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Resumo

Este trabalho apresenta os resultados de um estudo sistematico sobre as
influéncias do tamanho de grao de filmes finos de Al e da implantagdo de ions de He sobre a
evolucdo térmica de distribuigdes de &tomos de Cu e formagao de precipitados de Al-Cu.

Filmes finos de Al depositados sobre substrato de SiO,/Si através de dois
processos diferentes foram implantados com ions de Cu’ e He' produzindo uma solugio
solida supersaturada de Al-Cu (= 2,5 a 3,5 at. %) e nano-bolhas de He. Os valores de energia
dos ions foram escolhidos de tal forma a produzirem uma camada rica em Cu e He na regido a
aproximadamente 100nm da superficie. Tais filmes foram tratados termicamente em alto-
vacuo nas temperaturas de 200°C e 280°C por tempos de 0,5h e 2h.

Os filmes foram analisados por Retroespalhamento Rutherford, para determinacao
do perfil de concentracdo dos atomos de Cu, e por Microscopia Eletronica de Transmissdo,
para determinagdo da microestrutura do Al e dos sistemas de nano-particulas Al-Cu e Al-He.
Os resultados experimentais mostraram que a evolugao térmica da distribuicdo dos atomos de
Cu e a formagao de precipitados de Al-Cu sdo significativamente afetadas pela configuragao e
tamanho de grao do filme de Al e pelas implantagdes de He.

O presente estudo mostrou que existe uma forte correlacdo entre o fluxo de
vacancias ¢ a estabilidade da microestrutura de filmes finos de Al (Al/SiO,/Si) implantados
com ions de Cu" e He' e tratados termicamente. A possibilidade de controlar os fluxos de
vacancias através de configuragdes da microestrutura dos filmes de Al €, portanto, um tema
de grande interesse tecnologico relacionado a durabilidade das interconexdes metélicas de

dispositivos microeletronicos.



Abstract

This work presents results of studies about the influences of the grain size in Al
films and the implantation of He ions on the thermal evolution of Cu atoms distributions and
the formation of Al-Cu precipitates.

Al thin films deposited on SiO,/Si through different processes have been
implanted with Cu" and He" ions, producing an Al-Cu supersaturated solid solution (=2,5 to
3,5 at. %) and He nano-bubbles. The energy values of both ions have been selected to produce
superposed Cu and He layers, in a region of approximately 100nm from the surface. These
implanted Al thin films have been treated thermally in high-vacuum, at temperatures between
200 and 280°C, in periods of time of 0.5 and 2h.

The samples have been analyzed by Rutherford Backscattering Spectrometry, in
order to determine the concentration profile of the Cu atoms - and also by Transmission
Electron Microscopy, to determine the microstructure of the Al films and of the Al-Cu and
Al-He systems. The experimental results have shown that the thermal evolution of the Cu
atoms distribution and the formation of Al-Cu precipitates are significantly affected by the
configuration, grain size and microstructure of the Al thin films and by the He bubbles.

The present study has shown that there is a strong correlation between the vacancy
flow mechanisms and the stability of the Al thin films (Al/SiO,/Si) microstructure. The
possibility of controlling the vacancy flows through microstructure configurations of Al films
is, therefore, a theme of great technological interest related to the durability of the metallic

interconnections in microelectronic devices.
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Capitulo 5.
Introducdo

As linhas de interconexdo entre elementos de dispositivos integrados sao
geralmente confeccionadas através de deposi¢do de filmes de aluminio ou de cobre. A
diminui¢do de tamanho dos dispositivos de ultima geracdo também acarreta a diminui¢ao das
dimensoes dos contatos e interconexOes metalicas. Esta situagdo tem acarretado um
significativo aumento das densidades de corrente elétrica nas interconexdes, com valores
tipicos da ordem de 10°A/cm’. Como conseqiiéncia, a transferéncia de momentum dos
elétrons de condugdo a atomos da rede cristalina resulta na freqiiente formagao de defeitos
pontuais, vacancias e intersticiais. Considerando ainda que muitos dispositivos operam a
temperaturas superiores a 100°C, mobilidades de defeitos pontuais suficientemente altas e
direcionada preferencialmente na direcdo de movimento dos elétrons. Tais eventos de
“eletromigracdo” favorecem a aglomeragdo de vacancias, formando cavidades, as quais
podem crescer e finalmente acarretar a ruptura dos contatos e interconexdes.

A ruptura de contatos devido a eletromigragdo ¢ um problema tecnoldgico
importante, estando relacionado com as caracteristicas da microestrutura dos materiais
utilizados. O presente trabalho trata justamente de um estudo sistematico onde se caracteriza a
estabilidade e as evolugdes da microestrutura de filmes de aluminio depositados sobre SiO,,
considerando diferentes caracteristicas iniciais da microestrutura decorrentes de distintos
tratamentos térmicos e condi¢cdes de deposicdo. Além disso, o trabalho também trata da
aplicacao da técnica de implantagdo idnica para modificar a microestrutura dos filmes em dois
aspectos: i) através da implantagio de ions de Cu’, alcangando concentragdes da ordem de 0,5
a 3 at. %. A presenca de Cu nestes filmes, tanto em solu¢do como formando uma dispersdao
fina de precipitados de Al-Cu da fase 0’ ¢ considerada nas referéncias [Marcus, 1997] e
[Han, 1998] como fatores que proporcionam um significativo aumento da vida média dos
contatos e interconexdes. ii) através da implantacio de ions de He', que proporciona a
formagdo de nano-bolhas distribuidas na matriz. A idéia de realizar implantagdes de He' se
deve aos resultados obtidos recentemente por [Feldmann, 2001] mostrando que a presenca de

nano-bolhas de He afeta a nucleacdo e o crescimento de precipitados de Al-Cu em matriz de



Al proporcionando uma maior estabilidade térmica do sistema. Além disso, como as bolhas de
He podem atuar como armadilhas de aprisionamento de vacancias, € interessante averiguar se
as mesmas podem evitar a formagdo de cavidades relacionadas com a ruptura das
interconexoes.

O presente trabalho consiste, portanto, na utilizagdo da técnica de implantagdo
16nica como ferramenta de “Engenharia de Defeitos” em materiais, proporcionando um maior
controle da microestrutura no sentido de aumentar sua estabilidade térmica, e de técnicas de
Retroespalhamento Rutherford e de Microscopia Eletronica de Transmissdo para caracterizar
a evolucdo térmica de filmes de Al depositados sobre SiO,. O substrato do sistema sao
laminas de Si. Uma vez que os dispositivos operam em temperaturas relativamente elevadas, a
compreensdo dos fendomenos térmicos ¢ considerada como o primeiro passo para se poder
avaliar os efeitos de eletromigracdo em linhas de contato. Os estudos dos efeitos de
eletromigragdo propriamente ditos, serdo objeto da continuidade do trabalho.

Os principais resultados do presente estudo comprovam que a evolugao térmica da
microestrutura ¢ a formacgdo dos precipitados de Al-Cu s3ao fortemente dependentes da
configuracdo inicial da microestrutura. Trata-se de resultados originais onde se mostra que o
sistema Al-Cu em filmes finos apresenta uma evolucdo térmica muito diferente do que ¢
previsto em condi¢do de equilibrio termodinamico apresentados nos diagramas de fase [Han,
1998].

Esta dissertagdo estd distribuida da seguinte forma: no capitulo 2 revisdo
bibliografica sobre ligas de Al-Cu e o comportamento de hélio em matriz de aluminio; no
capitulo 3 as técnicas utilizadas para confec¢do e andlise das amostras ¢ no capitulo 4 a
metodologia de confeccdo das amostras. O capitulo 5 contém os resultados das experiéncias e
o capitulo 6 as analises destes resultados. Concluindo o trabalho, no capitulo 7 apresenta-se as

conclusoes e as perspectivas de continuidade deste trabalho e seus desdobramentos.



Capitulo 6.

Aspectos termodindmicos dos sistemas AlI-Cu e Al-He

A utilizagdo de ligas de Al-Cu em aplicacdes industriais data de mais de um
século. Podemos citar como exemplo o Duraluminio”, que foi utilizado nas estruturas dos
dirigiveis alemaes do tipo Zepelim.

Mais recentemente a industria de dispositivos microeletronicos a base de silicio,
utiliza linhas de filmes de Al para contatos elétricos, com adicdo de Cu em taxas de 0,5 a 4 at.
%. Estas linhas sofrem um fenomeno de difusdo induzida de 4tomos da rede causada pela
passagem dos elétrons de corrente, fendmeno este chamado de eletromigragao. A figura 2.1.
mostra o exemplo de uma rede cristalina de Al, os ions e as linhas de fluxo de corrente
elétrica, onde alguns elétrons do fluxo de corrente chocam-se com um ion da rede
transferindo-lhe energia, podendo arranca-lo de sua posi¢cdo, provocando o fenomeno de
eletromigragao.

Existem trabalhos na literatura informando que a adicdo de Cu pode elevar a vida
util dos dispositivos em até trés vezes [Han, 1998]. Se o cobre estiver sob a forma de
precipitados de Al-Cu, virtualmente podemos parar a eletromigra¢do [Shaw, 1995]. Estes
dispositivos microeletronicos operam em faixas de temperaturas elevadas, acima de 100°C e
estudos sobre a estabilidade térmica do cobre [Marcus, 1997], indicam que ha uma migragao
deste para a interface nas faixas de temperatura usuais. Esta instabilidade do cobre ¢ o motivo

principal deste trabalho, com objetivos futuros de testes de eletromigragao.




Figura. 2.1. Colisdes entre os elétrons de corrente e os ions de rede. Onde os atomos da rede sdo representados pelos circulos, o fluxo
de elétrons da corrente elétrica pelas linhas e a vacancia formada pelo circulo vazio.

Na maioria dos trabalhos sobre eletromigracdo, o sistema Al-Cu ¢ descrito com
base em conhecimentos classicos de estudos de metalurgia, como [Cahn, 1996] além dos
livros texto [Porter, 1992] e [Haassen, 1996]. A sintese dos principios conceituais sera
apresentada a seguir.

O sistema trabalhado ¢ formado por uma matriz de aluminio (filme fino de
aluminio) na qual se introduzem 4tomos de cobre pelo processo de implantacdo i6nica com
concentragdo acima do limite de solubilidade solida da matriz. Neste capitulo sdo discutidos
os aspectos termodindmicos do sistema Al-Cu. O conhecimento do comportamento do
sistema em condicdes de equilibrio termodindmico ¢ importante para que se possa avaliar o

comportamento do sistema estudado resultante da formacao de filmes finos implantados.

3.1. Transformacgdo de fase no estado solido

As reacdes de precipitagdo sdo transformacgdes de fase difusionais onde uma

= T 1 .. .
solugdo solida supersaturada, o', origina um sistema composto de duas fases; a e f3:

0(120(+,3, 2.1)

onde B, rica em atomos do elemento B, ¢ uma fase dispersa na matriz na forma de pequenos

precipitados e, o, rica em atomos do elemento A, ¢ uma solugdo sélida mais estavel e com a
. . 1 ~ .. ~ ~ . A .

mesma estrutura cristalina de o'. As reacdes de precipitagdo sdo caracterizadas pela existéncia

de etapas de nucleagdo e crescimento dos precipitados.



3.2. Precipitados de sistema A-B

3. 2. 1. Nucleagdo de Precipitados

A nucleagdo de precipitados depende fortemente das caracteristicas da matriz. Em
um soélido perfeito, a nucleagdo ocorre em qualquer ponto da matriz com igual probabilidade,
denominada de nucleagdo homogénea.

Um solido real, independente do modo como foi confeccionado, possui um certo
grau de imperfeigdes, que podem ser classificadas de acordo com a sua dimensdo. Defeitos
pontuais, associados a uma ou duas posi¢des vizinhas da rede, como vacancias, atomos
intersticiais, atomos de impurezas, ¢ defeitos estendidos, como discordancias, fronteiras de
grao e superficies livres. No caso do sélido real, se a matriz do solido conter uma densidade
suficientemente baixa de defeitos puntiformes e/ou estendidos, predomina o processo de
nucleagdo homogénea, e para altas densidades de defeitos, a nucleagdo ocorre
preferencialmente associada a estes defeitos, sendo denominada de nucleacao heterogénea.

A formacgdo de um nucleo de uma segunda fase a partir de uma solugdo sélida
supersaturada mantida a temperatura e pressao constantes tem como forca motriz a redugdo da

energia livre de Gibbs, referente ao volume transformado. Assim temos:
AG, =G, -G, <0. 2.2)

Para que ocorra a nucleacao da fase B3, os 4&tomos do elemento B devem deslocar-
se através da matriz, formando um pequeno volume de fase 3. Por causa desta aglomeragao,
surge uma interface precipitado-matriz € um aumento da energia livre. Diferencas entre as
estruturas cristalinas de ambos os precipitados formam campos eldsticos, que também
aumentam a energia livre. Entdo podemos dizer que, por causa do surgimento deste pequeno
volume, a variagdo da energia livre no processo de nucleacdo dos precipitados da fase [
possui quatro termos de energia que contribuem de forma diferente, que sdo:

— Redugdo da energia livre, devido a formag¢do de um ntcleo de  com

volume V, dada por V.AGy;



— Aumento da energia livre, devido a criagdo de uma interface de area A,
dado por A.y, onde y € a energia livre por unidade de area da interface;
— Aumento devido as deformacdes elasticas causadas pelo desajuste de
volume entre a estrutura da matriz e a do precipitado, dado por V.AGg;
— Aumento da energia livre, devido a deformagdo eldstica ou plastica por
causa do desajuste da configuragdao atomica de interface.
A soma destas componentes resulta na variagdo de energia livre para a formagao

de um precipitado. Considerando, por simplicidade, apenas os trés primeiros termos, temos:
AG =-VAG, + Ay +VAGq . (2.3)

Nas reacdes de estado solido, os desajustes entre rede da matriz e os precipitados
podem ser diferentes para diferentes tipos de interface, ocasionando diferentes contribui¢des
de energia. Assim, o termo Ay deve ser, de forma geral escrito como XA;y;. Por simplicidade
iremos ignorar este fato, e considerar os precipitados como nucleos esféricos de raio r.

Deste modo a equagdo (2.3) pode ser escrita como:

3 3
AG = —%AGV +47m°y +4%AGS ou

AG =4’y —%(AGV - AGy )r3 . (2.4)

Assim, fica claro que a variagdo da energia livre na nucleagdo de um precipitado ¢
determinada pelo balango entre o termo de volume, que favorece a formagao de um nucleo e o
termo de superficie, que favorece a sua dissolucdo. A contribuicdo positiva da energia de
superficie domina para pequenos valores de raio, enquanto que a o termo (AGy - AGg) domina
para grandes valores do raio. A figura 2.2 ilustra o comportamento para AG em fungdo do
aumento do raio da particula.

Nota-se que existe um valor de raio para a qual AG ¢ um maximo, chamado de

raio critico de nucleacdo, R.. Se um nutcleo formado possuir raio menor que o raio critico, ele



tende a reduzir sua energia livre dissolvendo-se e se for maior, crescendo na matriz. Portanto,

somente niicleos com raio maior que o raio critico, sao estaveis. Entdo temos que:
F—RC,:> AG—AGC; (2.5)

onde AG, ¢ denominado de barreira de energia para nucleagao.

AG

R T =

(Unid. Arbit.)

AG

Variagao da energio livre

2:0 I 2:5 I 3:0 I 3:5 I 4,0
Raio
(unid. Arbit.)

Figura 2.2. Variagdo de AG e de seus termos proporcionais a re r°.

No estdgio inicial de nucleagdo o volume total dos nucleos da fase [ ¢ tdo
pequeno que a formacgdo e crescimento dos nucleos quase ndo t€m efeitos na saturagdo da
matriz. Assim, o raio critico para nucleagdo pode ser considerado constante. Cada nucleo
forma-se a partir do soluto dissolvido na matriz e ndo ¢ influenciado por outros nucleos
proximos.

