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RESU MO 

Apresenta-se aq ui o estudo da 1nterd1fus~o e 

no e stado sólido em bicamadas de filme s f1nos de Fe-Al quando 

s ubmetidas a tratamento tér·mico em alto vácuo . Três tipos de 

tratamento foram utilizados , isocrOn1co , isotérmico e 

sequencial . Utilizou-se quatro técnicas de aná l ise , 

Retroespalhamento Rutherford de Part i culas Alf a, Me di das de 

Resistência de Folha , Espect r·oscopia M~ssbauer d e E létrons de 

Con vers~o e Difraçâo de Raios-X . 

Este trabalho é composto de quatro partes. A 

prime1ra corresponde a. o estudo, por Retroespalhamento 

Rut h erford de Partí culas Alfa, da inte rdifus~o en tre o Fe e o 

Al . A segunda c ompree nde o monitoramento , por medidas de 

r e sisténc1a de folha, das transformaç~es metalúrgicas que 

ocorreram na bicamada de Fe-Al . Na te~ce1ra parte apresenta-

se a caracteriza~ao por Espectroscopia Mdssbauer de Elétrons 

de Con versao e Difraçao de Raios-X das fases que s e for maram. 

A quarta e última parte é dividida em duas . 

correspondendo a um estudo de di f us~o do AI no F e , o 

Uma 

qual 

t e m por objetivo compleme ntar o s resultados obti d os na 

primeira parte deste trabalho, e a outra descreve o e studo 

detalhado da estabilidade té rmica das fases obtidas . 
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ABSTRACT 

This work presents the study of the interdiffusion 

and sol id phase re a ction in thin films Fe-Al b i l ayet' ed 

sys tems when subjected to thermal treatment in a high vacuum 

fLwnace. Tht'ee different thermal treatment s were performed, 

i soe h t' onous, i sothet' ma l and step annea li ngs. The p t'esen t 

stLtdy was accomplished using fOLlt' analytical technics, 

R u t h e t ' f o t' d Bac ksca t tet' i ng Sp e c t t'ome t t' Y, Sheet Resistance 

Me a sLw emen ts, Convet-·s i on Electron Mbssbauer Spec t t' oscopy, 

and X- Ra ys Diffrac tion . 

Th e work is d i vided in four pat'ts. T hrE? f i t' s t o n e 

deals with the study of the interdiffusion between the Fe and 

Al films by means of Rutherford Backscattering Sp e c t t'ome t t'y . 

The secon d part presents the monitoring of the meta llLwg i cal 

t t'ans fot'ma ti ons OCC Ut' i ng in the thin film bilayered system 

using sheet t'es i s tance measut'emen ts . The th i t'd is 

concerned wi th the chacterization of the phases formed after 

thet'ma l tt' eatments as identified by Convet'sion E l ec t t'on 

Mbssb au e r Spectrosc opy and X-Ray Diffraction. T h e l as t p a t' t 

stud i e s the thet-·ma l stability of the phases obtained by 

the t' mal t t' ea tme n ts . 
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APRESENTAÇÇ!!O 

Filmes fino s s~o estruturas dominantes na tecnologia 

modet~ne. , 

convet·s~o 

apat·ecendo como elementos importantes desde a 

de energia em células solares até como contatos e 

in tet·cone:·:bes em cit·cuitos in teg t•ados. Um dos c t' i t é t' i os 

essenciais pat'a 

além 

a utilizaç~o de filmes finos nestas 

aplica~bes, de 

é 

ap t•esen tat·em as p t'op t' i edades que se 

deseja que eles mantenham sua i n te g t' i da de 

estrutural nas condi~bes de fabr ica~~o e uso . 

Todo elemento de volume num filme fino 

p t'Ó :< i mo Cl . uma superficie o u interface de algum tipo. 

ca.rac tet' i st i c a, que pode ser usada como defini~~o de 

está 

Esta 

filme 

fino, faz com que estas estruturas apresentem p t'op t' i ed ades 

fisicas di fet·en tes daquelas dos sólidos quando em gt•andes 

volumes ("buli :: "). Por e xemplo: em filmes finos, ao contrário 

do que ocot't'e em matet• iais em "bulk", as fot•ç:as 

sobt•e CI.S particulas que constituem o filme s:3:o 

que atuam 

fot· temen te 

influenciadas pela proximidade das superficies e interfaces. 

Na indóstria eletrOnica e microeletrOnica, filmes 

finos metálicos s:3:o largamente utilizados na 

componentes . Pot•ém, em alguns casos, efeitos de corros:3:o e 

f o t'maç: :3:o de óxidos limitam a vida útil destes componentes. 

Lig a s me tálicas de filmes finos têm s u rgido como ma tet' i ais 

6 
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a lt ern a tivos p~ ra a so lui~o des tes probl e mas , e v e m d a i 

importAncia d e s e e nt e nder a s transforma~~es me talórgi c a s qu 

ocorrem nestas e s truturas. 

Este t r abalho consiste no estudo da interdifus~o, 

no e s tado sólido e estabilidade das fases e compostos 

interme tálicos obtidos através de tratamento térmico em alto 

vácuo de bicamadas de Fe-Al. 

Quatro técnicas de análise foram utilizadas: 

Rutherford Backscattering Spectroscopy, RBS, a qual permite a 

obten~~o dos perfis de concentra~~o em fun~~o da profundidade 

dos elementos que compo~m a bicamada; medidas de resistência 

de f o lha <Sheet Resisti v ity>, Rs, que permite acompanhar as 

transforma~~es metalórgicas que ocorrem no sistema em 

quest~o; Espectroscopia M~ssbauer por Elétrons de Con vers~o 

<Conversion Electron Mbssbauer Spectroscopy>, CEMS, e 

Difra~~o 

respeito 

de Raios-X, utilizadas para obter informa~~o a 

das fases que se formam a partir da rea~~o na fase 

sólida entre o Fe e Al. 

