectivos indices de Miller sdo apresentados em cada figura [86]. A orientagdo
epitaxial das ilhas em relagdo ao substrato de Si ndo ¢ univoca. As imagens mostradas
nas Figs. 5.9 (a) e (c) sdo exemplos de ilhas alinhadas com o eixo de zona [100]gs,
paralelo ao feixe de elétrons do microscopio. Ja as imagens das Figs. 5.9 (b) e (d)
apresentam padroes de FFT consistentes com ilhas de estrutura 3-Sn apresentando os

eixos de zona [101]gs, ou [001]gs, paralelos ao feixe de elétrons.

Figura 5.9. Imagens TEM em alta resolugdo de ilhas formadas apos tratamento a 1000 °C (a)
e (b) e 1100 °C (c¢) e (d). Os detalhes em (a) e (¢) mostram padrdes de transformada de
Fourier inversa para cada ilha.
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A figura 5.10 mostra uma micrografia em geometria de se¢do planar da amostra
tratada termicamente a 1100 °C. Esta imagem, que foi obtida em condi¢do de contraste
de difracdo proxima ao eixo [100]s; do substrato de Si, revela que as ilhas de Sn
apresentam uma base aproximadamente quadrada com um tamanho médio de
6,2 £ 0,8 nm. A densidade de ilhas por unidade de area ¢ =~ 6,6 x 10" cm™, e a
separacdo média centro a centro entre os primeiros vizinhos ¢ 15 * 3,5 nm. Aqui ¢
importante enfatizar que a imagem apresentada ¢ referente a uma amostra submetida a
ataque quimico com acido fluoridrico (HF — 5%), pois dessa forma a camada de SiO; e
conseqiientemente as nanoparticulas formadas dentro dela sdo removidas, restando
somente uma fina regido (cerca de 10 nm) proxima a interface onde as ilhas crescem.
Com isso, pode-se assegurar que a imagem observada através da amostra em se¢do
planar corresponde somente ao arranjo de ilhas formados na interface, e que nem as
nanoparticulas esféricas formadas muito proximas a interface [conforme mostra a

micrografia apresentada na Fig. 5.3(f)] contribuem para a imagem da Fig. 5.10.

Figura 5.10. Imagem TEM em geometria de se¢do planar, obtida sob condi¢do de contraste
de difracdo proxima ao eixo [100]s; do Si, para o arranjo de ilhas de Sn formado apos
tratamento a 1100 °C.
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A partir da amostra da Fig. 5.10, foi obtido um padrdo de difracao de elétrons, o
qual ¢ apresentado na figura 5.11(a). As intensas reflexdes do padrao sao devido ao
eixo de zona [100]s; da matriz de Si, enquanto as fracas sao devido as ilhas de Sn. A
indexagdo destas reflexdes ¢ feita no diagrama da figura 5.11(b). Além daquelas
referentes ao Si, as reflexdes de maior intensidade sdo devido a ilhas com estrutura [3-
Sn orientadas tal como aquelas mostradas nas Figs. 5.9(a) e 5.9(c). Existem duas
diferentes relacdes de orientagdo, arranjadas 90° uma em relacao a outra (denominadas
V| e V; no diagrama). As reflexdes mais intensas devido a ilhas orientadas tal como
aquelas apresentadas nas Figs. 5.9(b) e 5.9(d), coincidem com as reflexdes do
substrato de Si, e por isso ndo aparecem no padrao de difragdo. Além disso, reflexdes
ainda mais fracas sdo observadas na Fig. 5.11(a) (indicadas pelas setas brancas).
As distancias interplanares obtidas para tais reflexdes também sdo consistentes com a
estrutura 3-Sn, indicando que, além daquelas apresentadas na Fig. 5.9, ilhas de 3-Sn

com diversas orientagdoes em relacao ao substrato de Si sao formadas.
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Figura 5.11. (a) Padrio de difracdo de area selecionada (SAD) obtido a partir da amostra de
geometria de se¢do planar da figura 5.10. (b) Diagrama ilustrativo do padrao de difragcdo
obtido. As setas brancas de (a) indicam o local onde reflexdes muito fracas ocorrem.
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5.2 Discussao dos Resultados