A maior parte das transformagdes de fase, no estado sélido, ocorre em matrizes
com algum grau de densidade de defeitos, que atuam como sitios preferenciais de nucleagao,

o que resulta na nucleacdo heterogénea de precipitados. Uma idéia simples para explicar



porque a nucleagdo heterogénea predomina sobre a homogénea ¢ a de que quando a formagao

de um nucleo estd associada a destrui¢do de um defeito, uma parte da energia livre deste

defeito, AGp, € absorvida pelo nucleo, reduzindo a barreira de energia para nucleacdo. A
b b b

variacao de energia livre neste processo ¢ dada por:
AG =-VAG, + Ay +VAG, - AG,, . (2.6)

Em geral o processo de nucleagdo tende a ocorrer preferencialmente nos sitios que
proporcionam maior variagdo de energia livre, mas a concentracdo relativa de defeitos na
matriz também ¢ importante. Os diversos tipos de defeitos podem ser colocados em uma

ordem decrescente de importancia para a ocorréncia de nucleacao:

superficies livres;

— fronteiras de grao e interfaces;
— falhas de empilhamento;

— discordancias;

— vacancias.

3. 2. 2. Crescimento dos precipitados

Quando os primeiros precipitados comegam a crescer, absorvendo mais atomos B
dissolvidos na matriz, a saturagdo diminui e pode inibir a formagdo de novos nucleos.
Contudo, os precipitados continuam crescendo sustentados pelo campo de soluto, sem
influenciar outros nicleos. O continuo crescimento dos nucleos de precipitados diminui ainda
mais o campo de soluto. Assim os precipitados passam competirem pelo soluto, iniciando
neste ponto o crescimento competitivo, ou “Ostwald Ripening” (OR), Este processo ocorre
através de interagdes difusivas entre precipitados, que dependem fundamentalmente das
caracteristicas do campo de soluto dissolvido na matriz.

Considere-se dois precipitados esféricos de raio r; e 1, cujas interfaces,
precipitado/matriz sdo permeaveis. O sistema tentard a evoluir para um estado de menor

energia livre através da redugdo da energia de superficie, ou seja, pela reducao da area total de



interface. Na auséncia de campos elasticos, a evolu¢do mais favoravel sera a do crescimento
do precipitado maior as custas da dissolu¢ao do menor.

Assim, durante o processo competitivo, os precipitados maiores crescem pela
absorc¢do de soluto da matriz e precipitados menores dissolvendo-se e liberando soluto para a
matriz. Caso a difusdo dos atomos do soluto através da matriz seja mais lenta do que a troca
de soluto na interface precipitado/matriz, o processo ¢ controlado por difusdo. Caso contrario,
diz-se que o processo ¢ controlado por reacdo da interface. A Figura. 2.3. caracteriza
esquematicamente o perfil de concentracdo de soluto na matriz esperado para os dois
processos. Para processos controlados por reacdo na interface a difusividade do soluto ¢
suficientemente alta para que o campo de soluto seja considerado homogéneo em toda matriz,
como mostrado pela curva (a) na Figura. 2.3. Para processos controlados por difusdo, onde a
taxa de troca na interface entre matriz/precipitado ¢ alta, havera um gradiente de concentragdo
entre regides mais proximas do precipitado e regides mais afastadas. Nesta situacdo € possivel
considerar que a concentracdo de soluto proxima ao precipitado pode ser estimada
diretamente da equacdo de Gibbs-Thomsom [Voorhees, 1985; Yao, 1993]. Esta equagdo
permite estimar a concentragdo de soluto em equilibrio nas proximidades do precipitado em
fun¢do do raio de curvatura da interface. A concentracdo de soluto em regides mais afastadas
do precipitado ¢ dada por uma fun¢do de campo homogéneo (curva (b) fig. 2.3). A curva (c)
na fig. 2.3, esta relacionada ao caso em que a densidade de precipitados ¢ suficientemente alta
para que a distancia entre eles seja muito pequena. Neste caso ndo se espera a formagdo de um
campo homogéneo, mas apenas um gradiente de concentracdo dependente das caracteristicas

locais do sistema.



Figura 2.3 Perfil de concentragdo para processos controlados por difusdo (a); por reagdo na interface (b) e sistema tem alta densidade
de precipitados (c)..[Marcon, 1997]

A formacao de campos homogéneos ocorre apenas em sistemas de precipitados
bastante diluidos na matriz. Na maioria dos casos praticos, em que a fracdo de volume da fase
precipitada ¢ suficientemente alta, as interacdes difusivas ocorrerdo predominantemente entre
um precipitado e seus primeiros vizinhos. Neste caso pode-se definir um comprimento de

blindagem, r,, para a interagdo, que ¢ da ordem de grandeza da separagdo entre precipitados.

3. 2. 3. Interface e morfologia de precipitados

A forma que um precipitado assume no processo de crescimento é aquela que
minimiza a energia de interface. Esta forma depende também da razao de crescimento de suas
interfaces. Interfaces coerentes e semicoerentes, possuem mobilidade muito pequena,
crescendo pelo mecanismo de degraus. Por outro lado, interfaces incoerentes possuem
mobilidade muito alta. Quando duas fases possuem estruturas cristalinas diferentes, por
exemplo, estruturas semicoerente € incoerente, a razao entre o crescimento das interfaces
semicoerentes (criacdo de degraus) e o crescimento das interfaces coerentes ¢ suficientemente

grande, fazendo com que o crescimento da interface semicoerente ndo acompanhe o



crescimento das interfaces incoerentes, o nicleo tera rapidamente a forma de um disco ou
pastilha, com algum plano cristalino orientado com a matriz.
A figura 2.4 apresenta esquematicamente a vista lateral de um precipitado com a

forma de pastilha.
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Figura. 2.4. Planos atomicos de precipitado, alinhados com a matriz nas interfaces coerentes e desalinhados nas interfaces incoerentes,
[Porter, 1992].

Os planos atomicos da matriz e do precipitado sdo representados pelas linhas mais
finas e as interfaces pelas linhas mais espessas. Percebe-se que nas interfaces superiores e
inferiores os planos atdmicos do precipitado sdo coincidentes com a matriz, o que define a
interface como sendo coerente. Nas interfaces laterais os planos atomicos da matriz e do
precipitado ndo sdo coincidentes. A forma do precipitado ¢ resultado da diferenca de
velocidades de crescimento das interfaces, maior nas laterais do que nas bases.

Em muitos sistemas bindrios, A-B, o tipo de interface sofre modificagdes ao longo
da evolugdo, levando inclusive a transi¢des de fase. Observa-se na Figura 2.4. o deslocamento
produzido nos planos atomicos da matriz nas proximidades das interfaces coerentes que
resulta em tensdes na matriz. A medida que o precipitado cresce, estas tensdes também
aumentam. A partir de um certo ponto, a tensdo excede a resisténcia mecanica da matriz
havendo emissdo de uma discordancia na interface. Esta discordancia de desajuste (misfit)
atravessa o precipitado de uma face a outra.

O crescimento posterior do precipitado leva a novos tensionamento da matriz e
emissoes de novas discordancias de desajuste. Este processo repetitivo ocasiona o surgimento
de um conjunto de discordancias com separacdo constante. No entanto, para grandes
desajustes a separacdo pode ser tdo pequena, da ordem da distdncia de quatro planos

atomicos [Porter, 1992] que as regides de desajuste na interface passam a ser mais



significativas que as regides coerentes. A partir deste estagio a interface ndo ¢ mais
considerada coerente.

A energia de interface ¢ decisiva na evolucdo do sistema, determinando a
seqiiéncia das transformacdes de fase. Como exemplo, citamos o proprio sistema Al-Cu, cuja
barreira de energia para nucleacdo (expressoes 2.4 e 2.5) depende da terceira poténcia da
energia de interface, enquanto que a energia livre de volume entra na equagao dependente da
segunda poténcia. Assim, as fases metaestaveis, podem possuir uma barreira de energia AGg
menor para a nucleagdo do que a fase de equilibrio estavel. Isto significa que as fases
metaestdveis podem se formar nos estagios iniciais quando a contribuicdo do termo de
superficie predomina sobre o de volume. Com o aumento do volume dos precipitados, no
entanto, o termo de energia livre de volume passa a predominar e o sistema comega a formar a

fase de equilibrio.

3.3. Precipita¢do em ligas de Aluminio-Cobre (Al-Cu)

3. 3. 1. Estrutura cristalina e evolug¢do de fase do precipitado

O processo de precipitagdo em uma solugdo solida supersaturada a-Al-Cu se
inicia pela formagdo de camadas monoatomicas de Cu com diametro médio da ordem de
10nm, chamada de zonas de Guinier-Preston (GP). Estas zonas podem ser detectadas através
de raios-x ou difracdo de elétrons na qual apresentam um padrdo de difragdo com linhas
muito ténues, “streaks”, entre os “spots” da matriz. Nesta fase a estrutura cristalina ¢ a mesma
da matriz, mas ocorre uma reducao local nas distancias interatdmicas, parametro de rede,
devido a diferen¢a de tamanho entre os atomos de Al, cujo raio ¢ de 0,143nm e do cobre, cujo
raio € de 0,128nm.

As zonas de GP evoluem para estruturas mais complexas, formadas por
agrupamentos de camadas de Cu intercaladas com camadas de Al, mostradas na Figura. 2.5.,
chamadas de 6” e 6°, juntamente com a estrutura cristalina da matriz a e da fase de equilibrio

0. Na fase 07, a célula unitaria é tetragonal, apresentando uma estrutura fcc distorcida na qual



os atomos de Al e Cu estdo ordenados em planos (001). Os precipitados possuem a forma de
pastilhas com faces largas e paralelas a {001}, e todas as faces coerentes com a matriz.
Alguns autores sustentam que ocorre uma evolucao das zonas de GP uma transic¢ao direta para
a fase 0°, o que justificaria a utilizagdo da terminologia GI(II) em lugar de 6”. No entanto, o
modelo geralmente aceito, ¢ apresentado na Figura. 2.5, ou seja, duas camadas de cobre
separadas por trés camadas de aluminio, caracterizando uma nova fase. A figura 2.6 mostra o

diagrama de fase do sistema Al-Cu.
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Figura. 2.5. Estrutura cristalina e morfologia dos precipitados das fases 07, 0’ ¢ 6 [Porter, 1992].

A fase 0’ apresenta estrutura tetragonal, com a composi¢dao aproximada Al,Cu,
Esta fase nucleia heterogeneamente em discordancia e forma-se como pastilhas poligonais

com extremidades incoerentes com a matriz. Os planos (001) sdo idénticos a {001}, mas os



planos (100) e (010) possuem estrutura cristalina diferente da matriz, com um grande
desajuste, misfit, na direcdo [001]. As faces largas das pastilhas sdo coerentes inicialmente,
mas perdem a coeréncia a medida que os precipitados crescem.

A fase de equilibrio 6 possui uma estrutura complexa, com a mesma composi¢ao
aproximada de 6’. Nao hé coeréncia com a matriz em nenhum dos planos, o que resulta em

precipitados grandes e com formas diversas. A fase 6 nucleia em fronteiras de grdo ou na

interface 0’-matriz.
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Figura. 2.6. Diagrama de fase do a-Al-Cu com as fases de equilibrio e fases metaestaveis [Porter, 1992].

A figura 2.6 mostra claramente a regido de temperatura em funcdo de
concentracdo de atomos de Cu onde ha formacdo dos precipitados das fases 07, 0’ e 0. As

implantagdes de Cu realizadas no presente trabalho apresentam concentragdes de Cu de

mesma ordem que as da referéncia [Feldmann, 2000]



3. 3. 2. Zona Livre de Precipitados

Um fendmeno importante observado nos estudos sobre a nucleagdo de
precipitados ¢ a formacdo de uma zona livre de precipitados (ZLP) nas proximidades de
fronteira de grao. Um exemplo tipico pode ser observado na Figura. 2.7-(a), onde se observa
uma regido sem precipitados nas proximidades da fronteira de grado marcada pela linha escura.
Este fendmeno também estd relacionado a concentracdo de vacancias na matriz, pois as
fronteiras de grdo agem como absorvedouros de vacancias criando uma regido proxima com
baixa concentragdo de vacancias (figura. 2.7-b) que reduz e até impede a nucleagdo os
precipitados, mesmo sendo uma regido saturada de soluto, indicando que a concentracdo de
vacancias influencia a evolugdo dos precipitados. A largura da ZLP depende da taxa de
resfriamento aplicada a liga. Nas ligas metalicas, a ZLP ¢ tida como causadoras de defeitos

detrimentais as propriedades mecanicas.

(b)

Figura 2.7 Zona Livre de precipitados (ZLP) em ligas de Al-Au [Porter, 1992].

3. 3. 3. Solugao solida criada por implantagdo ionica de cobre

Na literatura em geral encontramos trabalhos onde as amostras sdo preparadas por

método metalurgico formando uma solugao so6lida distribuida homogeneamente na matriz.



A técnica de implantacdo idnica produz uma camada de Cu com perfil de
distribuicao aproximadamente gaussiano. O Cu possui uma taxa de solubilidade solida em
matriz de Al ndo desprezivel, mas como o filme de Al estd depositado sobre uma camada de
SiO, e, sendo esta uma barreira de difusdo para atomos de Cu, o sistema Al-Cu ¢
conservativo. Portanto, os resultados previstos pelas teorias utilizadas na descricdo dos
processos de nucleagdo onde héa conservagdo de particulas, podem ser aplicados diretamente
no presente trabalho. Dentro de certos limites pode-se levar em conta que uma distribui¢do de
precipitados em profundidade pode ser tratada como um sistema homogéneo. Isto deve-se ao
fato que as interagdes difusivas entre os precipitados sdo bem mais fortes entre primeiros
vizinhos. Assim com uma alta densidade de precipitados, a distancia entre precipitados ¢

menor que a distancia de blindagem para as interagdes difusivas.

3.4. Aspectos de Hélio em matrizes metalicas

O Hélio ¢ um gas nobre e, como tal, apresenta alta mobilidade e baixissima
solubilidade em solidos. Para ser introduzido em sdélidos, o hélio tem que ser implantado ou
ser um subproduto de uma reagdo nuclear no sélido. Os atomos de hélio introduzidos no
solido, precipitam formando aglomerados de atomos de He e vacancias, podendo crescer
resultando em bolhas de He no interior do s6lido.

Devido a interesses em aplicagdes nucleares, nos ultimos quarenta anos, ou mais,
desenvolveram-se muitos estudos sobre os efeitos dos gases inertes em ligas de metais com
enfoque nas propriedades mecanicas, em decorréncia da nucleacdo de bolhas de hélio nas
paredes dos vasos de fissdo nuclear, causados pelas reagdes entre os néutrons emitidos pela
fissdo do combustivel e materiais constituintes dos vasos e que por exemplo causavam o
inchaco do material, levando a fadiga ou a quebra, micro-fissuras na parede do reator, com

possiveis escapes de radiagdo e diminui¢do na vida 1til deste reator.



3. 4. 1. Nucleacdo e crescimento de bolhas de He

Existem dois tipos de evolugdo das bolhas dependentes das condigdes de
implantacdo. Quando implantamos He a temperaturas altas, o que ndo sera discutido neste
trabalho, pois foge das condi¢des utilizadas e a implantacdo a temperatura ambiente e
posterior tratamento térmico, que ¢ o caso deste trabalho.

Durante o processo de implantagdao, ha um continuo fornecimento de atomos de
He, assim as bolhas podem crescer principalmente por absorcdo de defeitos pontuais,
vacancias, existentes na matriz ou através da emissdo de adtomos auto-intersticiais (AAI).
Como a temperatura de implantagdo ¢ a temperatura ambiente, considerada baixa, a
concentragdo de vacancias na matriz estd proxima do equilibro termodindmico, assim
provavelmente a formagdo e crescimento das bolhas ¢ através da emissdao de AAI, processo
ndo térmico.