Ex istem inómeras raz~es para a escolha da bicamada 

de filmes finos de Fe-Al, dentre as quais destacam-se as 

seguintes: a)filmes finos de aluminio s~o muito empregados na 

de componentes eletro-eletrOnicos. Em particular, 

este metal é l a rg amente empre g ado na fab ri ca~~o de 

capacitares de fil mes fino s . 

b ) Ligas de F e s~o impo r tan tes dev ido ao seu bom 

c o mportamento contra i r ra d ia~~o , resistênci a a altas 

7 



t rn p P t' a tu t' a s e resist~ncia à fadiga. Em particular a s ligas 

d e Fe- Al p odem me lho rar a resistência à corros~o, o x ida!;~O e 

abras~o tanto do Fe como do Al [1] • 

• 
c) o di. ag t'a rn a de fa se de equilíbrio do sistema Fe- Al é .. 
bastante conhecido . O Fe possui bai x a solubilidade sólida no 

• 
Al e f o rm a muitos compostos intermetálicos. As várias fases e 

compostos intermetálicos deste sistema foram ca.rac ter· i zadas 

tanto pOr' di f t' ac;:~o de raios- X como pOt' espec t t'oscop i a 

M~ssbauet' , o que tor-na in ter·essan te a dos 

r·esu 1 tados obtidos a partir da bicamada de filmes finos de 

Fe-Al com aqueles encontrados na literatura obtidos de 

a. mos t t' as em 11 b ul k 11 
• 

d) A poss ib i l idade d e obten(9:~o d e fases metaestáveis ou 

• quase-cristalinas, as quais podem apresentar caracteristicas 

\ pecu 1 i a.r·e s quanto às p r·op r' i ed a.d es e 1 é t r· i c a. s , dur·eza e 
} 

resistência. à corros~o • 

• 
O primeiro capitulo compreende uma vis~o r-esumida 

das c a r' a c te r' i s t i c as intrínsecas de filmes finos tais como 

forma(9:~0 e crescimento, difus~o e forma!;~O de fases. 

O segundo, ter-ceiro, quat·to e quinto capitulas 

est~o baseados em qLla t r'O ar·t igos: 11 In ter·d i f fus i on and 

Reaction in the Fe-Al Bilayer: I Rutherford Backscattering 

1 Analysis of Fut·nace Annealed Samples", por' S. R. Tei:<eit'a et 

al. (?J; 11 Int er·diffusion and Reaction in the Fe-Al Bilayer·: 

• 
I I Sheet Resistivity of Fu rnace Annealed Samp les 11

, por· 

S.R.Teixeira et al. [ 3J; 11 I nt er·d i f fus ion and Reac t ion in the 

Fe-Al I I I F'hase Ch ar· ac tet' i za ti on o f Fur·nace 

8 
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Annealed Samples", S.R.Tei}:eira et a 1. [ 4 J; 

"Interdi ffu s ion, Reac tion and Stability in a Thin Film Iron -

Aluminium Bil aye r'ed System", pot' S .R.Tei xeit' a et al. [5] . 

No capitulo VI apresentam-se as conclusbes finais, 

ma.is ab r' angen tes do que as ap t'e s en tadas nos éH't i gos, 

i.n c luindo ai poss ivei s resp o s ta s a algumas questbE!S que 

ficaram em aberto. 

Os r' esu 1 tados obtidos por' t r' a tamen to tét'mico 

ainda que se ·f i zesse uma compar'aç~o com os per' m i ti r'am 

r'esu l tados obtidos a t r'avés d e m i s tu t' a por' bombar'deamen to 

i ôn ico da bicamada Fe-A l, cuja discuss~o e conclustles s~o 

também apr'esentadas no capi t ulo VI. Uma vis~o resumida do 

pr'ocesso de mistura por bomb ardeament o iônico, bem c omo os 

r' esu.l ta.dos mais import an tes obtidos po r este pr'oCeSSO s~o 

apresentados no apéndice I • 
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CAPITULO I 

INTERDIFUSAO E REAÇAO EM FILMES FINOS 

1.1- Formaç~o de um Filme Fino 

Filmes finos 

variedade de processos. 

podem ser produzidos por uma 

Em qualquer um deles há duas 

grande 

etapas 

básicas a saber, nucleaç~o e crescimento. A 

evaporaç~o em vácuo, por e xemplo, envolve o aqu~cimento do 

material a ser depositado como filme fino a uma temperatura 

tal q u e sua press~o de vapor atinja valores suficientemente 

elev ados q u e permitam a chegada de átomos ou moléculas ao 

substrato numa ta xa aceitável. Na superficie do substrato os 

átomos ou moléculas podem ser dessorvidos ~ntes ou depois de 

se difundirem sobre a , superficie. Se os átomos se difundirem 

e pararem em algum ponto, ele~ poder~o contribuir para a 

nucleaç~o e crescimento do filme. 

Imperfeiç~es na superfície do substrato, tais como 

pontos emergentes de deslocaç~es, s~o sitias preferenciais 

para a uma vez que os átomos 

aprisionados formando embri~es que, na 

processo, se t ransformar~o em núc leos . 

1 0 

podem ficar 

continuidade 

ai 

do 
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I.1a- Nuclea~~o e Crescimento 

O primeiro estudo sistemático sobre nucleac;:~o e 

crescimento de filmes finos foi elaboradm por F'ashley et 

al.[6J. Observando por microscopia eletrOnica a evapora~~o de 

Ag e Au sobre MoS__,, 
L 

estes autores conseguiram determinar os 

estágios iniciais da forma~~o dos filmes. A Fig.I.l mostra 

uma sequéncia destas observa~bes para um filme de Au sobre 

MoS a 673 K. 
2 No primeiro estágio, que corresponde ao inicio 

da deposic;:~o, a nucleac;:~o ocorre repentinamente em pontos 

preferenciais da superficie <Fig.I.la). 

a 

c 

. -• • 

Fig.I.l-Sequência de eicrografias ilustrando os 
vários estágios de crescieento de um filE de 
Au depositado sobre P1oS

2 
a 673 K [6]. 

d 

A nucleac;:~o satura rapidamente e a partir dai os 

núcleo~ crescem de tamanho, cessando qualquer nova nucleac;:~o. 

No segundo est ágio , ocorre crescimento e coalesc@ncia destes 

núcleos de maneira muito rápida e similar à coalesc@ncia de 

11 



• 

• 

• 

• 

got as liq u idas . Este comportame nto liqu i do é e videnciado p e la 

forma arredondada que tomam o s núcleos durante o evento 

<Fig.I.1b). As ilhas formadas retomam a forma cristalina se 

num t e mpo longo n~o interagirem com as ilhas vizinhas. o 

terceiro e s tágio corresponde a forma~~o de canais <Fig.I.lc). 