5.2.1 Luminescéncia: comparacio com o caso do Ge implantado

Os resultados de luminescéncia para as amostras Si0,/Si implantadas com Sn se
mostraram muito similares aqueles das amostras implantadas com Ge. Conforme
vimos nas figuras 5.1 e 5.2, as energias das bandas de emissdo e excitagdo de PL
permanecem inalteradas para os diferentes didmetros médios de nanoparticulas de Sn,
obtidos em fung¢do da temperatura e do ambiente de tratamento térmico (N, ou vacuo).
Estes resultados mostram que a emissdao de PL azul-violeta e UV ndo esté relacionada
a efeitos de confinamento quéntico no interior dos nanocristais de Sn, concordando
com outros resultados da literatura [27,82]. As emissdes de PL nesta regido espectral
sdo atribuidas a centros NOV (ver figura 2.3) com as estruturas =Sn—Sn= e =Sn—Si=,
os quais, de maneira similar aos centros =Ge-Ge= e¢ =Ge-Si= obtidos com a
implantacdo de Ge, apresentam um sistema de energia com trés niveis principais,
sendo as emissdes azul-violeta (= 3,2 e¢V) e UV (= 4,2 eV) devido as transigdes
tripleto-singleto (7; — S;) e singleto-singleto (S§; — S)), respectivamente. Os
mecanismos de excitacdo sdo semelhantes aos discutidos na figura 4.10 para o caso do
Ge.

De acordo com conceitos de espectroscopia molecular [70], a substitui¢ao de um
atomo de uma dada molécula luminescente por outro mais pesado, porém
1soeletronico, aumentard o acoplamento spin-orbita. Este efeito, conhecido como efeito
de 4atomo pesado (Heavy atom effect), deve resultar em aumento na energia, maior
probabilidade de transicdo, € em tempo de decaimento mais curto para a transi¢ao
T; — Sy. Por outro lado, ndo ¢ esperada uma mudanga significativa nas propriedades
da transi¢ao S; — ). Dessa forma, considerando um centro luminescente NOV na
forma =Ge—Ge= ou =Ge—Si=, a substituicao dos dtomos de Ge por atomos de Sn deve
levar ao aumento do acoplamento spin-orbita, € com isso a alteragdes nas propriedades

espectroscopicas do centro emissor.
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Logo, comparando os resultados obtidos para as amostras de Si0,/S1 implantadas
com Ge e Sn, vemos em um primeiro momento que ndo existiu variagdo nas
propriedades de PL, pois a energia de emissdo da PL azul-violeta, a qual corresponde a
transicao 7; — S, ¢ cerca de 3,2 eV para ambos os casos. Isto esta de acordo com
outros resultados existentes na literatura, em trabalhos onde a mesma comparagao foi
feita [27,47,48,82]. Entretanto, embora a energia nao tenha sofrido uma alteracao
significante com a troca do Ge pelo Sn, estes autores mostraram que o tempo de
decaimento apresenta uma reducao significativa, passando de t ~ 100 us (Ge) para
T~ 7 ps (Sn).

Na presente tese nao foram realizadas medidas de tempo de decaimento, mas a
comparacdo entre as intensidades (/) de pico das bandas de PL azul-violeta e UV
permitiu verificar o aumento da probabilidade de transicao 7; — Sy. Esta caracteristica
¢ apresentada na figura 5.12, através do grafico da razdo entre as intensidades de pico
das emissdes azul-violeta e ultravioleta (/.,vioera/ Iyy) €m fungdo da temperatura de

tratamento térmico (em ambiente de N,), para as amostras implantadas com Ge e com
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Figura 5.12. Razdo entre as intensidades de pico da emissdo de PL azul-violeta e UV em
funcdo da temperatura de tratamento (em ambiente de N;), para as amostras de SiO,/Si
implantadas com Ge e com Sn.
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Sn. A razdo ¢ cerca de 4 para o caso do Ge e 20 para o caso do Sn, significando que
para uma mesma energia de excitagdo, a probabilidade de ocorrer uma transi¢ao
radiativa 7; — §), responsavel pela emissdao de PL no azul-violeta, ¢ maior para o caso
do Sn. De acordo com o efeito de dtomo pesado, isto ocorre tanto pelo aumento da
taxa de transi¢cdo ks, que € responsavel por tornar o estado tripleto 7; mais populado
do que o estado singleto §; (ver figura 4.10), quanto pelo decréscimo do tempo
de decaimento da transicao 7; —.S), ambas as caracteristicas relacionadas ao maior
acoplamento spin-orbita que centros NOV na forma =Sn—Sn= ou =Sn—Si= apresentam
em relacdo a centros NOV compostos por atomos de Ge.