Com base no modelo de Baskes, referenciado por [Chen, 1998], inicialmente uma
vacancia captura um atomo intersticial de He (AIH) formando um complexo atomo de He-
vacancia (He-V) que cresce pela captura de outros AIH’s, resultando em complexos de He,-
V. A captura de um dtomo de He por uma vacancia também pode ser entendida considerando
que, em func¢do de sua baixa solubilidade, os 4&tomos de He implantados tendem a procurar
volumes livres na matriz. O complexo He,-V pode ser aniquilado pela recombinagdo da
vacancia com um AAI, resultando na re-emissdo do atomo de He. Este atomo de He re-
emitido passa a ser um AIH na matriz. O complexo He-V torna-se estavel quando atinge um
nimero minimo de atomos, crescendo pela captura de outros 4&tomos de He, até que o nimero
total de atomos de He na bolha, atinja um valor critico, n.j, caracteristico da matriz. A partir
deste ponto, cada novo atomo capturado pela bolha provoca a emissdo de um AAI,
aumentando o nimero de vacancias contidas na bolha.

Quando a bolha atingir um certo tamanho, o crescimento passa a ocorrer pelo
processo de emissdo de grupos de AAI, cuja energia de ligagdo acompanha o agrupamento,
pois o numero de atomos de He para a emissao de um AAI diminui conforme cresce a bolha.
A forma de arranjo do agrupamento de AAI mais favoravel em relacdo a energia, ¢ na forma

de uma discordancia.



3. 4. 2. Crescimento das bolhas durante recozimento

O crescimento dos complexos durante o recozimento posterior em temperaturas
mais elevadas resulta na formagdo de nucleos de bolhas. Elas crescem principalmente por
mecanismos de migra¢do e coalescéncia (MC) ou por reabsor¢do térmicas de d&tomos de He
ou vacancias, processo “Ostwald Ripening” (OR). A evolugdo temporal pode ser
caracterizada pela densidade de bolhas, Cg e pelo raio médio das bolhas, conforme a Figura
2.8. Nos instantes iniciais a densidade de bolhas aumenta, mas o raio médio da distribui¢ao
permanece praticamente constante, isto €, hd nucleacdo de novas bolhas. Apds nuclearem,
estas primeiras bolhas comecam a crescer, entretanto novas bolhas continuam a nuclear e
mantendo o raio médio constante. Quando termina esta fase mutua de nucleacao e
crescimento, tem inicio a fase de crescimento competitivo por migragdo ou coalescéncia. Este
crescimento competitivo faz diminuir densidade de bolhas e conseqiientemente aumentar o

raio médio.

MNucleacio | Crescimento

Tempo de recozimenta , T,

Figura. 2.8. Evolugdo temporal de um sistema de bolhas de He, caracterizado pela densidade de bolhas (Cg) e pelo raio médio da
distribuigdo (7, ). Onde Cy. € a concentragdo de atomos de He [Chen, 1998].

A figura 2.9 mostra esquematicamente os dois tipos de crescimento.



Figura. 2.9 Ilustracdo dos mecanismos de crescimento de bolhas. (a) Migragdo e Coalescéncia; (b) crescimento competitivo [Chen,
1998]. ffdfd

Na fig. 2.9-(a) mostramos a migragao randomica da bolha, coeficiente de difusdao
Dg, causada pela mudanca de posi¢do de atomos na superficie da bolha, pela difusdao de
atomos da matriz ao longo da superficie da bolha, Dy, difusdo de volume, Dyq ou transporte
de gas, Dg. A fig. 2.9-(b) ilustra como a diferenga de pressdo interna de equilibrio entre bolhas
maiores € menores produz um gradiente de concentragdo que provoca permeacao de atomos
de He de bolhas menores na dire¢do de bolhas maiores, caracterizando o crescimento
competitivo de bolhas. O mecanismo dominante depende da concentragdo de hélio
implantado, Cye, temperatura, T, e tempo de recozimento, t,. De modo geral, MC domina o
crescimento no regime de alta concentragdo e/ou recozimento rapido, enquanto que OR
domina a baixas temperaturas e/ou recozimento longos [Schroeder, 1991]. Independente do
mecanismo, o crescimento, por razdes termodindmicas, resulta na absor¢do de vacancias da
matriz. Podemos estimar a pressdo de gas no interior de uma bolha esférica e no equilibrio
termodinamico por

2y

Py = I (2.6)



onde per€ a pressdo efetiva de gas dentro da bolha, y ¢ a energia livre por unidade de 4rea da
interface e r € o raio da bolha.

A pressao de gas pode ser caracterizada pelo nimero de atomos de hélio contidos
na bolha por vacancia necessaria para uma bolha, ¢ ¢ menor para bolhas maiores, porque o
nimero de vacdncias necessarias para uma bolha grande formada por coalescéncia de duas
menores, atingir o equilibrio termodindmico ¢ maior do que a soma das vacancias contidas
nas bolhas iniciais. Assim, para crescerem, as bolhas grandes, necessitam absorver vacancias
da matriz em maiores quantidades do que as vacancias emitidas para a matriz por bolhas que
estejam se dissolvendo. Conclui-se que uma distribui¢do de bolhas de He atua, sempre, com
um absorvedor de vacancias da matriz.

Pode-se salientar ainda que a pressdo de gas nas bolhas de He pode atingir valores
elevados, mesmo em condigdes de equilibrio. Por exemplo, em uma bolha esférica de raio
1nm numa matriz de Al, onde y=1N/m’, a pressdo serd de 2GPa. Nesta condi¢io ndo podemos

usar a equagdo de gas ideal para descrever o sistema.



Capitulo 7.

Técnicas Experimentais de caracterizacdo microestrutural

Este capitulo apresenta os principais conceitos referentes as técnicas de
Implantacdo I6nica, Espectroscopia por Retroespalhamento Rutherford (RBS) e Microscopia

Eletronica de Transmissao (MET).

3.5. Implanta¢do Ionica

A implantacdo de ions ¢ um processo balistico onde a penetracdo de um ion estd
relacionada com eventos de colisdo elastica do ion com atomos do alvo e colisdes inelasticas
com o sistema de elétrons.

Este processo pode acarretar a modificagdo do material alvo e depende da maneira
como a energia dos ions € transferida para a matriz. Por exemplo, no caso de ions leves ,como
o He' (massa atomica 4), acelerados a uma energia de 20keV contra uma matriz de Al (massa
atomica 27), a maior parte da energia ¢ transferida para o sistema de elétrons (freamento
eletronico) e termina sendo dissipado como calor. Apenas quando a energia do ion atinge
valores baixos (menos de 10% da energia inicial) ¢ que aumenta a probabilidade de ocorrerem
colisdes ion-atomo alvo. Por outro lado, para ions pesados, como o Cu’, as colisdes atdmicas
j4 sdo bastante provaveis mesmo a energias da ordem de 300keV. As colisdes atdmicas
deslocam atomos da matriz que, por sua vez, podem colidir com outros dtomos, formando
uma cascata de colisdes bastante densa.

De uma maneira geral, a distribui¢cdo em profundidade dos ions implantados pode
ser prevista através de calculos onde sdo necessarios o conhecimento do potencial que
descreve as colisdes atomicas ion-atomo alvo e o processo de perda de energia para o sistema
de elétrons. Atualmente célculos baseados em programas de simulagdo tipo Monte Carlo,
como o programa Srim2000 [Ziegler, 1999], reproduzem razoavelmente bem os dados
experimentais.

Em decorréncia dos processos estatisticos de colisdes, o perfil de concentragao de

um ion implantado pode ser descrito, em primeira aproximac¢do, com base em uma



distribui¢do gaussiana, parametrizada pelo alcance projetado R,, e o desvio padrio AR,

conforme a expressao

x—Rp
e(x)= Le{m’”] (3.1)
27 pAR, ’ '

Na equacao 3.1, a grandeza @ representa a fluéncia, ou quantidade de &tomos
implantados por unidade de éarea, p ¢ a densidade atomica do material da matriz e x ¢ a
distancia medida na direcdo de incidéncia do feixe. A concentragdo de pico pode ser estimada

por

1 ()
Cp(X)—ﬁTARP. (32)

A figura 3.1-(a) mostra um exemplo de calculo da trajetéria de cada ion
penetrado em um ponto da superficie da amostra e a figura 3.1-(b) o perfil de concentracao
destes ions na matriz, ajustado por uma fun¢do gaussiana, com os parametros Rp ¢ ARp

indicados.

Depth (a) ION RANGES
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Figura. 3.1. Tlustragdo de simulagdo de implanta¢ao de ions em uma amostra e o perfil de distribuigdo em profundidade desta
implantagdo. Em (a) trajetoria das particulas e (b) o perfil de concentragdo. Exemplo de Cobre em Aluminio a 200keV com simulagéo
de 200 atomos. Srim 2000 [Ziegler, 1999].



No processo de implantacdo, devido as colisdes atdmicas, pode ocorrer a
formacgdo de defeitos como pares de 4&tomos auto-intersticial/vacancia. Mas para uma matriz
de Al, a mobilidade atomica ¢ suficientemente alta de modo que a maioria dos defeitos
produzidos durante a implantacdo seja aniquilada durante a prépria implantagdo. Maiores
detalhes sobre a técnica de implantagdo ionica podem ser obtidas na referéncia [Hirvonen,
1980].

As implantacdes realizadas neste trabalho foram feitas utilizando um acelerador
de ions da High Voltage Enginnurim Europe BV, modelo HVEES500 instalado no Laboratorio
de Implantacdo Ionica do Instituto de Fisica da UFRGS.

3.6. Andlise por Espectrometria de Retroespalhamento Rutherford

A espectrometria por Retroespalhamento Rutherford (RBS) ¢ uma técnica de
analise de superficies ndo destrutiva que permite determinar a composi¢do atOmica de
materiais em funcdo da profundidade para regides proximas a superficie (tipicamente para
espessuras de até 1um).

O conceito desta técnica ¢ simples. Imaginemos que um feixe de particulas
(projétil) com energia Ey, incindindo sobre uma amostra. Devido a reduzida dimensdo dos
nucleos atdmicos, somente umas poucas particulas do feixe irdo sofrer choque frontal com os
carogos atomicos dos atomos da amostra, sendo retroespalhadas com energia E; e analisadas
em energia por um detector localizado a um angulo de 165° em relacao ao feixe incidente. A

figura 3.2 d4a uma idéia deste processo.
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Figura. 3.2 Espalhamento do feixe de ions pelos atomos da rede.

Considerando colisodes elésticas, a transferéncia de energia do ion incidente para o

atomo alvo fica definida pelo fator cinematico

K:%O . (3.3)

Para duas particulas livres o fator cinematico ¢ [Goldstain, 1950].

[1—(M1/M2)2Sen29]y2 +(M%42jCOS9 2 , (3.4)
()

onde M; e M, s3o as massas, respectivamente, do projétil e alvo e 6 ¢ o angulo de

K(M,,M,,0)=

espalhamento, isto €, o angulo entre a dire¢dao da particula espalhada e a incidente. Para alvos
solidos esta expressdo ¢ valida sempre que a energia de feixe (ordem de MeV) for muito
superior a energia de ligacdo do 4tomo na matriz cristalina (tipicamente da ordem de eV).

A probabilidade de espalhamento pode ser calculada pela sec¢do de choque o, que
para pequenos angulos sélidos do detector (), ¢ aproximadamente a sec¢do de choque

diferencial. Considerando o potencial coulombiano, ela pode ser expressa da seguinte forma

[Chu, 1978]:

O

[( ) )y 2
5 21{1-x"Sen@Y)* +xcosH}
(E)— 1 deQ { ZZe )J

“oldo 8re, Esen’ (9 /2 (1 — ¥* sen’ 9)% ’
(3.5)

onde E ¢ a energia do ion incidente, Z; e Z, sdo, respectivamente, o numero atomico do
projétil e alvo, 6 ¢ o angulo de espalhamento, e ¢ a carga elementar e x = M;/M; <I.

Com base nas expressoes acima e no conhecimento da perda de energia (poder de
freamento eletronico) das particulas do feixe dentro do material, podemos calcular o perfil de
concentragdo em fun¢do da profundidade de um certo elemento contido no alvo.

Este calculo pode ser demonstrado, por exemplo considerando a situagao da figura

3.3, envolvendo um ion incidente sendo retroespalhado por um atomo localizado na superficie



da amostra. Devido ao fator cinematico, a energia do ion retroespalhado é E;=K.E,. A figura
também mostra um outro ion sendo retroespalhado por um atomo localizado a uma
profundidade AX. A energia retroespalhada medida ¢ E4. A diferenca de energia que sera

detectada entre os dois ions retroespalhados é:

AE=E,-E, . (3.6)
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=
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Figura. 3.3. Diagrama para dois projéteis de retroespalhados em pontos de profundidades diferentes para uma amostra simples.

A energia detectada E4 ¢é igual a energia E; (E;=K.E;) menos a perda de energia
no percurso Ax/cos6,. Por sua vez E; ¢ igual a energia Ey menos a perda de energia durante o
percurso de entrada Ax/cosO; . Entdo, pode-se escrever E4 em termos da energia inicial do ion,
das perdas em todo o percurso dentro da amostra ¢ do fator cinematico. O equacionamento
deste conceito fica bastante simplificado se considerarmos que a taxa de perda de energia
durante o percurso de entrada e saida do ion possa ser aproximadamente constante e também
que para regides muito proximas a superficie, como o caso deste trabalho, a perda de energia
ao longo da trajetoria dentro do material ¢ muito pequena, e portanto uma boa aproximagao e
considerar (dE/dX)gnada avaliada a Eo € (dE/dX)ss4a  avaliada a K.Ey [Chu, 1978]. Assim,
expressando a energia E4 em funcdo da energia E( do fator cinemadtico e das perdas de energia

nas trajetorias de entrada e saida, tem-se a expressao:

E,=K|E,——~ (dEj al (d—Ej . (3.7)
E, KE,

cosd, dx _cose2 dx



Entdo se pode escrever a expressao (3.6) da forma:

AE:KEO—KEO+Kx(dE] +—2 [dEj
CosO,\ dx ), CosO,\ dx )y,

ol 8], ol
CosO, \ dx ), CosO,\ dx )y,

ag=x K (d_Ej - (d_Ej | (3.8)
CosO,\ dx ), CosO,\ dx ).
O termo entre colchetes ¢ chamado de fator de perda de energia ou fator [S]:
[5,]= —X (dij L] (dij . (3.9)
Cos 0, \ dx ),  Cos 0, dx )y,

Assim convertendo a escala de energia em profundidade a partir da energia do ion

incidente e das perdas deste ion no material analisado, ou seja:

av=2E (3.10)

[0

A conversdao de nimero de contagens em escala de concentragdo pode ser
efetuada considerando que, o nimero de retroespalhamentos dos ions incidentes depende da
seccdo de choque entre este material e o ion projétil (o), do angulo sélido de atuacdo do
detector (Q2), da quantidade de ions projéteis incidentes na amostra (Q), da densidade atomica
da substancia na amostra (N) e do cosseno de 0;. Para dois materiais (A matriz e B substincia
contida nesta matriz), os nimeros de estroespalhamentos de cada material, para uma
profundidade (Ax), na aproximagdo de superficie sdo:

H,,=0,(E)QON(Ax,/Cos6) e
H, =0,(E,)Q0nN(Ax, | Cos®,), (3.11)

onde Ha o € 0 nimero de contagens relativas a superficie da matriz (aproximagao de superficie

para a concentracdo), Hg é o numero de contagens relativas a retroespalhamentos devido aos



atomos da substancia B e n a densidade relativa (em percentual) desta substincia. Tomando a
razdo entre estas expressdes e sabendo que para profundidades com mesmo valor de AE
podemos escrever: Axa=AE/[So]a € Axp=AE/[So]z temos a expressdo para conversdo de
contagem em concentracdo de uma substancia em uma matriz, onde a substincia da matriz ¢

tomada como concentragdo de 100 at. %, dada por:

Hy GA(EO) [SO]B
n= 100
4,0 GB(EO) [SO]A . (312

Em resumo, pelas expressoes 3.10 e 3.12 convertemos as escalas de contagem x

energia em escalas de concentragdo x profundidade.

Na figura 3.4 mostramos um espectro tipico de RBS para Cu contido em uma
matriz volumétrica de Al. Observamos em (a) as escalas em energia e contagem e em (b) apds
a conversao de energia para profundidade. Como a profundidade depende do material
analisado, ela s6 ¢ valida para a regido onde se encontra este material ¢ em (c) apds a

conversao de contagem para concentragao.
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Figura 3.4. RBS com 1,7 MeV He" de uma amostra de Al implantada com cobre. Em (a) o espectro de contagens por energia. Em (b)
energia convertida para escala de profundidade. Em (c) espectro de concentragido de com escala de concentragdo por profundidade.