A coalesc ~ncia das ilhas leva a uma estrutura recortada por 

canais finos e irregulares. Com a continua~~o da deposi~~o 

ocorre renuclea~~o nestes canais. Os novos núcleos s~o 

incorporados às ilhas levando ao fechamento dos canais, 

revelando novamente um caracter quase liquido. O quarto e 

último estágio é a formai~O de um filme continuo <Fig.I.1d). 

Neste estágio muitos canai s s~o eliminados, mas o filme ainda 

contém peq u enos buracos irregulares. Novamente ocot· re 

renuc lea~~o e o fe c hamento destes buracos . 

Os estágios iniciais de forma~~o de um filme fino 

s~o muito influenciados pelo tipo de substrato, devido ao 

desajuste natural entre as redes critalinas do filme e 

substrato. Este desajuste gera deforma~~es que s~o acomodadas 

pelo surgimento de um grande número de defeitos estendidos, 

(desloca~~es e contornos de gr~o) os quais se propagam 

através do filme. A densidade de desloca~~es num filme fino 

pode chegat' a 1012 cm-2 muitas vezes maior do que a de um 

monocristal "1 ivt· e" de defeitos onde este valot' é da ordem de 

4 -2 
10 em . 
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I.lb- Modos de Crescimento 

Existem três modos de crescimento de 

quais s~o ilustrados na Fig.I.2 abaixo . 

I 
& ~ a. L=j I 

Lê!l 

( 
C%1 .. =1-.r:" .g. 'J-.LJ 

(b) 

~~ 
a a: 

1--~-b (() 

Fig.I.2-Modos de crescieento de um fil1e fino, 
a) Ilha, b) Plano, c) Stranski-Krastanov. 

filmes, 015 

O modo de crescimento representado na Fig.I.2a é 

chamado ilha ou modo de Volmer-Weber. O da Fig.I.2b é o 

chamado de modo de camada ou de Frank e Van der Merwe e o 

mostrado na Fig.I.2c é conhecido como modo de Stranski-

Kr·astanov. O modo de crescimento de um filme é determin•do 

pelo modo de nucleaç~o, pela supersaturaç~o [7,8] (definida 

como a raz~o entre o número de átomos que chega no substrato 

e número de átomos reemitidos), pela difus~o na superficie do 

substrato e por efeitos de energia de superficie no substrato 

[9]. 

O tratamento teórico mais simples do problema de 

nucleaç~o consiste em considerar o núcleo no substrato como 

uma capa esfé r ica tendo um ângulo de contato 8, tal como 

mostra a Fig. 1.3. 

13 
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F i g. I • 3-l'lodelo de ntkleo de capa esférica. 

Na f igUt'a os C(· s que satisfazem a 

equaç~o de Young. 

(I. 1) 

Os subsct'i tos s, i e o referem-se ao substrato, 

.. intet'face subs t t'a to-núc 1 e o e intet'face núcleo-vapor, 

respectivamente. 

Se o ângulo de contato 8 >0 e se O" <ri +rf. s o 1 

o crescimento será do tipo ilha. Se 8 for igual a zero e a 

energia de deformaç~o for pequena em relaç~o a energia de 

superficie do núcleo o crescimento será em planos ou tipo 

Frank e Van der Merwe. Se, ainda, 8 for igual a zero mas a 

energia de deformaç~o for grande comparada com a energia de 

! 
superfície o tipo de crescimento será Stranski-Krastanov. 

O modo de crescimento possui uma grande influéncia 

na formai~O dos defeitos estruturai~ q u e aparecem nos filmes. 

Os detalhes microestru turais e topológicos de um filme fino 

de u m dado ma teri a l dependem da c i nétic a d ~ cresc imento e , 

14 
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consequentemente, da temperatura do substrato, da temperaturd 

da fonte emissora, da natureza química, da topografia do 

substrato e dos gases presentes na evaporaç~o. 

I.lc- Microestrutura 

O tamanho de um gr~o no filme cresce com o 

decréscimo da supersatura~~o e com o aumento da mobilidade 

das espécies adsorvidas. Depósitos com gr~os grandes e bem 

definidos s~o formados a temperaturas do substrato e fonte 

emissora muito elevadas, o que leva a uma alta mobilidade na 

superficie. 

incidentes 

o efeito da energia cinética dos átomos 

na determina~~o do tamanho de gr~o é mais 

pronunciado a temperaturas altas do substrato, enquanto que o 

efeito da temperatura do substrato no tamanho de gr~o é mais 

pronunciado para filmes relativamente espessos. 

O tamanho de gr~o pode também ser modificado pelo 

tratamento térmico durante ou após a deposi~~o <veja Fig.I.4a 

e b). Quanto maior a temperatura de recozimento tanto maior o 

tamanho do gr~o obtido. Deve-se salientar que o crescimento 

dos gr~os obtido por tratamento térmico após a deposiç~o é 

menor que o obtido pelo mesmo processo durante a deposi~~o, 

devido a alta energia de ativa~~o necessária para a difus~o 

térmica no primeiro caso quando comparado com a energia de 

ativa~~o para difus~o térmica durante o processo de 

condensaç~o das espécies no último caso. 

15 
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Para uma dada combina.~;~o matet' i a 1 depositado-

substrato, e sob um dado conjunto de condiç~es de evaporaç~o, 

o tamanho de gd!lo do filme cresce quando sua espessur·a 

cresce. Entretanto, ao redor· de Ltma espessura o 

c t•esc i menta cessa., pois o crescimento coerente n~o dá 

indefinidamente. Assim, novos gr~os devem nuclear sobre os 

antigos. A Fig.I.4 r·esume qualitativamente alguns aspectos do 

efeito de vários p.ar~metros de deposiç~o no tamanho de gr~o 

de um filme. 

;;; 
z 
;; 
c .. 

MJ8SlAAl( l(WPUh .. lUA[ (11 ) 

I ti 

w 

" ;, 

! 
" 

,., 

ANNCA!.IHG 1[WP[RATUR( 

ldl 

lti .. [TIC [N[AGY 

Fig.I.4-Variaç~o do taaanho de gr~o de UI filie 
em relaç~o a vários par3aetros de deposiç~o. 