Portanto, esses resultados servem para confirmar o efeito de atomo pesado, dentro
do contexto dos modelos existentes que propdoem que centros NOV sdo responsaveis
pelas emissdes de luminescéncia nas regides espectrais investigadas no presente
trabalho [47-54]. Detalhes especificos sobre as propriedades espectroscopicas destes
centros ndo serdo abordados aqui, visto que o objetivo da presente tese nao foi esse, €
sim tentar entender como a evolugao estrutural de nanoparticulas no interior do SiO,
afeta a formagdo de centros luminescentes e conseqiientemente as propriedades de

luminescéncia.

5.2.2 Efeitos do ambiente de tratamento térmico nas propriedades

luminescentes e estruturais

Os resultados apresentados neste capitulo mostram que as propriedades estruturais
e de luminescéncia das amostras Si0,/Si implantadas com ions de Sn dependem da
temperatura e do ambiente de tratamento térmico. Observou-se que para as amostras
tratadas em ambiente de N, a intensidade da emissdo de PL no azul-violeta aumenta
em funcdo da temperatura até 600 °C, decrescendo para T > 700 °C e atingindo seu
menor valor para a amostra tratada a 1100 °C. Por outro lado, quando se realiza o
tratamento térmico em vacuo entre 700 e 900 °C, a intensidade aumenta em um fator 5

em relacdo aquela obtida para as amostras tratadas em N, nas mesmas temperaturas.
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No que diz respeito as propriedades estruturais, tratamentos térmicos realizados
em ambiente de N, levam ao crescimento das nanoparticulas de Sn em fungdo da
temperatura. Para as amostras tratadas a partir de 700 °C, ocorre a formacao de
nanoparticulas de diversos didmetros (de 2,5 a 25 nm) em diferentes regides da
camada de SiO, Além disso, concordando com resultados da literatura [83-85] os
quais mostram que o Sn localizado no SiO, se encontra em fases metélicas e oxidadas,
pela primeira vez se observou que as nanoparticulas maiores (12 a 25 nm) sdo
compostas de um nucleo central de 3-Sn metalico e de uma camada externa de SnO,
policristalino. De maneira totalmente oposta, o tratamento térmico realizado nas
mesmas temperaturas porém em vacuo resultou em uma distribuicao de nanoparticulas
bastante homogénea ao longo de toda a camada de SiO,, com um didmetro médio
<¢>=2,5 nm e uma pequena dispersao ¢ = 0,5 nm.

Embora os tratamentos térmicos tenham sido realizados sob um fluxo de N, puro
(99,998% de pureza), a existéncia de moléculas de oxigénio (O;) ou agua (H,O) ¢
esperada, mesmo que em quantidades muito pequenas. Adicionalmente, um efeito de
re-fluxo pode levar a contaminacdo do ambiente de N,, isto é, uma pequena
quantidade de oxigénio pode vir a entrar no tubo de tratamento térmico através da
saida do gas N,. Sendo assim, apesar de os tratamentos terem sido realizados em
ambiente de N,, o qual ¢ inerte e ndo reage com o SiO,, os atomos de oxigé€nio
existentes neste ambiente podem penetrar na camada de SiO, em dire¢do a interface
com o Si. Entretanto, proximo a superficie eles encontram atomos de Sn que, para
altas temperaturas de tratamento (T> 700 °C) difundem para esta regido, a partir do
perfil gaussiano localizado no centro da camada de SiO,. As moléculas de O, que
entram funcionam entdo como centros de aprisionamento para esses 4tomos,
favorecendo assim a formacdo de pequenas nanoparticulas de SnO, na Regido I da
Fig. 5.3(d). Partindo desta regido em direcao a interface SiO,/Si [0 que corresponde as
Regiodes 11 e III na Fig. 5.3(d)], a quantidade de oxigénio proveniente do ambiente de
tratamento tende a decrescer enquanto se observa um aumento na concentragdo de Sn.
Mesmo assim a existéncia da fase SnO, € observada na camada externa das
nanoparticulas grandes (12 a 25 nm) que sdo formadas por duas fases. Além disso, as

pequenas nanoparticulas (<¢> = 2,1 nm) que estdo localizadas em torno das maiores
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(ver fig. 5.5) devem ser aglomerados amorfos de SnO, formados pela ligacdo do
oxigénio com os atomos de Sn presentes em solucao.