3.7. Analise por Microscopia Eletronica de Transmissao (MET)

3. 7. 1. Preparagdo de amostras para MET

As amostras de Al-Cu foram preparadas com as mesmas técnicas usadas para
amostras de silicio: polimento mecanico até uma espessura de 20pm e apds polimento idnico.
Mesmo o Al sendo muito maleavel, a espessura utilizada ndo ¢ afetada pelo trabalho
mecanico das ferramentas, desde que tomemos alguns cuidados, como ndo colocarmos cargas
altas para pressionar as ferramentas contra o sanduiche de silicio. Por exemplo, na politriz de
precisao (Dimple) ou na serra circular de diamante devemos usar baixas cargas de contrapeso
no braco da ferramenta ¢ velocidade de rotacdo moderada.

A figura 3.5 mostra, em sintese, o processo de preparacdo de amostras de sec¢ao
transversal para MET. Em (a) dois pedagos de silicio com o filme de Al, em torno de 4mm x
6mm, sdo colados face a face e com outros pedagos de Si como enchimento externo,
resultando em um sanduiche de silicio. Este sanduiche ¢ cortado com serra circular de
diamante na dire¢do transversal (b), de modo a se ter fatias. Estas fatias sdo cortadas em disco
pela serra de ultra-som (c), com o mesmo diametro do porta amostras do microscopio (3mm).
Estas fatias sdo lixadas em uma politriz mecanica com lixa de granulagdo minima 1000.
Granulagdes menores podem comprometer o filme. Lixa-se um dos lados e pole-se na politriz
de precisdo. Depois o outro lado do disco ¢ lixado até se atingir espessuras de 100 a 120pum
(d). Com a ferramenta de cobre com diamante, ¢ feito um buraco conico até em 20um e
polimos este lado (e). Apds coloca-se o disco na politriz i6nica (ion milling) (g), com feixe
em ambos os lados, para acabarmos de furar o disco. Devemos usar, no maximo, 3keV de
energias ¢ 151A de corrente para os feixes, caso contrario, se provoca uma pulverizagao

muito rapida da superficie e provavelmente a inutilizagdo da amostra para MET. No final



obtém-se amostras para microscopia com a aparéncia de um disco abaulado e com um furo no

meio (h).

© y
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Figura 3.5 Seqiiéncia de preparacdo de amostras para a microscopia.

3. 7. 2. Obtengdo de imagem

A figura 3.6 mostra uma microscopia obtida de uma amostra de Al implantada
com ions de Cu" e He" e recozida a 280°C durante Sh. Nesta micrografia podemos identificar
claramente um precipitado de Al-Cu e diversas bolhas de He. O objetivo desta subsecgdo ¢ a
discussd@o dos conceitos de formacdo das imagens de bolhas e de precipitados com as
ilustragdes abaixo. Detalhes da técnica de MET e dos conceitos de formagdo de imagem

podem ser encontrados em livros especializados [Williams, 1966; Hirsch, 1977].



Figura 3.6 Micrografia de uma amostra de Al(Cu) recozida a 250°C por 5h, mostrando um precipitado de Al-Cu, indicado por (a) e
bolhas de He, indicadas por (b) [Feldmann, 2002].

I3

Em primeiro lugar, é ressaltado que elétrons acelerados com um potencial de
200kV possuem um comprimento de onda de De Broglie A= 0,0254nm. Isto significa que tais
particulas podem se comportar como onda, difratando em planos cristalinos segundo a lei de

Bragg:
2d,,, senf =nAi , (3.12)

da mesma forma que a difra¢do de raios-x. Na expressao 3.12, d ¢ a distancia entre os planos
cristalinos hkl, A ¢ o comprimento de onda e 0 ¢ o angulo de difracao.

Contudo a interagdo dos elétrons com os centros espalhadores do material
(atomos) ¢é varias ordens de grandeza mais forte do que a interagdo dos raios-x. Isto significa,
no caso dos elétrons, que um pequeno conjunto de a&tomos pode produzir uma intensidade de
feixe difratado comparavel a intensidade do feixe incidente. Justamente devido a este fato ¢
que se pode obter informacdes de alta resolugdo espacial. As imagens dos precipitados
ilustrados na figura 3.6 sdo decorrentes dos efeitos de difragdo. A figura 3.7 mostra dois casos
onde um feixe mono-energético incide sobre uma amostra suficientemente fina. Em (a) pela
rede cristalina da matriz estar orientada de tal forma que o feixe incidente ndo encontra planos
que satisfacam a lei de Bragg, ndo ocorre a difracdo e conseqiientemente a maioria dos

elétrons atravessa o material. Em (b), supondo que existam precipitados e que a orientacdo de



seus planos satisfacam a lei de Bragg, havera uma fragdo significativa de elétrons que ao

atravessarem os precipitados terdo sua trajetdria modificada por um angulo 20.
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Figura.3.7. Diagrama esquematico do contraste de difragdo. Em (a) a intensidade do feixe transmitido ¢ praticamente igual a do feixe
incidente quando ndo ha nenhum elemento difratando. Em (b) a intensidade do feixe transmitido diminui significativamente nas
regides onde os precipitados estdo desviando os elétrons devido a difragao.

A técnica de formagdo de imagens via contraste de difracao utiliza os conceitos
descritos acima. A idéia basica desta técnica € justamente registrar o nimero de elétrons que
atravesssam cada regido da amostra. Assim, nas regides onde ndo ha precipitados, ndo ha
difracdo e conseqiientemente um grande numero de elétrons atinge a tela do microscopio
(imagem clara). Por outro lado, nas regides onde o feixe atravessa um precipitado ocorre o
desvio de trajetoria de um grande ntimero de elétrons que ndo irdo atingir a tela (imagem
escura). A resolugao tipica proporcionada pelo contraste de difragcdo ¢ da ordem de 1nm.

Além das imagens dos precipitados, a figura 3.6 mostra imagens de bolhas de He
com poucos nandmetros de diametro. Tais imagens nao sao obtidas por contraste de difragao,
e sim por contraste de fase. A idéia bésica da técnica de contraste de fase pode ser explicada
com base na figura 3.8. Sendo o He um elemento muito leve, o feixe de elétrons “enxerga”
uma bolha como uma cavidade, ou seja, volume vazio. Neste sentido a coluna da amostra
contendo a bolha pode ser considerada como uma regido de espessura menor do que as
colunas adjacentes, onde ndo existem bolhas. Isto pode provocar uma diferenca de fase entre
as frentes de onda adjacentes. Assim, pode haver interferéncia construtiva ou destrutiva caso
tais frentes de onda se sobreponham. A imagem das bolhas na forma de um disco claro
circulado por um anel escuro, pode ser entendida como uma conseqiiéncia dos efeitos de

interferéncia obtidos quando se coloca a lente objetiva do microscdpio em sobrefoco.
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Figura.3.8. Esquema da formag@o da imagem de uma bolha por difracdo de fase. Em (a) diagrama da amostra atravessada pelas frentes
de onda. Em (b) o diagrama de niveis de luminosidade da tela provocados por estas frentes de onda ao atravessarem a bolha (cavidade
vazia).

As imagens dos precipitados de Al-Cu e dos graos de Al na figura 3.6

conceitualmente sdo as mesmas, ou seja elas sdo produzidas pelo contraste de difracao.



Capitulo 8. Metodologia

de preparacdo das amostras

Neste capitulo serd apresentada a metodologia utilizada na preparacdo das
amostras. Descrevendo os métodos de limpeza, oxidagdo das laminas de Si, a deposi¢do dos

filmes de Al, os parametros de implantagdo e de tratamentos térmicos.

3.8. Oxidacao do Silicio

As laminas de Si sdo oxidadas para reproduzir as condi¢des das trilhas de contatos
nos dispositivos microeletronicos. Contudo, devido a proximidade de valores das massas
atomicas do Si (massa 28) e do Al (massa 27), a energia dos ions retroespalhados pelo Al
seria muito proxima a energia dos ions retroespalhados pelo Si, ocasionando sobreposi¢ao dos
espectros, assim a camada de SiO, também serve para diferenciar os espectros de RBS.

A lamina de Si <100>, ¢ mergulhada em solu¢do de acido sulfurico (H,SOj4) e
agua oxigenada (H,0,), na proporg¢io de 4:1, aquecida a 70°C durante dez minutos. ApoOs este
banho, a lamina ¢ lavada em 4dgua destilada por cinco minutos. Mergulhada por alguns
instantes numa solucdo de 4cido fluoridrico (HF) e dgua oxigenada (H,0,) na propor¢do de
4:1. Lava-se novamente por dois minutos em dagua destilada e seca-se com fluxo de
nitrogénio. Apoés este procedimento, a lamina de Si estd pronta para ser oxidada.

A oxidacao da lamina de Si ¢ do tipo umida, ou seja, usa-se vapor de agua
destilada e deionizada. Este vapor de agua ¢é propelido para a cidmara de oxidagdo por
nitrogénio gasoso. A temperatura da camara de oxidag¢do ¢ determinada através de tabelas.
Para o caso deste trabalho, a temperatura do forno foi de 1100°C. O tempo de oxidagao foi

definido para uma camada SiO; de 200nm de espessura.

3.9. Deposi¢do dos Filmes de aluminio

Usamos duas técnicas de deposicao de Al, de pureza ¢ de 99,9%, para preparar os

filmes finos. A primeira, realizada no Laboratério de Filmes finos (LFF) da UFRGS, que ¢



chamada de C, consistiu em depositar uma camada de Al sobre o substrato, com espessura de
200nm. A deposi¢dao foi realizada na evaporadora Balzer BAS 450PM, utilizando dois
canhdes Aja MDX500 no modo R.F., com inclinacdo de em angulo de 30° com o central,
como mostrada na figura 4.1. Usou-se argdnio como elemento pulverizador do alvo de Al. O
substrato de silicio é exposto totalmente ao plasma de argdnio durante a deposi¢do, ficando

estatico nesta posi¢ao.

Bl Canhdo ativado

] Canhdo desativadn

B Amostra

\

Janela do
porta amostras

Carrossel

Figura 4.1. Geometria da camara de deposigao.

As condi¢des de deposicao do filme foram:
— pressao da camara de deposicao: 20uPa;
— pressao de argonio: 800mPa;
— poténcia R.F.: 50W;
— Corrente: 509mA;
— tensao AC: 285V,
— tempo de deposicao: 53,67’;
— taxa de deposi¢do de Al: 10nm/s.
O segundo tipo, chamado de M, foi depositado no Laboratorio de Magnetismo e
Materiais Magnéticos (LMMM) da Universidade Federal de Santa Maria, RS. Consistiu em
depositar multiplas camadas de Al até atingir-se a espessura desejada. Neste tipo o substrato
esta em movimento em relagdo ao plasma. Esta deposicao foi realizada na evaporadora
Balzers BAK 600, utilizando um canhdo AJA International A300 MDX500 em angulo reto

com o substrato, como mostrada na figura 4.2 e com gas de argonio como elemento



pulverizador do alvo de Al. O substrato de Si é exposto ao plasma por uma janela, por onde se
controla a area de acdo do plasma sobre o substrato.

Inicialmente, posiciona-se o suporte de modo que a amostra ndo esteja na agao do
plasma. Entdo a janela ¢ aberta e o movimento retilineo e uniforme do suporte ¢ iniciado,
fazendo com que a amostra passe pela area de acdo do plasma de argonio, realizando a
deposicao do Al no substrato. Apos a amostra sair do raio de acdo do plasma, fecha-se a
janela. Esta camada est4 terminada. Deposita-se quatro amostras em série, o inicio da préxima
camada em cada uma das quatro amostras, serd de trés vezes o tempo de deposi¢ao de uma
camada, ou seja, 298,5s. Controla-se a espessura do filme, controlando a velocidade de
passagem da amostra pela janela de deposicao. Repetindo este processo de deposicdo em
camadas, forma-se um filme multicamadas. Para este trabalho, o filme foi projetado com 8

camadas de 25nm, totalizando a espessura de 200nm.
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Figura 4.2. Desenho esquematico da camara de deposi¢do.

As condig¢des de deposicao do filme foram:
— pressdo da camara de deposi¢do: 120uPa;

— pressdo de argonio: 500mPa;



— poténcia C.C.: Entre 13,9 ¢ 14,5W;
— corrente: 5S0mA;
— tensao C.C.: Entre 278 ¢ 290V;
— tempo de deposi¢ao por camada: 99,5s;
— taxa de deposi¢do de Al: 0,2512nm/s.
A partir deste ponto, os dois conjuntos de filmes de Al, tipo C (colunar) e tipo M

(mosaico) sao tratados de maneira igual.

3.10. Tratamento Térmico Prévio

Realiza-se este tratamento térmico prévio nos dois tipos de filmes de Al para
relaxar e crescer os graos de aluminio da estrutura, diminuindo a densidade de fronteiras de
grao. O tratamento prévio consiste em um recozimento de uma hora a temperatura de 500°C
em vacuo inferior a 10puPa. Com isto podemos dividir cada conjunto em dois, obtendo quatro
grupos de filmes: 1) do tipo colunar como depositado (C); ii) do tipo colunar com tratamento
térmico prévio (°C); iii) do tipo mosaico como depositado (M) e iv) do tipo mosaico com

tratamento térmico prévio ("M).

3.11. Implantagdo Ionica

Os parametros de implantagado, energia e fluéncia, foram calculados com o auxilio
do programa Srim 2000 [ZIEGLER, 1999] para produzir uma zona rica em Cobre situada a
aproximadamente a 130nm da superficie com concentragao de pico de ~ 3 at. % de Cobre.

Devido ao interesse em estudar também a influéncia de hélio no sistema Al-Cu,
além de amostras implantadas com somente ions de Cu, tem-se grupos implantados com He.
Ambos perfis de implantagdo (Cu e He), possuem picos de concentragdo aproximadamente
coincidentes. A figura 4.3 mostra os perfis de distribui¢do em profundidade projetados pelo
programa Srim para o cobre e hélio e acima de cada curva, os parametros de alcance e desvio

padrao da distribuigao.
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Figura. 4.3. Graficos das distribuigdes em profundidade de Cu e He. Simulagéo realizada no programa Srim 2000 [Ziegler, 1999].A
esquerda a simulag@o para ions de Cu e a direita para os ions de He.

De acordo com as simulagdes da figura acima, os pardmetros de implantagdo sao:

Tabela 4.1. Parametros de implantagdo utilizados.

fon | Energia (keV) | Fluéncia (at/cm?)
Cu’ 200 2.10"
. 1.10"
He 15
2.10"

3.12. Tratamento térmico apos a implantagdo

As amostras sao colocadas em um tubo de quartzo em ambiente de alto-vacuo
(pressao~10uPa). O tubo ¢ introduzido num forno previamente aquecido na temperatura de
recozimento desejada. Apds o tempo de tratamento, o tubo ¢ retirado do forno e resfriado ao
natural. Somente apds atingir a temperatura ambiente ¢ que se quebra o vicuo. As
temperaturas de recozimento foram escolhidas segundo o diagrama de fase para o sistema
Al/Cu. Considerando uma concentragdo =3 at. % de Cu, a formag¢ao de precipitados de Al-Cu

da fase metaestavel 0’ocorre entre as temperaturas de 200 a =400°C. No presente trabalho as



temperaturas escolhidas foram de 200, 250 e 280°C, e os tempos de recozimento foram de

0,5h ou 2h.

3.13. Resumo das amostras obtidas

Apds os procedimentos de producdo das amostras, temos o conjunto total

mostrado na tabela 4.2.

Tabela 4.2 Quadro resumo de amostras preparadas para analise através de RBS e MET.