1.2 - Difus~o em filmes finos 

A difus~o em filmes finos possui car·ac tet' i s ti c as 

muito especiais. Invariavelmente ocorre a temperaturas mais 

bai:<as do que ocot't'et·ia em amostt·as em "bulk", devido à alta 

densidade de defeitos e x istentes nestas estruturas, os quais 

au x iliam a in tet•d i fus~o pois constituem-se em 
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c am i nh os mui t o r ápidos pa. r· a o t ran s pot• te de ma tét' ia. 

Ft•equenteme n te a difus~o dá - se em distâncias muito p e quenas 
• 

(da ordem de centenas de Angstrons) e sob a influ~ncia de 
• 

gradientes d e concentra~~o ou de potencial eletroquímico • 

• Deve- se cons i det·ar difus~o em filmes finos 

e :~ am i nando dois par·ametros que descrevem o transpor· te de 

mas s a: a difusividade e a for~a motriz para este t ranspot· te. 

F' a r· a filmes finos estes fatores n~o só s~o p ropt' i edades do 

mater·ial, como dependem da microestrutura do f i 1 me. A 

depend~ncia destes p.:u· amet r·os com a microestrutura é qLte 

distingue a natureza da cinética das rea~Oes em filmes finos 

daquela. de ma ter· ia i s em "bulk". mot t ' i z vem do 

gradiente de energia livre total, o qual pode se originar a 

partir de efeitos térmicos, quimicos, elétricos, mecânicos e 
... 

outros potenciais. Os principais defeitos estruturais s:3:o 

desloca~ôes, fronteiras de gr:3:os, superfícies e interfaces. 
.... 

As numet•osas combina~ôes dos efeitos de gr-adientes de 

potencial e defeitos estruturais tornam complexo o tratamento 

da difus~o em filmes finos. F' a r· a simplificar·, costuma-se 

individualizar as situa~Oes. 

Nossa discuss~o limitar·-se-á a dois tipos de 

considet·a~Oes: i) difus~o na r·ede ct· istalina, isto é, difus~o 

dentro dos gr·:3:os; ii) aspectos ditos estruturais da difus~o 

com ênfas e na difus~o p or contornos de gr~o. 

17 
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I.2a - Difus~o na Rede Cristalina 

Tanto os processos de difus~o como os métodos 

experimentais que podem ser utilizados dependem da natureza 

quimica e estrutural dos sistemas metálicos envolvidos. Em 

ligas binát•ias, pot' exemplo, o caso mais simples é 

representado pot' um sistema tal como Ag-Au onde os metais s~o 

completamente misciveis em todas as proporç~es. Em tal 

sistema, com uma interface planar, a concentraç~o versus 

pt•ofund idade te t' i a inicialmente uma descontinuidade na 

interface como é ilustrado na Fig.I.5a para t=O. Depois de 

decorrido um certo tempo, 
I 

t=t ' com o sistema mantido a uma 

dada temperatura, seria de se esperar uma variaç~o continua 

da concentraç~o. Para um tempo muito grande, t=oo, e com 

metais em iguais proporçOes, a concentraç~o seria uniforme, 

C=0,5, como é representado pela linha t=oo, caso os 

coeficientes de difus~o para os metais A e B 

t•espect i vamente, fossem iguais. No entanto, esta é uma 

situaç~o muito rara e, DA é diferente de D8 , 

esta raz~o o perfil de concentraç~o contra profundidade 

em get•al pot' 

toma 

a forma apresentada na Fig.I.5b, onde quantidades diferentes 

de matéria difundem-se de um lado e de outro da interface. 

E:dste um deslocamento efetivo da intet•face ot·iginal, 

Fig.I.5b, tornando-a menos definida. Os resultados podem ser 

e xpressos em termos de um coeficiente de interdifus~o único 

se os deslocamentos forem medidos em relaç~o a interface de 

Mat ano defin i da como um plano através do qual o flu xo liquido 

é ze ro, isto é, os flu xos em direç~es opostas s~o iguais. 

1 8 



I • 

• 

I· 

I· 
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Fig.I.5-Perfis de concentraç~o e1 funç~o da 
profundidade de ua par .etálico para vários 
te~pos, t=O, t=t e t::ooo. al quando D

1
=D

2 e bl quando o
1
;o

2
. 

Quando DA for diferente de 0
8 

e ambos forem 

dependentes da concentrai~O a equai~O de Fick deve ser 

<I • 2) 

Boltzmann [10) mostrou que a solui~o desta equai~O é possivel 

se as variáveis independentes y e t forem trocadas por uma 

À =y/tl/2. Esta é a base do método de Matano 

Boltzmann[11J. O coeficiente de interdifus~o obtido é ent~o 

<I • 3 > 

onde NA e N8 s~o as concentraç~es atOmicas correspondentes. 

Este caso simples de metais perfeitamente misciveis é tratado 
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e xaustivamente na literatura [12-16]. 

Em sistemas parcialmente misciveis, mesmo quando 

n~o há forma~~o de compostos intermetálicos, a solubilidade 

de cada metal no outro é limitada. Um exemplo tipico desta 

situa~~o é mostrado na Fig.I.6a. 

a c~b--~~--~----------~ \_ ;c,o, 

b ,, 
t 
~~ 

' 
~~(JIDhú ..,, ,. , ••• • 

Fig.I.b-alDiagrama de fase de UI siste.a euté
tico si~ples. blPerfil de concentra~~o versus 
profundidade de u• par ~~etálico correspondeodo 
ao diagraaa de fase da parte a. 

Se o sistema é formado com os dois 

' 

metais puros 

sempre um~ descontinuidade na curva de concentra~~o 

versus profundidade como mostra a Fig.I.6b. O sistema tenderá 

para solu~~es sólidas saturadas correspondendo as duas fases 

terminais conforme o diagrama de equilibrio da Fig.I.6a, com 

uma intet'face entre as duas solu~~es sólidas que pode ser 

deslocada da posi~~o original. Este sistema pode ainda ser 

tratado pelo método de Matano-Boltzman onde o deslocamento da 

in tet' f ace mostt' a uma dependéncia parabólica com o tempo, 

sendo q u e a dire~~o de movimento dependerá das magnitudes 

relativas dos coeficientes de difus~o nas fases terminais. 

20 



l 

• 

.. 