Para os tratamentos térmicos em vacuo, a pressdo mantida dentro do tubo foi
p < 2x10"mbar, fazendo com que a presenga de moléculas de O, e H,O seja muito
pouco provavel. A medida de RBS para a amostra tratada em véacuo na temperatura de
900 °C mostra (Fig. 5.6), através de um perfil de concentracao-profundidade plano, a
redistribui¢do dos dtomos de Sn ao longo de toda a camada de SiO,. Este fendmeno,
que ¢ oposto ao que ocorreu para o tratamento realizado em N, sob a mesma
temperatura, esta provavelmente relacionado a auséncia de centros de aprisionamento
(1. e. oxigénio proveniente do ambiente) para os atomos de Sn, o que permitiu a
difusdo deste elemento, a partir do perfil gaussiano implantado, para a superficie do
Si0, e a interface SiO,/Si. Portanto, para as amostras tratadas em vacuo no intervalo
700 °C < T <£900°C, nao foi observada a formagao da banda de nanoparticulas de
SnO, proxima a superficie do SiO,, nem a existéncia de nanoparticulas com didmetros
de até 25 nm, as quais sdo compostas de um nticleo metalico 3-Sn e de uma camada
externa de SnO, quando se realiza tratamento em ambiente de N,.

Os resultados sugerem que a criacdo de fases de SnO,, apds tratamentos em
ambiente de N, para temperaturas superiores a 700 °C, é a razdo da redugdo da
intensidade da banda de PL localizada na regido do azul-violeta. Conforme foi
discutido no Cap. 4, o crescimento das nanoparticulas de Ge em fun¢do da temperatura
leva a formacao de uma regido deficiente em O (e rica em atomos de Si) em torno das
nanoparticulas, o que por sua vez permite o aprisionamento de atomos de Ge em
solu¢do, formando centros NOV =Ge—Ge= e =Ge—Si= distribuidos na regido em torno
das nanoparticulas. Dessa forma, para o sistema Sn-Si0O,, durante o tratamento térmico
em N, o oxigénio proveniente do ambiente leva a oxidacdo do Sn e com isso a
formagdo de camadas de SnO, em torno das nanoparticulas maiores, ou de pequenas
nanoparticulas de SnO, distribuidas na matriz do SiO,. Estas fases oxidadas se
formardo principalmente com os atomos de Sn presentes em solugdo, diminuindo
portanto a fracdo de atomos disponiveis para a criacdo de centros NOV =Sn—Sn= e

=Sn—Si= distribuidos em torno das nanoparticulas, o que conseqlientemente afeta a
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intensidade das bandas de PL azul-violeta e UV. Por outro lado, para as amostras
tratadas em vacuo, a auséncia da contaminag¢do de oxigénio durante o tratamento
térmico reduzird o processo de oxidacdo do Sn, permitindo que um maior numero de
atomos de Sn presentes em solugdo estejam disponiveis para a formacao de centros

NOV, aumentando desta forma a intensidade das bandas de PL.

5.2.3 Formacio de ilhas epitaxiais de B-Sn na interface SiO,/Si(100)

As propriedades de equilibrio do sistema Sn-Si fornecem uma explicacdo simples
para a formacdo de ilhas de Sn, observada na interface Si0,/Si das amostras tratadas
em ambiente de N, em altas temperaturas (900 — 1100 °C). O diagrama de fase da liga
binaria Sn-Si ¢ apresentado na figura 5.13 [87]. A parte (a) da figura 5.13 ilustra o
diagrama inteiro, mostrando que o ponto de fusdo do Sn (T = 232 °C) é muito
proximo da regido correspondente ao Sn puro. A figura 5.13 (b) representa uma
expansdo para a regido de concentracdo de Sn de 0 a 0,12 at.%. Esta regido do
diagrama mostra um campo de solugcdo solida de Sn em Si, onde a maxima
concentracdo de Sn aumenta com a temperatura, correspondendo a 0,065 at.% em
T =900 °C e atingindo um valor méximo de 0,1 at.% em 1065 °C.