Tipos de filmes
Deposigao C M
(Colunar) (Mosaico)
Tratamento Com Pré-recozimento Com Pré-recozimento
térmico Como depositado (P) Como depositado (P)
Prévio 500°C — 1h (500°C — 1h)
Cu Cu Cu Cu Cu Cu Cu Cu
Implantacs Cu 2.10% 2.10% Cu2.10'6 2.10% 2.10% Cu 2.10" | 2.10'" Cu 2.10 | 2.10'
mplantagao i 5 qp1e | He(1) | He(2) | " He(l) | He(2) | 2.10° | He(1) | He(2) | 2.10" | He(l) | He(2)
1.10" 1.10" 1.10" 1.10" 1.10" 1.10" 1.10" | 1.10'"
SR SR SR i SR . SR _: SR_ ___S_/!? _____ SR 1 SR i SR S {1_3_____5_/_1?__
2000C 200°C | 200“C 1 200°C | 200°C | 200“C 2000C 200°C 2000C 200”C 200°C | 200°C
0,5h i 0,5h i 0,5h | 0,5h i 0,5h i 0,5h i 0,5h i 0,5h i 0,5h | 0,5h i 0,5h i05h
250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C | 250°C
fratmento |, 5h 05k ¢ 05k i 05h i 05h i 0.5h i 0.5k i 0.5k i 0.5h | 0.5h i 05h ! 0.5h
250°C 1 250°C ¢ 250°C  250°C : 250°C : 250°C i 250°C i 250°C i 250°C i 250°C ' 250°C : 250°C
0.5h | 05h | 05h | 05h | 05h | 05k | 05h | 05h | 05k | 05h | 05h | 05h
280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C
2h 0 2h 0 2k % 2h % 2h % 20 0 2k % 2k % 2h 2k i 2h | 2k
S/R -> Amostra sem tratamento térmico apos a implantagao.
As amostras preparadas sdo nomeadas de acordo com a convencdo da tabela
abaixo:

Tabela 4.3. Quadro de convengdo para nomeagao das amostras.

Tipos
C M
Como Como
Implantaca
mprantaco Depositado CP Depositado CP
Cu Ca(X) PCcl(X) Mec(X) "Meu(X)




Cue He (1) CCu-He(I)(X) P CCu-He(I)(X) MCu-He(I)(X) P MCu-He(I)(X)
CueHe (2) CCu-Hc(Z)(X) P CCu-He(Z)(X) MCu-He(Z)(X) P MCu-He(Z)(X)

He (1) > Implantagdo de He com fluéncia de 1.10' at./cm’

He (2) -> Implantagdo de He com fluéncia de 2.10'¢ at./cm®

Onde X ¢ a referéncia aos parametros do tratamento térmico apds a implantacao.



Capitulo 9.
Resultados experimentais

No capitulo anterior foram apresentados os procedimentos de preparagdo dos
filmes. Neste capitulo s3o apresentados os resultados obtidos na caracterizagdo dos filmes,
utilizando as técnicas de Retroespalhamento Rutherford (RBS) e Microscopia Eletronica de
Transmissao (MET), discutidas no capitulo 3.

Os quatro tipos de amostras sdo: 1) filme de estrutura colunar como preparado
(tipo C); ii) filme do tipo C recozido a 500°C por 1h (*C); iii) filme com estrutura mosaico
como preparado (tipo M) e iv) filme do tipo M recozido a 500°C por 1h (*M). Os grupos de
amostras originadas destes quatro tipos foram implantamos somente com Cu ou com Cu e He
utilizando sempre as mesmas energias e fluéncias fixas, e tratadas termicamente com os

mesmos parametros.

3.14. Efeitos do pré-recozimento nos filmes tipo C

A figura 5.1-(a) mostra a configuracdo de graos dos filmes de Al do tipo C.
Observa-se claramente uma estrutura de colunas alongadas a partir da interface Al/SiO, até a
superficie. As principais caracteristicas destas amostras podem ser descritas pelos seguintes
parametros:

— espessura do 6xido de silicio: 180nm;
— espessura total do filme de Al: 210nm;
— largura média das colunas: 65nm.

A figura 5.1-(b) mostra a microestrutura tipica de um filme submetidos a
tratamento térmico de 500°C por 1h (?C). Observa-se que a estrutura tipo colunar inicial do
filme sem pré-recozimento de conservou. As principais caracteristicas desta amostra podem
ser descritas pelos parametros abaixo:

— espessura do 6xido de silicio: 180nm;
— espessura total do filme de Al: 210nm;

— largura média das colunas: 68nm.



Isto mostrou que a microestrutura colunar de graos ndo apresenta alteragdes

significativas em decorréncia do tratamento térmico a 500°C por 1h.

S10:

Tipo colunar
'omo depositado

Filme
de Al

SiO, | 86na

Figura 5.1.. Estrutura do filme tipo colunar. Em (a) como depositado (C) e (b) apés tratamento térmico (PC ). No quadro em destaque
difratograma da estrutura do filme mostrando o aspecto policristalino.

3.15. Efeitos do pré-recozimentos filmes tipo M

A figura 5.2-(a) estd mostrando uma micrografia com a microestrutura
caracteristica do filme tipo M como depositado. Pode-se observar pequenos graos de Al com
comprimentos iguais a espessura da camada em que os grdos estdo localizados. A figura
mostra também um padrdo de difracdo de area selecionada. Devido ao grande nimero de
graos orientados ao acaso, o padrdo apresenta uma estrutura de anéis. Uma simulagdo de
padrao de difragdo para Al puro estd superposta sobre os dados experimentais. A coincidéncia
dos anéis comprovou que de trata de uma estrutura de graos de Al. A microestrutura das
amostras pode ser caracterizada pelos pardmetros descritos abaixo:

— espessura oxido de silicio: 190nm;



— espessura das camadas de Al: 30nm;
— espessura total do filme (8 camadas): 210nm,;
— largura média dos graos de Al: 25nm.

Por outro lado, um tratamento térmico a 500°C por lh causa uma significativa
modificacdo na estrutura tipo M (mosaico). A figura 5.2-(b) ilustra um resultado tipico, onde
se pode observar que ocorreu um significativo crescimento de graos. As novas caracteristicas
destes filmes (PM) podem ser resumidas como:

— espessura o0xido de silicio: 190nm;
— espessura do filme: 210nm;
— largura média dos graos: 1300nm;
O tamanho médio dos graos ¢ da ordem de quatro a seis vezes maior que a

espessura total do filme e de espessura igual a do préoprio filme.



Simulagao

Figura 5.2. Estrutura do filme tipo M. Em (a) como depositado, estruturas de pequenos graos e no destaque, micrografia da difragdo
de elétrons de abertura reduzida e sobreposigdo de uma simulagao de difragéo de elétrons para Al puro. Em (b) filme tipo M apds
tratamento térmico prévio, estrutura de graos grandes (PM). A difragdes com SAD=20um e tempo de exposic¢io de 2s.

3.16. Efeitos da implantagdo de Hélio

O hélio foi implantado com o objetivo de formar bolhas no interior do filme. Na
referéncia [Feldmann, 2002] foi determinado por Analise de Recuo Eléstico de ions pesados
(ERDA) que o perfil de concentracao de He implantado em Al ¢ aproximadamente gaussiano,
e que apos o tratamento térmico, permanece inalterado.

As figuras 5.3-(a) e 5.3-(b) mostram micrografias com imagens das amostras
Cune(280°C/2h) € M, 4,(280°C/2h), respectivamente, com a regido de formagdo de bolhas

de He em destaque. Nos quadros em destaque as formagdes circulares claras sao bolhas de He



e estdo indicadas pelas setas. Observa-se perfeitamente que o tipo de microestrutura das
amostras ndo influencia na formagao das bolhas de He, ou seja, as micrografias mostram que
as bolhas estdo distribuidas de maneira uniforme, formando um mar de bolhas.

Também se pode aferir pelas micrografias que a regido de distribui¢do das bolhas
de He encontra-se préxima ao centro do filme e possui uma largura média de 100nm. A tabela
5.1 resume as caracteristicas do sistema de bolhas em termos dos valores de didmetro médio e

desvio padrao:

Tabela 5.1 Didgmetro médio e desvio padrdo das bolhas nucleadas nas amostras implantadas com fluéncia de 2.10'° ions de He/cm’.

Diametro médio | Desvio padrao
Amostra
(nm) (nm)
Ceu-rer 24 0,7
"Ceu-ter 2,5 0,7
MCu-He(Z) 2:5 037
"Meuter) 24 0,7

As observagdes por MET também revelaram que as bolhas de He ja estdo
presentes nas amostras como implantada, ou seja, as bolhas de He estdo sendo formadas
durante a implantagdo. Amostras recozidas a 280°C por 2h ndo apresentaram alteracdes

perceptiveis nos didmetros médios das bolhas.



Ceure(280° C/Zh)

gl

Formacdo
Bolhas de He

Fig. 5.3 Micrografias das amostras (a) Cy_ge(2(280°C/2h) e (b) My,_pe(2(280°C/2h) mostrando a formagdo das bolhas de He. Nos
quadros em destaque ampliagdo da regido demarcada com detalhes das bolhas.

3.17. Efeitos dos tratamentos térmicos sobre o perfil de concentragdo de cobre

Nesta subsec¢ao serao mostrados resultados obtidos sobre a evolugao térmica do
perfil de concentracdo de cobre em fun¢do de profundidade. Além disso também serdo
discutidos os resultados referentes a formacgdo dos precipitados Al-Cu e sobre o efeito das
bolhas na formagao de precipitados de Al-Cu. As amostras foram caracterizadas através das

técnicas de RBS e MET, abordadas no capitulo trés.



Na tabela 5.2 resume a amostras cujos resultados serdo apresentados neste

capitulo.
Tabela 5.2. Tabela mostrando as amostras cujos valores serdo analisados.
Tipos de filmes
Deposigdo C M.
(Colunar) (Mosaico)
Tratamento Com Pré-recozimento Como Com Pre;
térmico Como depositado (P) . recozimento
Prévio (500°C — 1h) depositado (P)
(500°C — 1h)
Cu Cu Cu Cu Cu Cu
~ Cu 2.10" 2.10" Cu 2.10% | 2.10'" Cu 2.10" Cu 2.10"
Implantacao ) 1o | fe (1) | He 2) | 210° | He (1) | He @) || 210¢ | He 2) | 200° | He (2)
1.10" 1.10' 1.10' 1.10" 1.10" 1.10"
Tratamento ISR SR L SR I SR i SR | SR | SR | SR SR | SR_]
termico 1| 280°C | 280°C 1§ 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C | 280°C
2h % 2h \ 2h 0 2k 0 2h i 2k 0 2h i 2h 1 2k i 2h

S/R -> amostra sem tratamento térmico apds a implantagao
He (1) -> amostras implantadas com ions de He com fluéncia de 1.10'%at./cm?

He (2) -> amostras implantadas com fons de He com fluéncia de 2.10'%at./cm?

3. 17. 1. Amostras tipo C implantadas com ions de Cu"

As figuras 5.4, 5.5 e 5.6 mostram os perfis de concentragdo de Cu nas amostras
tipo C. Os perfis das amostras que ndo receberam tratamento térmico estdo representados pela
linha mais escura e amostra que receberam tratamento térmico a temperatura de 280°C por 2
h, pela linha mais clara.

A figura 5.4-(a) corresponde ao caso das amostras Cg, € Ccu(280°C/2h).
Observa-se claramente que ocorre uma redistribuicdo do conteudo de cobre (em torno de
30%) entre a area hachuriada a esquerda e a area hachuriada a direita. Esta redistribui¢ao ¢
gradual com o aumento da temperatura e do tempo. As curvas correspondentes aos casos de
tratamento a temperaturas de 200°C e 280°C por 30 min ndo sdo mostrados para melhor

clareza do grafico, mas apresentam mesmas caracteristicas.



PRE RECOZIMENTO:

Perf i I C (o) br e Temperatura-> 500°C
Tempo: 1h
(a) Fllme COlunar IMPLANTAGAO:
50 — Cobre -> Energia: 200 KeV
T Grupo: CCU Dose: 2.10" at./em’
4’5 - R.=127 nm; AR_= 82 nm
4,0 1 Sem Recoz.
3,5 ]==280°C-2h
3,0
2,5
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1,5 - Como
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0,5 -
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3 Temperatura-> 500°C
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1 Cobre -> Energia: 200 KeV
4,0 7] s R Dose: 2.10"° at./em’
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Figura 5.4. Espectros de RBS das amostras implantadas com cobre. Em (a) Ccu € Ccu(280°C/2h), com areas em destaque mostrando a
quantidade de Cu que foi redistribuida. Em (b) *Ccu e PCcu(280°C/2h) mostrando que néo houve redistribuigéo.

Por outro lado, na figura 5.4-(b) apresenta os resultados das amostras *Ce. ¢ #Cecu

(280°C/2h). Nestas amostras a redistribui¢ao dos atomos de Cu ndo ¢ tdo acentuada como no

caso anterior.



3. 17. 2. Amostras tipo C implantadas com ions de Cu'e He"

A figura 5.5-(a) apresenta os perfis de concentragdo de Cu das amostras do tipo C
como depositado, implantadas com ions de Cu e He (Ccuren ). Observa-se uma acentuada
redistribuicdo dos dtomos de Cu (da ordem de 40%), entre a area hachuriada a esquerda e a

area hachuriada a direita apos tratamento térmico.

Perfil CObre PRE RECOZIMENTO:

Temperatura-> 500°C

. Tempo: 1h
Filme Colunar
a IMPLANTAGAO:
570 - Cobre -> Energia: 200 KeV
1 Dose: 2.10" at./em’
459 Grupo:C, ... R.= 127 nm; AR = 82 nm
40 N Hélio -> Energia: 17 KeV
] Dose: 1.10"° at./cm’
3.5 Sem Recoz. R.= 126 nm; AR = 160 nm
3,0]=0—280°C-2h
2,5
2,0 H
1,5 1
1o Como
=] Depositado
0,5 4
0,0
— [ T I T [ T [ T [ T [ T [
i -50 0 50 100 150 200 250
s Profundidade ( nm)
:8 b PRE RECOZIMENTO:
54 Temperatura-> 500°C
g 5,0 __ ( ) Tempo: 1h
@
;::)’ 4.5 ] IMPLANTAGAO:
] , . P Cobre -> Energia: 200 KeV
4.0 J Grupo. CCU-H9(1) Dose: 2.10" at./cm’
3,5 - R,= 127 nm; AR_= 82 nm
1 Sem ReCOZ Héiio -> Energia: 17 KeV
3,0 __ ) Dose: 1.10"° at./cm’
2 5 | === 280 °C-2h R,= 126 nm; AR,= 160 nm
2,0 H
1,5
10 Pré
0.5 recozido
0,0

I y T y T y T
-50 0 50 100

Profundidade ( nm)

T T T
150 200 250

Figura 5.5. Espectros de RBS das amostras implantadas com cobre ¢ uma dose de hélio. Em (a) Ccu-He(1) € CCu-He(1)(280°C/2h),
mostrando a forte redistribuigdo de Cu através das areas hachuriadas. Em (b) amostras *Ccu-Herr) ¢ PCcu-He1)(280°C/2h) ,
evidenciando que ndo houve grande redistribuigao.



Além disso, observa-se uma diferenga entre a forma dos perfis de concentragao de

Cu entre a amostra *Ca € *Ceunery , respectivamente fig. 5.4-(b) e fig. 5.5-(b). Isto significa que

a implantacdo de ions

a 500°C por 1h.

de He afeta a distribuicdo dos dtomos de Cu nas amostras pré-recozidas

Perfil Cobre

PRE RECOZIMENTO:
. T tura-> 500°C
Filme Colunar  tamotn
5,0 ] (a ) IMPLANTAGAO:
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35 Sem Recoz. R.= 127 nm; AR,= 82 nm
] o~ Hélio -> Energia: 17 KeV
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Figura 5.6 Espectros de RBS das amostras do tipo C (colunar). Em (a) o perfil de concentra¢do de Cu para as amostras CcCu-He(2) €
Ccu-He(2)(280°C/2h), sem pré-recozimento e com a movimentagao de cobre evidenciada pelas areas preenchidas. Em (b) perfil de
concentragdo de Cu para as amostras PCcu-He) e Ccu-He(2)(280°C/2h), com pré-Recozimento. Evidenciando que hé baixa

movimentagao de cobre.