O caso mais comum apar~ce quando dois metais formam 

um ou mais compostos intermetálicos. A Fig.I.7a ilustra um 

caso tipico onde um único composto in tet·metál i co existe 

num intervalo de composi~~o limitado junto com solui~es 

sólidas tet·minais limitadas de cada metal no outro. Se os 

dois metais interdifundirem-se, uma camada de composto 

in tet·metá 1 i co fot·mat•-se-á na interface e o gráfico da 

concentra~~o versus profundidade terá a forma da Fig.I.7b, 

com descontinuidades no gradiente de concentra~~o 

interfaces entre o composto e as fases terminais. 

" '' . 
a b 

~ 8 -

(.omp O\ I!o()n 
100"4 8 

Fig.I.7-alDiagraaa de fase de UI sisteea coa 
ll!'la fase inter.ediária e solu~tles sólidas 
terminais. blconcentra~~o versus profundidade 
para o diagrama da parte a. 

A largura da camada da fase ~ pode seguir uma 

nas 

lei 

parabólica de crescimento em · rela~~o ao tempo e, neste caso, 

uma soluç~o do tipo de Matano-Boltzman é possível mas em 

get•al muito comple xa, pois envolve coeficientes de difus~o 

nas fases terminais bem como na fase ~-

Se o sistema contém mais do que um composto 

in t erme táli c o ent~o, de acordo com a presente descriç~o, cada 
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c ompos to deve form a r uma camada separada na ' regi~o d a 

interf a ce original e e s tas camadas devem aparecer em ordem de 

acordo com a composi~~o do int e rmetálico, com cada c a mada 

obed ecendo uma lei para bóli c a d e cresc imento. 

Para se ter uma descri~~o completa do processo de 

difus~o é necessário conhecer os coeficientes de difus~o DA e 

0
8 

dos elementos A e B e as respectivas energias de ativa~~o, 

Estas quantidades geralmente s~o bem definidas e 

especificam completamente a cinética de difusao. Cabem aqui 

duas perguntas: que fatores influenciam estas quantidades e 

como determiná-las? Imaginemos por e xemplo, uma bicamada 

metálica compost a d e do is metais monocristalinos A e B em 

contato a uma dada temperatura T. Em alguns casos, D e Q 

podem d ep e n d e r da orienta~~o, da e n ergia de superfície, 

energia química e tensao no filme. A difus~o por vacâncias é 

mais provável de ocorrer em sistemas que formam 

sólidas substitucionais. Neste caso, o movimento aleatório de 

um g r ande número de vacâncias dentro da rede hospedeira 

causará reloca~~o abundante de átomos levando à diminui~ao 

dos gradientes de concentra~ao iniciais na regi~o da 

interface. A difus~o por intersticiais, que pode ser descrita 

pelas mesmas eq ua~Oes usadas na descri~~o da difus~o por 

vacân cias, pode ocorrer em alguns casos, mas é relativamente 

r ara. 

A difusiv i dade p e la r e d e cr istalina de A e m B , DA ' 

p o de s er o b t i da em f un ~ ~o d os fat ores que governam a 
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prob~bilidade de ocorr~ncia de saltos etOmicos · responsáveis 

pelo liquido de vacâncias na dire~~o normal 

íntet~face. No caso especial de autodífus~o <A e B ídénticos) 

temos 

< I • 4 > 

onde .-J._ é pt•opot•cional a pt•obabilidade de saltos atômicos 

na dire~~o y na rede hospedeira, R é um fator de correla~~o 

<0.8 para autodifus~o em redes bcc e fcc>, ~ é a separa~~o 

entre planos atômicos na dire~~o y, r é a f reqLI~nc i a de 

saltos e n é a fra~~o de sitios vacantes. 
v 

saltos é dada por 

A ft•eq~ncia de 

< I . 5 > 

onde ~ é a frequ@ncia de vibra~~o dos átomos na rede e E* é 

a energia de ativa~~o para o movimento de uma vacência. A 

ft·a~~o n de sitios vacantes e1n equilibt•io a tempet•atut~a T é v 

dada por 

< I • 6 > 

onde Sfv é o aumento de entropia pela forma~~o de · uma nova 

vac~ncia e Efv é a energia necessária para criar uma vacência 

no monoct~istal. A substitui~~o das eqs.I.4 e I.6 na eq.I.5 

permite e xpressar a difusividade na forma de Arrhenius 

~-:r .a:...·-· 
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(I • 7) 

onde D
0

= <f-'YRX e xp<Sfv/k> e Q, 

* 

a energia de ativaç~o para 

o processo, é Q=Efv+E 

Evidentemente, as quantidades , R e ~ podem ser 

dependentes da geometria da rede hospedeira, e o valor de D 
o 

pode ser dependente d~ orientaç~o do monocristal relativa a 

direç~o de difus~o, como em metais com estrutura hcp [16]. Em 

redes fcc e bcc, D para autodifus~o, 
o 

n~o é dependente da 

ot·ientaç~o. 

tens eles 

Os valores de Q e D podem ser alterados por 
o 

intrinsecas no filme, por efeitos de energia de 

superficie na interface, ou ainda, por grandes mudanças no 

poten.cial quimico devido à formaç~o de ligas. Efeitos de 

tens~o geralmente s~o pequenos para difus~o na rede, ao 

contrário do que acont~ce para difus~o por contorno de gr~o 

que ocorre muitas vezes em filmes policristalinos [17]. Pode 

acontecer que a difus~o por contornos de gr~o, a formaç~o de 

novas fases e mudanças na morfologia do filme obscureçam os 

efeitos de difus~o na rede cristalina. 

I.2b - Difus~o por Contornos de Gr~o 

Como vimos anteriormente o coeficiente de difus~o 

em funç~o da temperatura é descrito pela equaç~o de 

At't'henius, eq.I.7. Em materias reais, superficies, contornos 

de gr~o e deslocaçtles sempre est~o presentes e s~o conhecidos 
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como caminhos rápidos pat' a di fus~o, a qual é ordens de 

magnitude mais rápida ao longo destes caminhos do que na 

Gupta. e Ho [ 18 J, discutem a difus~o ao longo dos 

vários caminhos, correlacionando as energias de ativa~•o com 

a temperatura de fus~o do material. Como consequ~ncia a raz~o 

T /T f' onde T é a temperatura do material em Kelvin e Tf a 

temperatura de fus~o, é uma medida conveniente para discuss~o 

dos pat'âmetros de difus~o ao longo dos vários caminhos 

possíveis em metais policristalinos e em ligas de filmes 

finos. Foi estebelecida empiricamente por estes autores uma 

h i e t' a t' q u i a das taxas de difus~o ao longo destes caminhos, 

sendo o mais rápido ao longo de superfícies e o mais lento 

a t t' avés da t'ede c t' i s ta 1 i na. As enet'g i as de ativa~~o 

difus~o na 2_uperficie, contorno de gr~os, 

s~o dados respectivamente por 13Tf' 17Tf, 

desloca~~es e rede 
I \ I I I 

25Tf e 34Tl e os 

correspondentes fatores pré-exponenciais s~o 0,014, 
I 

0,3, 0,5 

e 2, 1 
I 

2 -1 
em s [ 18]. Assim, em filmes finos, onde a 

concentra~~o destes defeitos é alta, os processos de difus~o 

s~o dominados por desloca~~es e outros defeitos estendidos. 