Entdo, de acordo com os resultados obtidos no presente trabalho, pode-se
considerar que para as amostras tratadas termicamente entre 900 e 1100 °C, cria-se
uma solugdo solida de Sn no interior da matriz de Si, pois, conforme ilustram os perfis
de RBS da Fig. 5.7, a difusdo de parte dos d&tomos de Sn implantados para a regido da
interface S10,/Si faz com que atomos de Sn sejam incorporados a matriz de Si.
Durante o resfriamento das amostras, da-se inicio a um processo de segregacao dos
atomos de Sn na regido de interface, uma vez que o diagrama de fases mostra um
decréscimo da solubilidade juntamente com a temperatura. Quando a temperatura

atinge o ponto de fusdo, o Sn existente na interface ¢ solidificado na fase metalica
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B-Sn, formando uma alta densidade de ilhas devido a necessidade de minimizagao da
energia de interface com a matriz de Si. Apesar das ilhas surgirem durante o
resfriamento das amostras, a razdo pela qual o tratamento térmico a 1100 °C
leva a formacao de ilhas maiores (4 nm de altura por 6 nm de base) estd provavelmente
relacionada ao fato de que, para este caso, a fracdo de Sn que migra do centro do perfil
gaussiano implantado para a interface ¢ maior (cerca de 35% da dose total implantada
no Si0;). Além disso, conforme ilustra o diagrama da Fig. 5.13(b), a concentrag¢do da
solucdo solida de Sn formada no interior do Si aumenta com a temperatura. Com isso,
durante o resfriamento da amostra até o ponto de fusdo em 232 °C, a quantidade de Sn
que segrega na interface ¢ maior para 1100 °C e, devido a necessidade de minimizagao
da energia de interface do sistema, ocorre a formagao de ilhas de B-Sn maiores do que
as observadas para os casos de 900 ¢ 1000 °C.

Como discutido acima, a formacdo destas ilhas pode ser explicada
fenomenologicamente considerando as propriedades térmicas (solubilidade e
difusividade) do sistema Sn-Si em condi¢cdes de equilibrio termodinamico. Para
comprovar o modelo proposto, foi realizado um experimento com implantacao de ions
de Pb, uma vez que o diagrama de fases do sistema binario Pb-Si ¢ bastante
semelhante ao do Sn-Si. Neste caso também foi observado o crescimento de ilhas de
Pb metdlico epitaxiais ao Si(100) apos tratamento térmico a 1100 °C em ambiente de
N, durante 30 minutos. Contudo, 0 mesmo fendmeno ndo ocorre para o caso do Ge,
uma vez que este elemento ¢ totalmente soltivel no Si [87]. Por fim, cabe também
enfatizar que o sistema de ilhas ndo ocorre quando o Sn ¢ implantado diretamente em
uma amostra de Si cristalino sem a camada de SiO,. Resultados preliminares mostram
que o Sn evapora durante os tratamentos térmicos a altas temperaturas. Isto mostra
uma caracteristica muito particular do 6xido, que ¢ a de proporcionar o crescimento de
nanoparticulas de elementos com baixo ponto de fusdo, como ¢ o caso do Sn
(Tr= 232 °C) e do Pb (Tf = 327 °C), sem permitir a evaporacao de parte dos atomos.
Trata-se de um fendmeno intrigante e que deve ser investigado mais detalhadamente.

A formagdo de sistemas auto-organizados de ilhas epitaxiais em heteroestruturas

semicondutoras vem sendo amplamente investigada durante a ultima década. Tais
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ilhas podem apresentar dimensdes da ordem de alguns nandmetros, caracterizando-se
como pontos quanticos [88,89]. Os materiais geralmente utilizados para a produgdo de
tais sistemas sdo semicondutores compostos do tipo III-V (InAs, InAsP, InGaP) e
II-VI (CdS, CdSe) devido ao gap direto que estes possuem, € conseqiientemente o seu
alto potencial de aplicacdo em dispositivos opto-eletronicos. Até o presente, técnicas
de deposi¢do por epitaxia de feixe molecular (MBE) e deposi¢dao quimica a partir da
fase vapor (CVD) sdo utilizadas para o crescimento de ilhas em superficies. Varios
trabalhos fazem uso da deposicdo de Ge sobre substratos de Si para modelar o
processo de crescimento de ilhas auto-organizadas, possibilitando com isso a
otimiza¢ao de parametros tais como dimensdo, geometria, dispersao em tamanho e
outras propriedades estruturais (i.e. defeitos estruturais, campos de tensao, composi¢ao
e dispersao em composi¢ao) [90-93].