Uma comparacao entre as fig. 5.5 ¢ 5.6 mostra que os efeitos da implantagdo de
jons de He com fluéncia de 2.10'%ons/cm® sobre a redistribuicdo dos atomos de Cu sdo

. ~ ’ A e 16, 2
semelhantes ao caso de implantagao de ions de He com fluéncia de 1.10 "ions/cm”.

3. 17. 3. Formagao de precipitados de Al-Cu nos filmes do tipo C

Nas amostras do grupo Cea ndo foi detectada formagdo de precipitados de Al-Cu.
Por outro lado, a figura 5.7 mostra a micrografia de uma amostra Cecure(280°C/2h). Pode-se
ser formagdes escuras junto a interface Al/SiO, destacadas por flechas. Estas formagdes foram
analisadas por uma sonda eletronica de S5Snm de didmetro. Medindo-se os raios-X
caracteristicos pela técnica EDS foi detectada uma concentracdo de dtomos de Cu bastante

superior ao sinal da regiao vizinha. Isto indica a formagao de precipitados de Al-Cu.

Detalhe do
precipitado

Figura 5.7 Microestrutura da amostra Ccu+He(2)(280°C/2h). Indicado com setas as formagdes de precipitados Al-Cu da fase 0,
Comprovados por EDS. No quadro detalhe de um precipitado de Al-Cu da fase 6 ( Zoom de 3x) indicado,pelo apontador do
microsccopio eletronico.



3. 17. 4. Amostras do tipo M implantadas com ions Cu"

Nesta subseccado serdo apresentados os resultados de RBS e MET das amostras
dos filmes tipo M (mosaico) implantadas com ions de Cu'".
- PRE RECOZIMENTO:
P erf l I Co br e Temperatura-> 500°C

Tempo: 1h

(a) Filme Mosaico MPLANTAGAS:

5 0 — Cobre -> Energia: 200 KeV
L . Dose: 2.10" at./em’
4,5 Grupo: MCu R,= 127 nm; AR,= 82 nm
T Hélio -> Energia: 17 KeV
4’0 __ — Sem Recoz Dose: 2.10" at./er
35 ' R.= 126 nm; AR,= 160 nm
" Je=0==280°C -2 h
3,04
2,54
2,04
1,5 Como
1,0 Depositado
0,54
- 5
o\‘j 0,0 T T T T T T T T T T T T T T T 1
® -40 0 40 80 120 160 200 240
Py Profundidade ( nm )
®, PRE RECOZIMENTO:
g ( b ) Temperatura-> 500°C
ft Tempo: 1h
[0]
g 5,0+ i
o 4 IMPLANTACAO:
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1 . P Dose: 2.10" at./cn'”
4,0 Grupo' MCu R,= 127 nm; AR.= 82 nm
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| — Sem Recoz Dose: 2.10"° at./cm’
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,
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Figura 5.8 Espectros de RBS das amostras do tipo M (mosaico). Em (a) o perfil de concentragio de Cu para as amostrasMcu ¢ PMcu
(280°C/0,5h) como depositadas e; em (b) perfil de concentragio de Cu para as amostras PMcu, e
PMcu(280°C/2h), pré- recozidas.



A figura 5.8-(a) mostra os perfis de concentracdo de Cu das amostras Mc. e "M
(280°C/2h). Observa-se claramente que nao ocorre uma significativa redistribuicao de atomos
de Cu. A figura 5.8-(b) apresenta os perfis de concentra¢do de Cu das amostras "Ma € *Mecu
(280°C/2h), onde fica claro que também nao ha uma significativa redistribui¢do de dtomos de

Cu.

3. 17. 5. Amostras do tipo M implantadas com ions de Cu" e He"

A fig. 5.9-(a) mostra os perfil de concentragdo de Cu nas amostras Mcuwne €
Me.-#2(280°C/2h). Percebe-se que o perfil de concentragdo de cobre se redistribui um pouco
na amostra com tratamento térmico em relagao ao perfil de &tomos de Cu na amostra como
implantada.

A figura 5.9-(b), mostra os perfis de concentra¢do de Cu das amostras "Mcu-re €
PMeu-ne(280°C/2h). Pode-se perceber que o perfil de concentracdo de atomos de Cu da
amostra tratada termicamente difere pouco do perfil de concentragdo de atomos de Cu da
amostra como implantada.

As amostras implantadas com fons de He', com fluéncia de 1.10'° fons/cm?,
apresentaram resultados semelhantes aos resultados obtidos nas amostras implantadas com

A . 16 - 2
fluéncia de 2.10"° ions/cm".



Perfil Cobre

PRE RECOZIMENTO:
Temperatura-> 500°C

Tempo: 1h
( a ) Filme Mosaico MPLANTAGHO:
5,0 —_ Cobre -> Energia: 200 KeV
L . Dose: 2.10" at./em’
4,5 4 Grupo: MCU R:=se127 nm;aAFfPr: 82 nm
T Hélio -> Energia: 17 KeV
4’0 —_ — Sem Recoz Dose: 2.10" at./erm’
35 ’ R,= 126 nm; AR_= 160 nm
3’0 { ==0==280°C - 2 h
2,5
2,0
1,5 Como
1,0 H Depositado
0,5
=* 0,0 I S E e e e e IS B m ey s S
® -40 0 40 80 120 160 200 240
o Profundidade ( nm )
'S PRE RECOZIMENTO:
g Temperatura-> 500°C
% Tempo: 1h
[S] -
5 5.0 i IMPLANTAGAO:
o 4,5+ Cobre -> Energia: 200 KeV
. P Dose: 2.10" at./ent’
4so T Grupo' MCu R::e127 nm;aARCPT 82 nm
35 _‘ Hélio -> Energia: 17 KeV
" — Dose: 2.10"° at./cm’
3’0 - Sem ReCOZ. I-':s:e126 nm;aAI;Z; 160 nm
55 ]=0=—280°C-2h
2,0
1,5 1 ,
10.] Pré
05.] Recozido
0,0
— - T 1 1 1T T 1T 1
-40 0 40 80 120 160 200 240

Profundidade ( nm)

Figura 5.9. Espectros de RBS das amostras do tipo M (mosaico). Em (a) o perfil de concentragdo de Cu para as amostras

Mcu-He(2) € McCu-He(2)(280°C/2h), como depositadas e; em (b) perfil de concentragdo de Cu para as amostras PMcu-te2) e PMcu-He(2)
(280°C/2h), pré -recozidas.



3. 17. 6. Formagdo de precipitados de Al-Cu nos filmes do tipo M

Através da andlise das observagdes obtidas por MET, constata-se que as
implanta¢des de ions de Cu e He ndo afetam a microestrutura dos filmes do tipo M. Isto &,
ndo causam alteracdes morfoldgicas nas interfaces entre as camadas de Al depositadas.

Observa-se nas imagens das amostras Mc(280°C/2h), obtidas por MET, que ndo
ha formacdes de estruturas tipicas de precipitados de Al-Cu.

A figura 5.10 mostra micrografias das amostras “Mc(280°C/2h) e "Mecu-ner
(280°C/2h).

"Mc.(280°C/2h) (a) _

Formagao
Bolhas de He

"Mouo(280°C/2h)




Figura 5.10 Amostras PM. Em (a) amostra ?Mcu(280°C/2h), mostrando formagio de precipitados da fase 6°. Em detalhe a forma do
precipitado formado (Zoom 2x). Em (b) amostra "M cu-He2)(280°C/2h), mostrando a formagdo de precipitados da fase 6°. Em detalhe
a forma dos precipitados e a nucleag@o das bolhas em sub e super foco (zoom 2x).

Observa-se em ambos casos, "Mca(280°C/2h) e *Mawr (280°C/2h), estruturas
escuras correspondentes a precipitados de Al-Cu. Devido aos limites de inclinagdo angular da
amostra no microscopio utilizado, ndo foi possivel obter padrdes de difracdo que permitissem
determinam realmente a fase destes precipitados. Contudo os resultados apresentados por
[Feldmann, 2002] mostram que se trata de precipitados de Al-Cu da fase metaestavel 0°.

No caso da amostra que ndo contém atomos de He, figura 5.10-(a), os precipitados
de Al-Cu se formam numa regido mais central. Na figura 5.10-(b) vé-se que os precipitados
de Al-Cu se formam numa regido mais proxima da superficie, onde a densidade de bolhas de
He ¢ menor. No quadro em destaque vé-se as bolhas de He com ampliacao de 3x.

A morfologia dos precipitados de Al-Cu da fase metaestavel 0’ ¢ a de pastilhas
poligonais, como ilustrado na figura 5.11. Medidas de diametro caracteristico destas pastilhas

estdo relacionadas na tabela 5.3.

Figura 5.11 Ilustragdo morfoldgica tipica dos precipitados da fase 6°, com a definigdo das dimensdes caracteristicas, didmetro e
espessura.

Tab. 5.3 Medidas dos didmetros caracteisticos dos precipitados de Al-Cu da fase metaestavel 0°:

Amostra N° de precipitados contados | Didmetro (nm) I}?aegzgg
PMcu(200°C/0,5h) | 50 72 e
PMcie(200°C/0,5h) | 30 |14 | 26
"M, (280°C/2h) | 32 o218 | 44
PM cure(280°C/2h) | 48 | 187 |23

O objetivo deste capitulo foi de expor os dados mais relevantes levantados sobre

os dois tipos de estruturas de graos de Al e os efeitos produzidos pelas implantagdes ionicas e



tratamentos térmicos. Uma discussdo mais aprofundada sobre estes resultados sera realizada

no proximo capitulo.



Capitulo 10.

Discussao dos resultados

Os dados apresentados no capitulo cinco mostraram que, procedendo com uma
deposicdo de aluminio de forma continua sobre substratos de SiO,, se obtém um filme com
uma configuragao colunar de graos (Fig. 5.1-(a)). Por outro lado, a deposicao do filme em
etapas determina uma configuracido de grdos com uma estrutura tipo mosaico (Fig. 5.2-(a)).
Estes dois tipos de microestrutura evoluem de forma bastante distinta durante os tratamentos
térmicos e também influenciam diferentemente tanto a redistribui¢do dos atomos de Cu como
a formagdo de precipitados de AI-Cu. Este capitulo inicia com uma discussao sobre a
forma¢do dos filmes durante o processo de deposi¢do e sua evolugdo térmica durante os
recozimento a temperatura de 500°C por lh. Depois as caracteristicas de cada tipo de
microestrutura serdo relacionadas com os efeitos sobre a redistribuicdo dos atomos de Cu,
com a formagdo dos precipitados de Al-Cu e finalmente os efeitos relacionados com a

formacao de bolhas de He serao discutidos.

3.18. Discussdo dos resultados nos filmes de estrutura colunar (tipo C)

3. 18. 1. Formacao da estrutura colunar

A Fig. 5.1-(a) mostra claramente que o processo de deposicdo continua pelo
método de “sputtering” acarreta a formagdo de uma configuracdo de graos na forma de
colunas alongadas a partir do substrato de SiO, até a superficie. A largura média aparente das
colunas, nos filmes como depositados, ¢ de 65nm, que corresponde a uma fracdo de 33% da
espessura do filme.

A formacao deste tipo de microestrutura de graos pode ser entendida com base em

conceitos da minimiza¢do de densidade de energia de interface y e nos efeitos de equilibrio



entre as tensdes superficiais das interfaces comuns a uma mesma fronteira de grdo. Tais

conceitos sao bem estabelecidos na literatura [Porter, 1992].

Considerando que a energia de interface Y,y5;0, ¢ relativamente alta e que, a

temperatura ambiente, os &tomos de Al sdo suficientemente méveis sobre a superficie livre do
Si0,, espera-se que durante o processo de deposicdo ocorra inicialmente a formagao de ilhas
de Al sobre o substrato de SiO,. Em outras palavras, o Al ndo “molha” o substrato de SiO e
tende a se aglutinar em gotas. Isto corresponde a um comportamento de formacao de filmes
tipo Vlomer-Weber [Chopra, 1983; Pauleau; 2002.]. O processo de nucleacdo satura
rapidamente. A partir dai ndo ocorre a formagdo de novas ilhas, mas sim o crescimento das
ilhas ja existentes, até que as mesmas percolem, seguindo o crescimento de filme na direcdo
vertical. Estas ilhas sdo as sementes de cada grao colunar. Entre cada um destes graos ocorre a
formagdo de interfaces intergranulares denominadas fronteiras ou contornos de grao. As
fronteiras de grao sdo regides com caracteristicas bastante distintas da estrutura cristalina do
interior de cada grao. Em geral as fronteiras de grao podem ser classificadas como fronteiras
de baixo angulo, caracterizadas pela formagdo de uma rede de discordancias, ou fronteiras de
alto angulo, caracterizadas por apresentar uma estrutura incoerente [Porter, 1992].

Certamente parametros fisicos do processo de deposi¢do, como a temperatura de
substrato, a tensdo de ionizacdo do plasma e a pressao de gés, influenciam a nucleagdo e
crescimento das ilhas e, portanto, a largura aparente das estruturas colunares. Neste trabalho
ndo foi realizado um estudo sistematico variando os parametros de deposi¢do para otimizar a
largura aparente das colunas.

Entretanto, foi realizada uma comparagao entre a microestrutura de graos de um
filme como depositado com a de um filme submetido a um tratamento térmico de 500°C por 1
hora. O tratamento térmico ndo proporciona uma modificagdo significativa na estrutura
colunar de graos. Foi observado que a estrutura colunar permanece intacta, ocorrendo apenas
um crescimento da ordem de 3% da largura das colunas (ver Fig. 5.1-(b)). O crescimento dos
graos ¢ um processo que tem como forca motriz a diminuicao da energia livre relacionada a
area de interface. O resultado surpreendente observado neste trabalho ¢ que o processo nao se

desenvolve de forma mais efetiva acarretando na formagao de graos muito maiores. De forma



especulativa, a estabilizagdo do tamanho dos graos pode ser atribuida a formagao de interfaces

com tensdes superficiais equilibradas. A figura 6.1-(a) apresenta um diagrama deste tipo de
interface. As tensdes superficiais de cada fronteira de grao podem ser interpretadas como uma
forca por unidade de comprimento atuando na linha de intersec¢do das fronteiras de grao. O
modulo da forga corresponde ao valor da densidade de energia de interface y. A dire¢do da
forca estd contida no plano da fronteira de grao e sua orientacdo no sentido perpendicular a
linha de jungdo das fronteiras. Assim, pode ocorrer um equilibrio entre as tensdes superficiais
de acordo com o diagrama vetorial representado na figura 6.1-(b). E conhecido na literatura
que este tipo de equilibrio de tensdo superficial introduz uma estabilidade da interface frente a
movimentos, dificultando assim o crescimento dos gridos [Porter. 1992]. Deste modo a
formac¢ao de interfaces apresentando equilibrio de tensdes superficiais pode explicar porque
ndo se observou variagao significativa na largura média dos graos. Uma comprovagao deste
conceito poderia ser obtida através de uma observagdo direta da estrutura de fronteira de grao
numa vista planar da superficie dos filmes. Contudo, as tentativas de observar a estrutura de
grao através de microscopia eletronica de varredura ndo foram bem sucedidas devido a falta
de contraste nas imagens. Provavelmente seria necessario realizar ataques quimicos para
revelar as fronteiras de grao, mas se trata de um procedimento que, para filmes finos, ainda

ndo estd dominado a nivel local.
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Figura 6.1. Diagrama das fronteiras de grdo na estrutura colunar. Em (a) temos a visdo tridimensional e em (b) a visdo superior com
trés fronteiras pertencentes a uma mesma jungdo em destaque. Em (c) o diagrama das forgas em equilibrio decorresntes das tensdes
superficiais das fronteiras de grio destacadas em cores ¢ a selag@o entre as forgas e os dngulos formados.