Hat't' i sson [19] divide o transporte de matéria ao 

longo de fronteiras de gr~os e desloca~ôes em t'eg i mes 

cinéticos diferentes os quais sâo influenciados de manei t'as 

diferentes pela difusâo na rede (Fig.I.Bl. 

UFJtGa 
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Fig.I.B-Representa~~o esquemática da cinética 
de difus~o do tipo A, B e C em filees finos 
policristalinos. As linhas verticais indicam os 
contornos de gr~o. As curvas indicam a concen
tra~~o de difusor dentro dos gr~os. A fonte de 
difusor coincide c01 a linha horizontal do topo. 

A Fig.I.Ba representa esquematicamente a cinética 

A a qual envolve difus~o na t•ede juntamente com 

difus~o por contorno de gr~o e mistura através dos gr~os. Na 

cinética do tipo B, F i g. I. Bb, cada f t•on te i t'a é considet·ada 

isolada e a difus~o através dos gr~os, isto é, difus~o na 

t•ede é cons i det·ada. muito peq uena. Na cinética do tipo C 

mostt·ada na F i g. I. Bc, a difus~o na t•ede é cons i det·ada 

essencialmente n u la, assim que o transporte de massa limita-

se somente à s fronteiras de gr~o. 

Me d idas de difus~o em materi a i s policri s t a lin o s em 

"b u l k " in va ~ iavelmente en v olvem p rocessos c i nét icos do tipo 
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B, pois em geral o s gr~os n~o s~o suficien temente pequenos 

para manter, por e xemplo, regimes do tipo A [18). 

A Fig. 1.9 mo s tra os tr~s regimes possiveis para 

difus~o em filme s fino s com rela~~o ao tamanho de gr~o L 

~m)' o tempo <s>, os coeficientes de difus~o 
? -1 

< cm":s ) na 

rede e em contorno de gr~o, e a r'az~o T/T f" Os v a 1 ot'es par' a 

difus~o na rede cristalina foram computados pela e x press~o 

2 -1 o
1
=0,5e xp<-34Tf/RT>cm .s a qual é válida para muitos metais 

e ligas [ 18). Para a difusividade por contornos de gr~o 

A depend@ncia com a tempet'a tura 

dos dois processos é mostrada pela linha à esquerda, indicada 

pm' T/Tf' calculada para um tempo de recozimento de 1s. A 

regi~o à esquerda desta linha n~o possui nenhum significado 

físico. O aumento da difus~o com tempo é mostrado pelas trés 

linhas paralelas para periodos de uma hora, um dia e um més. 

O pat'á:mett'O adimensional ~ = b Ob/20
1 

<0
1 
t) 

112 
é uma medida 

con v eniente da difus~o por contorno de gr~o e cinética do 

tipo B [20). O pat'á:mett'O cot't'esponde à lat'gLwa do 

. contorno de gr~o usualmente tomado entre 0,4 e 0,5 nm. Pat'a 

amostras semi-infinitas ~ é maior que a unidade. Os vát' ios 

valot'es de s~o mostrados como linhas paralelas 1, 10 e 

100. 
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Fig.I.9-curva "Kaster" para processos de difus~o 
em fil1es finos policristalinos 10strando a in
fluência da teeperatura, ty,~ho de gr~o L e fa
tor ~ =( 6 Db/2 0

1 
W

1
tl ~)na detersina~;~o dos 

vários regimes cinét1cos. 

Devido à extens~o finita dos filmes finos, a sua 

espessura deve ser considerada juntamente com os comprimentos 

de difus~o totais na rede e em contornos de gr~o. Em filmes 

finos a espessura e o tamanho de gr~o ~~o get•almente das 

mesmas dimens~es. Os val ores tipicos podem variar entre 10 e 

1000 nm. Nestas espessuras, abai x o de 0,5 T 1 o regime de 

difus~o é do tipo B, mesmo para tempos longos de recozimento . 

A temperaturas mui to altas o regime de difus~o é do tipo A se 

o sistema for recozido a tempos longos. O regime do tipo C é 

mostrado à esquerda da linha tracejada, indicando Ó =O, 5 nm, 

e só pode e x istir a temperatu ras menores que 0,35 ou 

tempos muito curtos a temperatu r as abai x o de 0, 5 T f. Desde 

que a esp essura e tamanho de gr~o da 

amostr-a n~o tém consequéncia nenhuma na difus~o a 

2t3 
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t e mp era t u r as aba i xo de 0, 3 5 T
1 

[181. 

o p t•ob 1 ema a se r cons i det·ado é o de se ob tet' 

coeficientes de difus~o por caminhos de alta difusividade . 

F i s het' [21J sugeriu o seguinte modelo : o contorno de gr~o é 

considerado como uma fina camada de um material de alta 

difusividade entre dois gr~os os quais s~o constituídos de 

u m ma tet' i a 1 de baixa difus ividade. Para se te~· uma vis~o 

pictórica deste modelo uma sei~O de um contorno d e gr~o com 

os ei xos de coot•denadas utilizados é desenhada 

esquematicamente na Fig . I.10 . 

Uma cama d a de traçador radioa tivo é aplica.da na 

sup e~· f i c i e 1 i v ~·e, isto é, no plano y=O, e o p~·ob lema é 

d e t e t' m i n a ~- a concen t t' aç~o C<:<, y ,t ) depois que uma ce~· ta 

difus~o tenha ocon·ido. Deve-se conside r ar que n~o e:dste 

gradiente de concentraç~o através do contorno de gr~o e que a 

concentraç~o varia continuamente entre ·o contorno de gr~o e o 

gr~o propriamente dito conforme mostra a Fig.I.10. 