Portanto, dentro desse contexto, os resultados obtidos nesta tese apresentam um
método alternativo para a produgdo de nanoestruturas epitaxiais sobre superficies. O
uso da implantagdo de ions seguida de tratamentos térmicos levou a formagdo de um
sistema de nano-ilhas de Sn epitaxiais ao Si(100) com alta densidade (= 7x10'" cm™),
boa uniformidade em tamanho (6,2 + 0,8 nm de base x 4 = 1 nm de altura) e tendéncia
de auto-organizagdo. Esses resultados se mostram muito promissores quando
comparados as propriedades de sistemas depositados, onde a densidade de ilhas ¢
tipicamente da ordem de 10° a 10" cm™ e o tamanho de cerca de dezenas de
nandmetros [88-90,92]. Do ponto de tecnoldgico, fazer uso da implantagcdo de ions ¢
bastante interessante dada a sua absoluta compatibilidade com a microeletronica. A
outra vantagem consiste na utilizacdo do Si0O,/Si como material hospedeiro, pois além
de ser altamente utilizado em dispositivos, este material possui 6timas propriedades de
interface, ¢ relativamente livre de contaminagdo, e a sua produgdo via oxidacao
térmica do Si ¢ extremamente simples se comparada a técnicas de deposigao tais como
MBE e CVD.

Por fim, cabe ressaltar que varios aspectos a cerca das propriedades estruturais
ainda devem ser elucidados. Além disso, a baixa dimensionalidade deste sistema é
fundamental para que efeitos quanticos atuem de maneira relevante nas propriedades

opto-eletronicas do material. Conseqlientemente, a expansao deste método para o
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crescimento de nano-ilhas de elementos que apresentem propriedades semicondutoras
e magnéticas ¢ uma alternativa interessante na producao de materiais baseados em Si e

com grande apelo tecnologico.

5.3 Conclusoes

O estudo sistematico da evolucao estrutural de nanoparticulas de Sn em camadas
de Si0O; levou ao esclarecimento de importantes aspectos relacionados as propriedades
estruturais e de luminescéncia das amostras. Os resultados obtidos mostram que os
tratamentos térmicos realizados em ambiente de N, levam a formacao de
nanoparticulas com diversos diametros (de 2,5 a 25 nm) e em diferentes fases no
interior da camada de SiO, sendo que pela primeira vez se observou que as
nanoparticulas maiores (12 a 25 nm) sdo compostas de um nucleo central de B-Sn
metalico e de uma camada externa de SnO, policristalino.

Devido as caracteristicas dos espectros de emissdo e excitagdo de PL, efeitos de
confinamento quantico podem ser excluidos como o principal mecanismo para a
origem das emissdes observadas nas regides do azul-violeta e UV. De maneira similar
ao caso do Ge, as bandas de luminescéncia estdo relacionadas a transi¢des radiativas
de centros NOV, porém com estruturas =Sn—Sn= ¢ =Sn—Si=. O forte decréscimo
observado na intensidade de PL azul-violeta, para as amostras tratadas com N, em
T > 700 °C, esta possivelmente relacionado a formagao de pequenos precipitados de
SnO, e de camadas de SnO, em torno da regido central das nanoparticulas maiores,
levando a uma redugcdo do numero de centros NOV criados em tornos das
nanoparticulas.

Evitando a oxidacdo do Sn através de tratamentos térmicos em vacuo,
nanoparticulas de Sn com um didmetro médio <¢> = 2,5 nm e uma pequena dispersao
c = 0,5 nm se formam uniformemente ao longo da camada de SiO,, ndo sendo
observadas as mesmas caracteristicas estruturais que, para as amostras tratadas em

ambiente de N, estdo relacionadas com a fase de SnO,. Devido a 1sso, essas amostras
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apresentaram uma emissdo de PL azul-violeta cinco vezes mais intensa do que as
amostras tratadas em ambiente de N,, muito provavelmente porque a auséncia da
contaminacao de oxigénio durante o tratamento térmico permite que um maior nimero
de atomos de Sn presentes em solugdo estejam disponiveis para a formagao de centros
luminescentes NOV.