3. 18. 2. Redistribuicdo do cobre

A difusdo dos atomos de Cu numa matriz de Al ocorre pelo mecanismo de
vacancias. Em um estudo recente abrangendo a implantacdo de Cu em chapas de Al com
100um de espessura [Feldmann, 2002] foi observado que cerca de 50% dos atomos
implantados se redistribuem tanto para a superficie como para o interior da lamina. O restante
do Cu ficou retido na forma de precipitados. A redistribuicdo observada por Feldmann pode
ser atribuida basicamente a difusdo do Cu pelo mecanismo de vacancias através da estrutura
cristalina, pois os grdos da amostra apresentam dimensdes superiores a 80 um. No presente
trabalho, a largura média das colunas ¢ da ordem de 65 nm. Isto significa que existe uma
densidade muito grande de fronteiras de grdo por onde a mobilidade dos atomos ¢
significativamente superior a de um cristal. A densidade de fluxo atomico decorrente da

combinagdo da difusdo pela rede cristalina e pelas fronteiras de grao, pode ser escrita como

[Porter, 1992]



. UrgO + Jred

j= (JFG Jre ) (6.1)
d

onde jrg € jrc representam, respectivamente, o fluxo através das fronteiras de grao (FG) e

rede cristalina (RC), & ¢ a espessura da fronteira de grdo e d ¢ a distdncia média entre

fronteiras de grdo. Os fluxos jrg € jrc sd0 definidos de acordo com a primeira lei de Fick

como:

p e _p 6.2)

Jre = Prc o Jre = re A

onde D representa os correspondentes coeficientes de difusdo e 0C/Ox o gradiente de

concentragdo de d&tomos de Cu. Assim, a expressao 6.1 pode ser escrita como:
o oC
J :(DFG +chj : (63)
d Ox

A expressdo entre parenteses corresponde a uma difusividade efetiva (Def), que

pode ser escrita na forma de equacao do tipo Arrehenius:

E Arc E AFG

_ a4 2 kT
Df?f - DORCe + d DOFGe

: (6.5)

onde D, corresponde aos parametros pré-exponenciais da difusividade e E representa
respectivas energias de ativacao.
As referéncias [Howard, 1978] e [Peterson, 1970] apresentam os valores para os

coeficientes de difusdo de atomos de Cu em matriz de Al relacionados na tabela abaixo.

Tabela 6.1 Valores de D, ¢ E, apresentados na literatura para difuso de atomos de Cu em matriz de Al.

e 2 Ea
Meio difusivo Dy (cm?/s) (V)
Rede cristalina (RC) 0,647 1,4

Fronteiras de grao (FG) 14,7 0,81

Considerando valores tipicos de d~Inm e a largura média dos graos colunares de

65nm, podemos estimar a difusividade efetiva como:



1,4eV 0,81eV

D, =0,647¢ 17 +%14,7e i (cm%) : (6.6)

A expressao 6.6 esta representada graficamente na Fig. 6.2. O coeficiente de
difusdo na rede cristalina ¢ dado pela curva com quadrados cheios; o coeficiente de difusdo
nas fronteiras de grao ¢ representado pela curva com circulos abertos e o coeficiente efetivo

pelos triangulos.
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Figura 6.2. Curvas das contribuigdes das parcelas que compde a difisividade efetiva de 4tomos de Cu em matriz de Al. Em destaque a
faixa de temperatura utilizada nos tratamentos térmicos.

Assim, na faixa de tratamento térmico utilizado neste trabalho, fica evidente que a
difusdo do Cu apresenta um valor efetivo que ¢ bastante influenciado pelas fronteiras de grao.
Contudo, outras consideragdes ainda devem ser feitas. Em geral, devido as fronteiras de grao
serem sumidouros de vacancias, espera-se que a concentra¢ao de vacancias seja menor do que
a existente nas regides longe das fronteiras. Para o caso de ligas de Al existe um exemplo bem
claro deste comportamento. Estd bem estabelecido na literatura de que vacancias sdo centros
heterogéneos de nucleacdo de precipitados. A figura 6.3 mostra uma zona livre de
precipitados (ZLP) obtida para uma amostra de Al preparada por implantacdo ionica de Cu e
He, [Feldmann, 2002] justamente nas mesmas condi¢des que as utilizadas neste trabalho. E de
fundamental importancia para as discussdes realizadas no decorrer deste capitulo a visdo da
morfologia da ZLP. Como se observa, a largura da zona livre de precipitados ¢ de 100nm.

Este ¢ um valor maior do que os 65nm de largura média dos griaos colunares. Supondo,



portanto, que este tipo de fendmeno também acontega nos filmes de estrutura colunar, parece
plausivel considerar que a concentracdo de vacancias no interior dos graos colunares seja bem
menor do que o esperado para um grao de grande volume. Isto significa que, como o Cu
difunde pelo mecanismo de vacancias, a difusividade do Cu pela rede cristalina deve ser

menor do que o previsto para condi¢des normais.

Fig 6.3. Zona Livre de Precipitados proxima a fronteira de grdo de uma para uma Lamina implantada com cobre e He e recozida a
250°C por 5h [Feldmann, 2002]. Micrografia obtida com abertura da objetiva de 20um, modo de campo claro, lente objetiva em foco.

Os perfis de concentracdo de Cu dos filmes de estrutura colunar, com recozimento
prévio ("Ca), apresentados pela figura 5.4-(b), mostram que hd uma pequena difusdo de
material para a interface Al/SiO,. Neste trabalho ndo foi possivel realizar uma anélise
detalhada sobre os mecanismos dominantes da difusdo do Cu. Contudo, com base nas idéias
discutidas acima, ¢ possivel apresentar uma interpretacdo especulativa para explicar os
resultados observados. Possivelmente a falta de vacdncias afeta a difusdo. Como a
implantacdo ¢ um processo balistico fora do equilibrio termodindmico os atomos de Cu
distribuem-se uniformemente dentro de uma camada paralela a superficie da amostra.
Embora a difusdo nas fronteiras de graos seja rapida, os atomos de Cu localizados no interior
dos graos tém que se deslocar do interior do grao até a fronteira. Ndo havendo uma
concentragcdo de vacancias suficientemente alta para proporcionar um deslocamento efetivo de
atomos na rede cristalina, o cobre nao se redistribui a ponto de chegar nas fronteiras de grio.

A quantidade de Cu que ja esta proxima das fronteiras pode difundir para a interface pela



fronteira e possivelmente seja este o deslocamento que foi detectado no RBS. Os filmes do
grupo Ca, com estrutura colunar sem recozimento prévio, apresentam uma redistribuicao de
Cobre um pouco maior. Possivelmente estes filmes ndo estavam suficientemente relaxados,
contendo uma maior concentragao de vacancias na rede cristalina e assim incrementando a
difusdo de atomos de Cu através da rede.

Cabe ressaltar que os presentes resultados ndo podem ser comparados diretamente
com resultados prévios da literatura. Os estudos existentes na literatura tratam basicamente de
filmes finos onde o Cu foi depositado conjuntamente com o Al. Por exemplo pode-se citar a
referéncia [Marcus, 1997] que submeteu os filmes finos a tratamentos térmicos com
temperaturas entre 200°C por um tempo de 48h. Os resultados experimentais obtidos a partir
de RBS mostraram uma redistribui¢do de Cu com um aumento significativo da concentragao

de atomos de Cu na regido de interface do filme com o substrato apos o tratamento térmico.

3. 18. 3. Efeitos da formagdo de bolhas de He

A figura 6.4. mostra dois diagramas esquematicos da evolucdo do perfil de
concentragdo de Cu do grupo de amostra implantados com ions de Cu e He ("Ccute). Nos
dois diagramas, as fronteiras de grao (FG) estdo representadas pelas linhas verticais, partindo
da interface Al/SiO; até a superficie. A regido onde houve formagao de bolhas de He esta
representada pelo conjunto de circulos cheios. A linha continua na fig. 6.4-(a) representa o
perfil de concentragdo de Cu ("Cec) determinado antes da implantagdo de He. A linha
pontilhada representa o perfil de concentragdo de Cu ap6s a implantagdo de He ("Ceune). A
fig. 6.4-(b) ilustra o efeito do tratamento térmico de 280°C por 2h na redistribuicdo do Cu. O
perfil de concentracdo de Cu na amostra (*Ce.ne), apOs a implantacdo dos ions de He mas
antes do tratamento térmico estd novamente representada pela linha pontilhada. O perfil de
concentragdo de Cu apods o tratamento térmico, amostra Ce.ue(280°C/2h), esta representado

pela linha continua.
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Fig. 6.4. Diagramas esquematicos da microestrutura da amostra PCCu-He(Z) com a representagao das FG (linhas verticais) e a regido que
as bolhas (circulos cheios). Em (a) os perfis esquematicos de concentragdo de Cu das amostras Peeu (linha continua) e PCCM-He(Z)
(linha tracejada). Em (b) os perfis esquematicos das amostras PCCM-HC(2) (linha tracejada) e PCCu-Hc(2)9280"C/2h) (linha continua).

O diagrama da fig. 6.4-(b) mostra que, apds o tratamento térmico ocorreu uma
pequena redistribuicdo de Cu semelhante ao caso da amostra "Cc.. Como se trata de uma
amostra com recozimento prévio, este comportamento pode ser explicado de forma analoga
ao caso da amostra implantada apenas com Cu. Em outras palavras, o pequeno efeito de
redistribuicao pode ser atribuido a um abaixamento na concentragdo de vacancias decorrente
da proximidade das fronteiras de grao (FG) e da formagao das bolhas de He.

Por outro lado, o esquema da fig. 6.4-(a) mostra que a implantacdo de He
provocou uma redistribui¢do de atomos de Cu bem mais acentuada. Este tipo de
comportamento ¢ bastante surpreendente. Do ponto de vista fenomenoldgico, uma
redistribuicao dos atomos de Cu que resulta no alargamento do perfil de concentracdo de Cu
s6 pode ser atribuida a um fluxo de vacancias no sentido inverso. Este comportamento ¢
consistente com o conceito de formacdo de bolhas. Como a formagdo de bolhas implica na
obsor¢do de vacancias, parece plausivel considerar a hipdtese que tenha ocorrido um fluxo de
vacancias preferencialmente mais intenso das extremidades para o centro do filme. Como
representado pelas setas na fig. 6.4-(a).

A figura 6.5 mostra os diagramas esquematicos da evolu¢do do perfil de

concentragdo de Cu do grupo de amostra Cere. Nos dois diagramas, as fronteiras de grao



(FG) estdo representadas pelas linhas verticais e a regido onde houve formagao de bolhas de
He esté representada pelos circulos cheios. A linha continua da fig. 6.5-(a) ilustra o perfil de
concentragdo de Cu antes da implantagdo de He ( amostra Ca). A linha tracejada estd
representado o perfil de concentragdo de Cu ap6s a implantagdo de He (Ceure)). A figura 6.5-
(b) ilustra o efeito do tratamento térmico a 280°C por 2h. O perfil de concentragdo de Cu da
amostra Cane esta representado pela linha pontilhada e o perfil de concentragao de Cu apos
o tratamento térmico pela linha continua, (Ccune(280°C/2h)). O diagrama da fig 6.5-(b)
também mostra figuras escuras na regido junto a interface Al/SiO,, representando os

precipitados de Al-Cu observados por MET (fig.5.7).
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Fig. 6.5. Diagramas esquematicos da microestrutura da amostra Ccu-He(2) com as FG representadas pelas linhas verticais a regido que
as bolhas se formaram em circulos cheios. Em (a) a representagéo dos perfis esquematicos de concentragdo de Cu das amostras Ccu
(linha continua) e Ccu-He(2) (linha tracejada). Em (b) a representagdo dos perfis de concentragdo das amostras Ccu-He(2) (linha
tracejada) e Ccu-He(2)(280°C/2h) (linha continua).

Ao contrario do caso anterior, a amostra Ccuue(280°C/2H), apresenta uma
redistribuicdo de dtomos de Cu bastante acentuada em relacdo a amostra Ceunee (fig. 6.5-(b)).
A figura 5.7-(a) mostra observagdes realizadas por MET (visdo transversal), que revelaram a
formacgdo de pequenas regides junto a interface de Al/SiO, apresentando um contraste de
difracdo mais intenso. Uma analise de florescéncia de raios-X gerados quando o feixe de
elétrons ¢ focalizado sobre tais estruturas (técnica EDS) comprova de que se trata de
estruturas ricas em Cu. Isto significa que ocorreu a formacao de precipitados Al-Cu junto a

interface Al/SiO,. A morfologia dos precipitados sugere que sejam de fase 6 com composi¢ao



AlL,Cu. Possivelmente a redistribui¢ao dos atomos de Cu medida por RBS (Ccu-rez(280°C/2h))
se deva a formagao destes precipitados na interface Al/SiO;.

Para explicar o efeito do tratamento térmico na redistribui¢do do Cu e a formagao
dos precipitados de Al-Cu pode-se fazer as seguintes consideracdes: 1) trata-se de filmes sem
recozimento prévio de 500°C por 1h. Portanto, as fronteiras de grao (FG) ndo estdo relaxadas.
i1) a formacao de bolhas decorrente da implantacdo do He causa um fluxo de vacancias. Como
as FG ndo estdo relaxadas ¢ plausivel que a componente principal de fluxo seja na direcao
perpendicular 4s FG, como ilustrado pelas setas na fig. 6.5-(a). iii) em decorréncia do fluxo de
vacancias uma fracdo significativa dos atomos de Cu migra para a regido de FG. Isto pode
explicar porque, em decorréncia da implantacao de He, ndo se observa uma redistribuicdo de
Cu na direcao longitudinal a FG como no caso anterior. iv) as regioes de FG sdo caminhos de
difusdo bastante rapida e pode, explicar a redistribuicdo dos 4tomos de Cu. v) a regido de FG
triplice ¢ uma regido preferencial para nucleacdo de precipitados. vi) a formagdo de
precipitados causa a aglomeracdao do Cu na regido de interface e nao na regido de superficie.

Assim, pode-se concluir que a implantagdao de He e a conseqiiente formacao de
bolhas causaram fluxo de vacancias de modo a induzir fluxo de atomos de Cu no interior do
filme de Al. A direcdo preferencial deste fluxo de vacancias ou de atomos de Cu dependente
do estado de relaxagdo das fronteiras de grdo. Nas estruturas ndo relaxadas, a dire¢do
preferencial do fluxo de vacancias ¢ a transversal. Nas estruturas relaxadas, a direcao

majoritaria do fluxo de vacéncias ¢ a longitudinal.

3.19. Discussdo dos resultados nos filmes de estrutura mosaico (tipo M)

3. 19. 1. Formagdo da estrutura tipo mosaico

A Fig. 5.2-(a) mostra que o processo de deposicdo em camadas pelo método de

“pulverizacdo de superficies” acarreta a formagao de uma configuracao de graos na forma de



mosaico. Cada camada possui graos de 25nm de largura média e 30nm de comprimento
médio.

A formacdo desta estrutura tipo mosaico pode ser entendida considerando
inicialmente formacao da primeira camada que estd em contato com o SiO,. Esta primeira
camada depositada, possui estrutura semelhante a estrutura dos filmes tipo C, isto é, estrutura
colunar. Assim esta camada nao difere do tipo C ja discutido, somente possui espessura
menor. Como comentado no capitulo 4, a deposi¢do das camadas subseqiientes ¢ feita apos
um intervalo de aproximadamente 6 minutos do término da camada anterior. Assim, apos
cada etapa de deposicao, a superficie livre da do filme pode estar sujeita a oxidagao.

O tempo de formacdo de uma monocamada de 6xido de aluminio depende da
pressdo de base utilizada antes da introducdo do Ar para estabelecimento do plasma. Isto esta

ilustrado na figura 6.5, obtida da referéncia [Chopra, 1983].
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Figura 6.5 Curva de tempo de formacdo de monocamadas em fungdo de pressdo. A partir dos resultados de Chopra.

Neste trabalho os filmes foram preparados com uma pressdo de base de 130uPa.
Isto significa que o tempo de formac¢do de uma monocamada de 6xido de aluminio ¢ da ordem
de 2 a 3 minutos. Portanto, ¢ plenamente plausivel supor que apds 6 minutos tenha ocorrido a

forma¢ao de uma pequena camada de 6xido de aluminio na superficie livre dos filmes entre



cada etapa de deposi¢do. Além disso, a presenga de oxigénio no argonio pode contribuir para
a formacao desta camada.