Fig~ I.1Q-E ixos coo~'rlenados e 1 inhas de .esAia 
concen t raç~o usados no mode lo de Fisher para 
a di fus~o por contornos de gr~o. 
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F i shet' obteve duas equa~bes diferenciai s para a 

v a t' i a.ç~o t e mpot'a 1 da. concen t t' a~~o de t t' açadot'es : uma para a 

regi~o do contorno de gr~o 

(~) < I . 8 > 

e outra para a regi~o interna do gr~o 

onde b , 
de gr~o, 

na rede. 

seguintes: 

< I. 9 > 

Db e D
1 

s~o respectivamente a largura do contorno 

a difusividade no contorno de gr~o e a difusividade 

o 

As de contorno utilizadas s~o as 

C=C para y=O e t~ O 
o 

C=O para y >O e t=O 

pt'Ob lema agora é enc8ntrar solu~bes que 

satisfa~am as duas equa~bes simultaneamente nas duas regibes, 

e que sejam continuas através da fronteira de gr~o. 

Existem três solu~bes para o problema. Uma devida a 

F i shet' [21]' outra devida a Whipple [22J e outra devida a 

Levine e MacCallum [23J . A solu~~o aproximada de Fisher é a 

mais simples e pode ser resumida como segue: Supondo que 

D "· ' D b.·· .-· 1, a concentra~~o dentro do contorno de gr~o, cb < y, t > , 
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após grande cresci mento n o s e s tágios iniciais da . difus~o, 

atinge r apidamen te um valor estacionário . Assim, Fisher impOs 

que CbCy,t> permaneceria com um valor constante durante todo 

• 

l 
o tempo de recozimento, e que o flu xo de soluto para dentro 

dos gr~os fosse normal ao contorno do gr~o. Fishet' dividiu o 

sistema numa série de pequenas fatias de espessura dy normais 

ao ei xo y e separadas por membranas impermeáveis. No tempo 

t=O, alguma concentra~~o Cb(y) é imposta para cada fatia e 

ma ntida constante durante o recozimento. A concentra~~o em 

cada fatia é dada pela equa~~o 

(!.10) 

A solu~~o obtida para as eqs.I.B e 1.9 é d a da por 

(!.11) 

onde o termo na e xponencial representa a varia~~o na 

concen t t'a~~o em fun~~o da profundidade de penEtra~~o no 

contorno de gr~o, e a fun~~o erro complementar 

representa a penetra~~o do soluto no gr~o <difus~o na rede 

cristalina-ver Fig.I.10 acima). Um gráfico de ln C versus y, 

dist~ncia de penet ra~~o, resultará numa reta cuja inclina~~o 

r 1/2 1/2 f 1/4 
set·á dada pot' -(2) /C"'JTD

1
t> (o Db/D

1
> • E impot•tante 

salientar que e sta solu~~o só é válida para dist~nci as tais 
t 

que a maioria dos difusores que estiverem presentes no gr~o 

• tenham penetrado a partir da fronteira de gr~o ao invés de 

difundi t•em-se na ma t t ' i z pat·a 1 e 1 amen te f t'on te i t'a. 
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E xperimentalmente esta condiç~o pode ser observada se a raz~o 

Db/D
1 

for suficientemente grand e ( ~100) [22]. A ra z ~o fisica 

par-a isto é que, como o contorno de gr~o é muito estreito, o 

flu xo de material ao longo do contorno n~o é suficiente para 

manter um gradiente de concentraç~o de difusores entre o 

contorno de gr~o e o gr~o propriamente dito. F'ot· tanto, o 

modelo de Fisher fornece uma maneira simples de tratar o 

problema de difus~o por contornos de gr~o. De fato o método é 

aplicável para cinética de difus~o do tipo B. 

A análise matemática do problema muitas vezes 

difere dos resultados obtidos por Fisher. De fato, as 

soluçbes analíticas devidas a Whipple [22J e Suzuoca [24]' 

usam aproximaç~es diferentes para o mesmo modelo fisico, (ver 

Le Claire [25] ) . Um fator importante a considerar é a relaç~o 

entre a espessura d do filme e o comprimento de difus~o por 

contornos de gr~o. Se d >> 2<Dbt>
112 

a fonte de difusor pode 

ser considerada infinita. As soluç~es analíticas para este 

caso s~o simp les e, de acordo com Le Claire, o pt·oduco da 

largura da fronteira do gr~o, 6, e sua difusividade, Db, pode 

ser e xpresso por 

(1.12) 

, . 
onde K é um fator de segregaç~o do d i f usor [26J Cque leva em 

• 
conta efeitos de impurezas) C~ é a concentraç~o do difusor 

.::.. 

fora da fronteira de gr~o, 

penet t'aç~o ao longo da ft•onteit'a de e 

~ '"":\ ._ ... :.. 
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o te r ce i t'O f a tot' é mu it o 

in sensivel a varia~~es de 
1/2 

) conforme foi most rado 

por Levine e MacCallum [23J • Para t( ~ t~ 10 este ter-mo assume 

um v a 1 Ot' constante igual a 0,78 (ver [23,24]). Assim a 

eq.I.12 pode ser simplificada para 

(1.13) 

Esta equac;:~o tem sido muito utilizada em e xperimentos de 

difus~o quando se usam tra~adores e técnicas de decapagem, 

bem como esp~ctroscopia Auger. Pat'a d ~ fus~o em filmes com 

f o nte d e d i f u s o r de espessura finita, a s solu~~es analiticas 

tor-nam- s e muito comp le :-: as [ 27]' e nes te ca.so n~o é mais 

poss ivel usar- e x press~es Gnicas para o c álculo do pt' odu.to 

E:-: per- i men tos de difus~o ger-almente empt'egam 

técnicas de sec cion a mento da amostra para obten~~o dos 

perfis d e concentra~âo contra profundidade. No caso de Filmes 

Finos é necessar- i o camadas de dezenas de 

Angstr-ons, e par-a isto tem-se empr-egado técnicas de 

"sp u t ter- i ng", i sto é, decap agem com fei xe iônico. Estas 

técn i c a s estâo no r malmente associadas ao uso de tr-a~adot'es 

t'ad i o a ti v os, usados ge ra lmen t e para medidas de au todifus~o. 