Como um aspecto adicional das propriedades estruturais das amostras de Si0,/Si
implantadas com Sn, observou-se a formacao de ilhas de B-Sn na regido da interface
das amostras tratadas em N, entre as temperaturas de 900 e 1100 °C. Este sistema de
nano-ilhas, que cresce epitaxialmente, ¢ uniformemente distribuido sobre a superficie
do Si, apresentando uma pequena dispersdo em tamanho e tendéncia a se auto-
organizar. Esse conjunto de caracteristicas gera um grande interesse devido a
possibilidade de consolidar a implantagcdo i6nica como um método alternativo para o
crescimento de nano-ilhas sobre superficies e com Otimas propriedades fisico-

quimicas, tanto do ponto de vista basico quanto aplicado.
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Capitulo 6

Conclusoes Gerais e Perspectivas

A utilizacao da técnica de implantacdo i06nica seguida de processos de tratamento
térmico se mostrou uma alternativa bastante promissora para a produg¢do de materiais
nanoestruturados que apresentem emissdao de luminescéncia em diferentes regides do
espectro eletromagnético, propriedade essa fundamental para a producdo de futuros
dispositivos optoeletronicos baseados em Si. Os resultados obtidos no presente
trabalho mostram que a formagdo de nanoestruturas de Ge e Sn em amostras de
Si10,/S1 (100) leva a emissdo de intensas bandas de PL nas regides do azul-violeta
(=3,2¢eV) e UV (4,2 eV) em temperatura ambiente.

A investigacdo das propriedades estruturais das nanoparticulas de Ge e Sn
formadas no interior das camadas de SiO, foi realizada em func¢do da temperatura e do
ambiente de tratamento térmico. Os resultados obtidos foram correlacionados com as
propriedades de luminescéncia das amostras, o que permitiu entender como a evolugao
estrutural do sistema de nanoparticulas atua sobre a criacdo de centros luminescentes
NOV, que possuem estruturas =Ge—Ge= e =Ge—Si= para as amostras implantadas com
ions de Ge, e =Sn—Sn= e =Sn—Si= para aquelas implantadas com ions de Sn. Processos
de transi¢do radiativa que ocorrem nestes centros sdao responsaveis pelas emissoes de
luz no azul-violeta e UV.

Em se tratando das amostras de SiO,/Si implantadas com Ge, correlacionando as
técnicas TEM e RBS se desenvolveu uma metodologia sistematica que foi de
fundamental importancia para interpretar o comportamento da luminescéncia e
responder questdes previamente existentes na literatura. Demonstrou-se que a
formacao de centros luminescentes NOV ndo ocorre na regido da interface
nanoparticula-Si0O,, pois, embora tenha ocorrido uma redugao da area de interface (i.e.
uma reducdo de adtomos de Ge na superficie dos nanocristais) com crescimento das
nanoparticulas em fun¢ao da temperatura, a intensidade de PL sofreu um aumento de

um fator 12 no mesmo intervalo de temperatura. Além disso, foi possivel estimar a
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fracdo de Ge contida em nanoparticulas para as diferentes temperaturas de tratamento
térmico. Os resultados mostram que, mesmo em alta temperatura (> 900 °C), cerca de
20 % dos atomos de Ge ainda se encontram fora das nanoparticulas formadas,
distribuidos em solu¢do ou em nanoparticulas com ¢ < 0,8 nm. Com base nesses
dados, e levando em conta as propriedades de difusdao das espécies Ge, Si e O, durante
o processo de crescimento das nanoparticulas, um modelo foi proposto para explicar o
comportamento da intensidade de PL. em fun¢do da temperatura. Neste modelo, supde-
se que a formagao de uma regido deficiente em oxigénio (e rica em atomos de Si) em
torno das nanoparticulas permite o aprisionamento de atomos de Ge em solucdo na
forma de centros NOV =Ge-Si= ¢ =Ge—Ge=. Por fim, mostrou-se também que os
danos causados por processos de pré-irradiagdo idnica com diferentes ions (He', Si',
Kr'™", Au’) podem afetar a intensidade das emissdes de PL, muito provavelmente
devido ao efeito que esta também apresenta sobre a estrutura das nanoparticulas de Ge.

No estudo das amostras de SiO,/Si implantadas com Sn, a evolu¢do estrutural do
sistema foi estudada em funcdo da temperatura e do ambiente de tratamento térmico.
De maneira pioneira mostrou-se que através de tratamentos realizados em ambiente de
N, ¢ possivel formar nanocristais bi-fasicos de Sn (=12 a 25 nm) em estruturas
concéntricas de B-Sn e SnO,. A oxidacdo do Sn foi atribuida a contaminagdo de
oxigénio existente no ambiente de N,, a qual penetra na camada de Si0, formando
ligagdes com atomos de Sn presentes em solugdo. Isso por sua vez deve estar
relacionado com a forte reducao da intensidade de PL azul-violeta para essas amostras,
uma vez que o processo de oxidagdo deve inibir a formagdo de centros NOV na forma
=Sn—Sn= e =Sn—Si= em torno das nanoparticulas. Por outro lado, evitando a oxidagdo
através de tratamentos térmicos em vacuo, nanoparticulas de Sn com um didmetro
médio <¢> = 2,5 nm e uma pequena dispersdo ¢ = 0,5 nm se formam uniformemente
ao longo da camada de Si0,. Essas amostras apresentaram uma emissao de PL azul-
violeta cinco vezes mais intensa do que as amostras tratadas em ambiente de N,
certamente porque a auséncia da contaminacdo de oxigénio durante o tratamento
térmico permite que um maior nimero de atomos de Sn presentes em solugdo estejam