Tais camadas de o0xido sdo tipicamente amorfas. Assim a proxima camada de Al
depositada ndo manterd uma relacdo epitaxial com a anterior. Ou seja, a segunda deposi¢ao
pode apresentar as mesmas caracteristicas de nucleagdo e crescimento de grao que a primeira,
explicando a forma de mosaico apresentada pelos graos de Al.

Amostras de filme recozidas a uma temperatura de 500°C por 1h mostraram um
crescimento de grios bastante significativo (fig. 5.2-(b)). Uma interpretagdo fenomenologica
do processo de crescimento de grdo estd ilustrada na fig. 6.6. A configuracdo inicial de
estrutura mosaico ¢ mostrada na fig. 6.6-(a) e etapas intermediarias na fig. 6.6-(b) e (c). Os
graos em crescimento certamente devem possuir tensdes de interface desequilibradas de modo
a crescer tanto na dire¢@o vertical até a superficie, como também lateralmente. A fig. 6.6-(d)
estd representa esquematicamente os graos apds a finalizagdo do crescimento. Esta formagao ¢

observada por MET na figura 5.3-(b).

() (d)

Fig. 6.6 Ilustragdo do crescimento de grdo no filme tipo M. Em (a) como depositado, graos formados dentro das camadas. Em (b) a
formagéo local de graos maiores por deslocamento ou fusdo de graos. Em (c) a absorg@o de graos menores pelos graos maiores e ainda
a formagao de pequenos graos locais. Em (d) a fusdo dos aglomerados locais de forma a formar um grao grande global equilibrado
com seus vizinhos.

Assim, o tratamento térmico a 500°C por 1h faz com que um filme de estrutura
mosaico (M) como depositado evolua para uma estrutura de grdos grandes. Ndo foram

encontrados na literatura trabalhos, at¢ o momento, sobre producdao de filmes de Al que



resultem no tipo mosaico ¢ nem filmes que apds tratamento térmico tenham atingido

crescimentos de graos semelhantes ao verificados para o tipo mosaico deste trabalho.

3. 19. 2. Redistribui¢do de Cobre nos filmes tipo M sem recozimento prévio (mosaico)

Nesta subsec¢do serdo discutidos os resultados das amostras do tipo M sem
recozimento prévio. A figura 5.8-(a) mostra claramente que o perfil de concentragao de cobre
da amostra Ma(280°C, 0,5h), ndo apresentou modificagdo significativa no perfil de
distribuicdo de cobre em relacdo ao perfil medida na amostra como implantada (Mc.). A
discussdo sobre a difusdo de cobre discutida na seccdo anterior tem um carater
suficientemente geral e também ¢é valida, para o presente caso. Assim, também se espera
contribui¢des das fronteiras (FG) de grao e da rede cristalina (RC) para a difusdo efetiva de
cobre.

Como no presente caso as dimensdes dos griaos sdo ainda menores do que a
largura da ZLP, a concentracdo de vacancias no interior do grao deve ser menor do que o
previsto para condi¢des de equilibrio termodinamico. Espera-se, portanto, uma contribui¢do
ainda menor da RC para a difusdo efetiva do Cu. Assim, supde-se que a baixa concentragao
de vacancias no interior dos graos afeta a difusdo de Cu pela RC dos grios e
conseqiientemente ndo ha deslocamento de atomos de Cu no interior do grdo a ponto de
chegarem as fronteiras de grao.Até este ponto, os argumentos para explicagdo dos fenomenos
sao semelhantes aos argumentos utilizados para se explicar os fendmenos dos filmes do tipo
C.

Nos filmes tipo M sem recozimento prévio, existe a formacgao da camada de 6xido
de Al entre as camadas de Al e, segundo os dados da referéncia [Copel, 1996], camadas de
oxido de Al também podem agir como uma barreira para a difusdo de Cu. Assim, além da
baixa concentragdo de vacancias devido ao tamanho pequeno dos grdos, ainda existe a
possibilidade das interfaces entre as camadas atuarem como uma barreira para a difusdo do
cobre. Tais efeitos podem explicar porque ndo se observa tanto uma redistribuicdo de Cu no

filme, como a ndo formacgao de precipitados de Al-Cu.



3. 19. 3. Redistribui¢do de Cu e formagdo de precipitados de Al-Cu nos filmes do tipo M com

recozimento prévio

Nesta subseccao serdo discutidos os resultados das amostras com microestrutura
tipo mosaico (M) tratadas termicamente antes da implantagio de ions de Cu’".

A figura 5.9-(a) mostra o perfil de concentragdo de cobre de uma amostra “Me.
(280°C/2h). A figura 5.9-(a) mostra também formacao de precipitados Al-Cu.

Nestas amostras a influéncia das fronteiras de grao deve ser muito menor devido a
maior largura dos grdos (d=1500nm). Portanto a concentragdo de vacancias do interior do
grdo e conseqiientemente a contribuicdo da difusdo de Cu pela RC devem satisfazer a
previsdo da termodindmica de equilibrio. Assim o Cu est4 apto a se redistribuir no filme de
Al

A fig. 6.7 esta ilustrando esquematicamente os perfis de concentracdo de Cu de
amostras do tipo M com recozimento prévio e o limite de solubilidade so6lida para o sistema
Al-Cu (linha tracejada). O perfil de concentra¢do de Cu da amostra “Mec. estd mostrado na fig
6.7-(a) e o perfil de concentracdo de Cu da amostra “Ma.(280°C/2h) estd mostrado na fig 6.7-
(b). Percebe-se que uma certa quantidade de atomos de Cu se redistribuiu filme de Al, devido
ao tratamento térmico. Esta redistribuicdo ocorreu da 4rea implantada para areas com valores
de concentracao de Cu abaixo do limite de solubilidade (=0,2 at. %), até estas regides ficarem
saturadas de atomos de Cu. Como a quantidade de Cu redistribuida ndo foi suficientemente
grande, o valor de concentragdo na regido implantada permaneceu acima do limite saturacao.
Assim ¢ razoavel que ocorra a formagdo de precipitados de Al-Cu como forma do sistema

reduzir sua energia livre.
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Fig. 6.7 Diagrama esquematico dos perfis de Cu. Em (a) perfil de Cu como implantado, em (b) perfil de concentragao de Cu ap6s
redistribuicdo de atomos de Cu para regides onde inicialmente a concentragio estava abaixo do limite de solubilidade e a representacdo
das formagdes de precipitados na regido supersaturada.

Neste grupo de amostras, filmes finos tipo mosaico com recozimento prévio
("Mc.), foram reproduzidos em filmes finos, os resultados obtidos para amostras volumétricas,
ou seja reproduziu-se a formagao de precipitados Al-Cu da fase 0°. Também se ressalta que
até o momento, nao foram encontrados registros literarios sobre a formagao de precipitados de

0’ Al-Cu em filmes finos.

3. 19. 4. Efeitos da formagdo das bolhas de He

A figura 6.8. mostra dois diagramas esquematicos da evolu¢do do perfil de
concentragdo de Cu do grupo de amostra implantados com ions de Cu ¢ He (*Marer). A
regido onde houve formacgao de bolhas de He estd representada pelos circulos cheios. Na fig.
6.4-(a) o perfil de concentracdo de Cu antes da implantacdo de He ("Ma) estd representado
pela linha continua e apds implantagdo de He (“Mea.ue») estd representado pela linha
pontilhada. Na fig. 6.4-(b) novamente o perfil de concentragdo de Cu apos a implantagdo de
("Mane)) estd representado pela linha tracejada e o perfil de concentragao de Cu apds o

tratamento térmico da amostra “Meu-ne2(280°C/2h) esta representado pela linha continua.



Concentragdo Superﬁcie (a) Concentragio Su perfl'cie (b)

0 7 0
Filme de Al Filme de Al
T (O . S P
e % % % %Q Regiao de
— —_ . : precipitados
E 70 E - . g @ & AAY de Al-Cu
L ]
® » " 3OS BAS
"% g o | e e,
= =
3 3
c.g 170 Qg
v i 170 -
= Regido rica em = Regido rica
A~ bolhas de He A~ em bolhas de He
210 R
210 e — R — R — .
Si0: : Si0:
T R——
I
Si Si

Fig. 6.8. Diagramas esquematicos da microestrutura da amostra PMCu-Hc(Z) com a represerntagio da regido rica em bolhas (circulos
cheios). Em (a) os perfis esquematics de concentragdo de Cu das amostras PMcu (linha continua) e PMCu-He(Z) (linha tracejada). Em

os perfis esquematicos das amostras * Mcu-He(2) (linha tracejada) e * MCu-He(2) inha continua) e a formagdo de
(b) fi aticos d m (linh jada) m (280°C/2h) (linh i fi do d
precipitados de Al-Cu (retangulos cinzas).

A fig. 6.8-(a) mostra que o perfil de distribuicdo dos atomos de Cu ("Mc.) ndo se
modificou muito ap6s a implantagdo dos ions de He ("Mcune)). Assim, o sistema Al-Cu/Al-He
da amostra “Meune), a principio, evolui de maneira semelhante ao sistema Al-Cu da amostra
M.

A fig. 6.8-(b) mostra claramente que o perfil concentracdo de Cu da amostra
"Meune2(280°C/2h) ndo se modificou substancialmente em relagdo ao perfil de concentracao
de Cu da amostra”Mcu-ne), surgindo somente uma pequena redistribuicao de dtomos de Cu em
diregdo a superficie. A formagdo de precipitados de Al-Cu em decorréncia do tratamento
térmico ¢ razoavelmente provavel de acontecer, devido a maior concentragdo de atomos de
Cu na regido destacada na figura 6.8-(b).

O fato de ndo ter havido redistribui¢do dos dtomos de Cu apds a implantacdo de
He, pode ser atribuido ao tamanho de grao deste grupo de amostras. O fluxo de vacancias,
provocado pela formacdo das bolhas, deve ser restrito a regido de formacdo delas, ndo
envolvendo regides externas. Estes resultados reproduzem satisfatoriamente os resultados em
amostras volumétricas de laminas de Al [Feldmann, 2000-2001-2002], ou seja, a implantagao
de He ndo produziu efeito na distribui¢do inicial de atomos de Cu, mas somente afetou o

crescimento dos precipitados. Na tabela 5.11 estdo os valores dos didmetros caracteristicos



dos precipitados de Al-Cu da fase 0’. Comparando o tamanho médio dos precipitados nas
amostras sem He e com He podemos fazer as seguintes constata¢des: 1) no caso de
recozimento a 200°C por 0,5h se observa precipitados maiores nas amostras implantadas com
He; i1) no caso de recozimento a 280°C por 2h se observa precipitados maiores nas amostras
implantadas apenas com Cu. Este ¢ exatamente o comportamento observado por [Feldmann,
2002] para o caso de implantagdo em laminas volumétricas de Al. Este comportamento foi
interpretado como um efeito da presenga de nano-bolhas de He que afeta a nucleacdao dos
precipitados de Al-Cu (caso dos recozimentos a 200°C por 0,5h) e no crescimento destes
(caso dos recozimentos a 280°C por 2h) de maneira oposta. Assim, podemos concluir que nas
situacdes onde os tamanhos de grao dos filmes de Al sdo relativamente grandes a formagao
dos precipitados apresenta a comportamento muito semelhante ao caso de laminas
volumétricas de Al.

Por outro lado, nas amostras do grupo de filmes do tipo mosaico sem tratamento
térmico prévio (M), a implantacdo de He e formacgdo de bolhas, ndo provocou nenhum efeito
aparente. Provavelmente este comportamento seja decorrente do fato dos graos serem muito
pequenos ¢ da existéncia das camadas de 6xido de Al, decorrente do tipo de formagao o filme
fino. Em outras palavras as amostras que receberam implantagao de ions de Cu e He (Mcu-tew))

evoluiram semelhantemente as amostras que receberam somente Cu (Mc).



Capitulo 11.
Conclusoes e Perspectivas

Neste trabalho estudou-se a influéncia da microestrutura dos filmes finos de Al e
da formagdo de bolhas de hélio sobre a redistribui¢ao de d&tomos de Cu no interior do filme e
formagao de precipitados de Al-Cu.

Os filmes finos de Al foram confeccionados através de dois processos de
deposicao que produziram filmes com morfologias distintas, caracterizadas como estrutura do
tipo colunar e estrutura do tipo mosaico. Estes filmes foram tratados termicamente em alto
vacuo a temperatura de 500°C por 1h com o objetivo de relaxar suas estruturas.

A solugdo sélida de Al-Cu, foi produzida através de implantagdo de ions de Cu’,
com pico de concentragdo em torno de 3 at. %, valor este bem superior ao limite de
solubilidade solida de atomos de Cu em matriz de Al (=0,2 at. %). Através de implantacao de
ions de He" foram produzidas nano-bolhas de He na mesma regido rica em dtomos de Cu. Os
filmes implantados foram tratados termicamente em alto-vacuo a temperaturas de 200 e
280°C por 0,5 ou 2h.

Os principais resultados deste trabalho mostraram que a redistribuigdo de atomos
de Cu e a formacdo de precipitados de Al-Cu dependem das caracteristicas da microestrutura
do filme de Al, de seu estado de relaxagdo e da presenca de bolhas de He. Estes fendmenos
sdo discutidos com base em conceitos de fluxos de vacancias, determinados pela proximidade
das fronteiras de grao e pela formacao das bolhas de He. Os principais resultados obtidos
foram:

— filmes de estrutura mosaico (M), ndo apresentaram redistribuicdo de
atomos de Cu e o tratamento térmico pré-implantagio ("M) resultou na
formagdo de microestrutura de graos de Al grandes. Esta microestrutura
de graos grandes proporciou a formagao de precipitados de Al-Cu da fase
metaestavel 07;

— 1implantacdo de ions de He provocou efeitos sobre os precipitado da fase
metaestavel 0°; filmes implantados com He e tratados 200°C apresentaram

precipiados de Al-Cu maiores do que os filmes sem He (efeito na



nucleagdo dos preparados); filmes implantados com He e tratados a 280°C
apresentaram precipitados menores do que os filmes sem He (efeito no
crescimento dos precipitados);

— filmes de estrutura colunar ndo relaxada (C) apresentaram uma maior
redistribuicdo de dtomos de Cu, comparativamente aos filmes relaxados.

A presenga de nano-bolhas de He também afeta a redistribuigao.

Na atualidade os dispositivos microeletronicos, em decorréncia da diminuigao das
dimensdes, operam com densidades de correntes muito altas (j=1.10°A/cm?). Além disso tais
dispositivos operam a temperaturas superiores a 100°C. Esta elevada temperatura de operagao
e as altas densidades de corrente acarretam a formacdo e a aglomeragdo de vacancias nas
interconexdes metalicas. A aglomeragdo de vacancias pode resultar na formacao de cavidades
suficientemente grandes a ponto de romper as interconexdes. Contudo, testes de interconexdes
submetidas a densidades elevadas de correntes elétricas [Han, 1998] mostraram que a adi¢ao
de atomos de Cu (concentragdo entre 0,5 e 3,5 at. %) e a formagao de precipitados de Al-Cu
nos filmes (microestrutura colunar) aumentam o tempo médio entre falhas do dispositivo em
até 3 vezes. Mas os atomos de Cu nestes filmes, também sofrem efeitos de eletromigracao.
Neste sentido, a contribuicdo mais expressiva do presente estudo mostra que a estabilidade
térmica dos filmes de Al estda fortemente correlacionada com suas caracteristicas
microestruturais. Este trabalho mostra que em filmes de microestrutura relaxada do tipo
mosaico ("M) obteve-se formagdo de precipitados de Al-Cu termicamente mais estaveis.
Assim, a fabricacdo de interconexdes a partir de deposi¢cdo de filme de Al com estrutura
relaxada tipo mosaico, pode ser uma importante alternativa para se obter um aumento do
tempo médio de vida dos dispositivos microeletronicos.

A principal perspectiva de continuidade do presente trabalho ¢ justamente a de
realizar medidas de resistividade elétrica em interconexdes de filmes de Al implantados com
jons de Cu” e He'. A sistemética de estudos deve focalizar o uso de fluéncias, energias e

tratamentos térmicos que otimizem a vida média das interconexdes.
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