disponiveis para a formag¢do de centros luminescentes NOV.
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Ainda dentro do trabalho realizado com as camadas de SiO, implantadas com Sn,
tratamentos térmicos em altas temperaturas (900—-1100 °C) levaram a formagao de um
denso arranjo de ilhas epitaxiais de B-Sn na regido de interface SiO,/Si. Este sistema
de nano-ilhas, que cresce epitaxialmente, ¢ uniformemente distribuido sobre a
superficie do Si, apresentando uma pequena dispersdao em tamanho e tendéncia a se
auto-organizar. Esse conjunto de propriedades gera um grande interesse pela
possibilidade de consolidar o processo de implantacdo i6nica como um método
alternativo para a criagdo de ilhas sobre superficies que apresentem interessantes
propriedades fisico-quimicas, e conseqiientemente sejam uteis em futuras aplicagdes
tecnologicas.

As perspectivas para a continuagdo deste trabalho envolvem o wuso de
espectroscopia Mossbauer para uma investigacdo mais detalhada a respeito da
formacdo das fases B-Sn e SnO, no interior do SiO,. Adicionalmente, anélises de
espectroscopia de elétrons excitados por Raios-X (XPS) permitirdo saber se a
contaminacao de oxigénio presente no ambiente de N, também leva a criagdo de fases
de 6xido de Ge (GeOy) nas amostras implantadas com este elemento.

O estudo de sistemas de nanoparticulas de outros elementos formadas através da
implantacao i6nica continua sendo um assunto de extremo interesse. Um dos topicos
que recentemente vem atraindo a atencdo da comunidade cientifica ¢ a utilizagdao de
nanocristais semicondutores ¢ também metalicos como elementos armazenadores de
carga em dispositivos de porta flutuante (Floating gate field effect devices), os quais
sdo a base da tecnologia de memorias e possuem uma vasta aplicacio em
equipamentos armazenadores de dados (ex.: chips de memdria em cameras digitais)
[94-99]. A incorporagdao de nanocristais no 6xido de porta (Si0;) de tais dispositivos
leva a reducdo da corrente de fuga, fato que poderd se traduzir em dispositivos
eletronicos com uma maior capacidade de armazenamento de informacdo e menor
consumo de energia. Portanto, o estudo das propriedades estruturais de nanocristais
formados em SiO,, aliado a medidas elétricas tais como /-V (corrente vs. voltagem) e
C-V (capacitancia vs. voltagem), ¢ um assunto extremamente interessante € sua
investigacdo pode levar a obteng@o de resultados muito promissores. Um outro assunto

que requer investigacdo € a criacdo de nanocristais de metais catalisadores (ex.: Ni,
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Au, Ag) em sistemas Si0,/Si, uma vez que estes podem ser utilizados para o
crescimento de nanotubos de carbono e nanofios de Si, materiais que também
apresentam grande apelo tecnologico [100].

A formacao de ilhas epitaxiais através da implantagdo idnica ¢ o assunto que mais
deve receber ateng¢do no futuro, dado o seu atual estagio de desenvolvimento. As
propriedades de equilibrio do sistema Sn-Si mostram que o crescimento das ilhas pode
ser termicamente controlado. Isto torna possivel a manipulagdo de propriedades tais
como tamanho médio, densidade e geometria, em fun¢do de diferentes pardmetros de
implantacdo e tratamento térmico. Portanto, o uso deste método pode ser bastante
interessante para a producdo de sistemas de nano-ilhas semicondutoras ou magnéticas
e que poderdo apresentar um alto potencial aplicado. Cabe enfatizar que este ¢ um
processo inédito na literatura especializada e que o seu estudo sistematico podera levar
a obten¢do de resultados pioneiros. Portanto, trata-se de um assunto de alto interesse
tecnoldgico atual e que também abrange varios aspectos de fisica bésica na area de

materiais avancados.
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