Out t'as técnicas t a is como, " Au ge r- Electr-on Spe?c t t'oscop y" 

< AES > , Esp e c troscop ia de Fotoem iss~o de Raios X, "Secondat'Y 

Ion Ma.s s Spe c tt· oscop y" <S I MS>, Ba c ksca t te t' i n g 

Spec t t'Oscop y " <RBSl , s âo u s adas t amb é m como fe rramentas de 

33 



• 

I 
I • 

! 

• 

• 

• 

análise . Todo o problema reside em medir a concentra~~o dos 

difusores em fun~~o da profundidade para diversos tempos de 

Como e xemplo do que discutimos acima mostramos na 

Fig.I.ll os perfi s de penetra~~o de tra~adores de Au'~m Au 

policristalino [28J, filmes de Au epitaxiais sobre MgO (001) 

[29] e filmes de Au policristalinos sobre SiO~ [30]. 
,(.. 
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\~· !.11-Pedis de penetraç~o de traçadores de 
Au em: a) Au em "bul k" policristalino, bl Au 

epitaxial crescido sobre substrato de MgO 
(note a transiç~o da difu~o através da rede 
cristalina para difus~o através de deslocaçOesl, 
c) Filmes de Au policristalino sobre quartzo 
fund ido com uma fina camada adesiva de ~ [28-301. 
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Ge r-almente uma amostr-a em "bulk", Fig. I.11a, contém 

subgr~os com contorno de bai x o angulo dentro dos gr~os. 

Consequentemente os pet'fis de concentraç~o dos t raça.dot'es 

estar~o relacionados à difus~o na rede, ao longo de subgr~os 

e ao longo de gr~os como mostram as regi~es I, li e III na 

Fig.I.lla. Note-se que nos casos mostrados na figura, a curva 

de concentraç~o versus a potência 6/5 da distancia de 

penetraç~o, 
6/5 

y é uma t'eta, conforme as soluç~es de Whipple 

e Suzuoca [22,24]. Os perfis de penetraç~o dos traçadores 

podem ser decompostos em três segmentos pelo ajuste de curvas 

usando as potências 2, 6/5 e 6/5 para cada regi~o. A escolha 

das potências é motivada pelo comportamento Gaussiano da 

difus~o do traçador na rede e pelo comportamento do tipo 

Whipple-Suzuoca nos caminhos de alta difusividade [31,32]. 

Assim, 195 
os perfis de traçadores de Au em amostras de Au 

polict'istalino em "bulk" podem set' desct'itos pela equaç~o 

<1.14) 

.onde C é a atividade especifica dos traçadores na distancia 

de penet t'aç~o Y, p, m, n, P, M e N s~o coeficientes dos 

termos e xponenciais nas respectivas potências de Y. o 

coeficiente P se relaciona a difusividade na rede do Au, D1 

<P=l/4 o
1

t> e M ou N levam aos coeficientes de difus~o por 

contornos de gr~o ou por subgr~os, respectivamente, de acordo 

com a solu~~o de Whipple-Suzuoca para a eq.I.13. Nesta 

equa~~o o subscrito 2 refere-se aos coeficientes de difus~o 

por subgr~o ou por contornos de gr~o. A Fig.I.llb mostra os 
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per- f i s dos tr-ac;:adore!S em filme s de Au epita x ial (001) 

depositados sobre MgO . Estes filmes n~o contêm contornos de 

gr~o de alto ângulo mas possuem uma alta densidade de 

.10 11 2 
da ordem de lU a 10 deslocac;:~es por em , e des locac;:~es, 

os perfis de difus~o aparecem como linhas retas . Em filmes de 

Au policristalino com gr~os de alto ~ngulo e muito pequenos, 

Fig.I.11c, a contribuic;:~o devido a subgr~os n~o existe, de 

modo que o perfil de trac;:adores mostra difus~o somente pelos 

contornos de gr~o. Desde que a difus~o por contornos de gr~o 

só é possível nestes filmes a baixas tempera tur·as, 

que 540 l:' . 
r .. ' a cinética de difus~o só pode ser do 

menor-es 

tipo c. 

Qu ando o comprimento de difus~o 2<D
1

t>
112 

na r-ede é 

compar-áve 1 ou maior que a distância L, o espac;:amem to 

intergranular, os átomos difusores na rede e nos contornos de 

gr~o formam uma frente planar. Neste caso temos cinética de 

difus~o do tipo A. A condic;:~o para o desenvolvimento da 

cinética do tipo A ocorre quando a raz~o entre o espac;:amento 

intergranular e o compriment6 de difus~o na rede n~o excede a 

0,1, isto é, LI<D
1

t> 112=o,1. 

Outr-o e xemplo é mostrado na Fig.I.12 para a 

interdifus~o de Pd e Au a 523 K [33J. Note-se que a 40 nm da 

interface um perfil de concentrac;:~o do tipo 

complementar predomina . A aparente linearidade desta parte é 

devida ao f a to que ln 
6/5 

<erfc C (y)) é quase linear com y • A 

presenc;:a da difus~o por contorno de gr~o é mostrada pela 

r·eg i ~o linear após 40 nm. A linearidade destas curvas n~o 

deve ser tomada com o uma demonstrac;:âo da validade da lei de 
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pot~ncia 6/5 , u ma vez que u~ gráfico ln C contra y resultará 

também numa reta . 

podem 
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Fig.I.12-6ráficos de Whipple dos perfi s de Pd 
e11 Au a 523 K [33]. 

Tod os o s tip o s d e d i f us~o 

ocot~t~et' em f il mes fino s se 

pot~ caminhos 

as condi <;: ~es 

ap t'op t' i a das. Devido às pequenas distAncias de di fus~o 

envolvidas e as baixas temperaturas e mpre gadas as c i né ticas 

do tipo B e C s~o as mais comuns . Uma condi <;: ~o essencial p ara 

se consegui r a cinética do tipo A é que o espaçame nto e n t t'e 

os caminhos rápidos deve ser pequeno quando c omparado com a 

espessura do filme . Esta condi<;:~o é mais provável em filmes 

de espessura moderada contendo usualmente altas densidades de 

contornos de gr~os e desloca~bes. 
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I. 2c - Intet·preta!;~O dos P.erf its de Di fus~o 

A difusividade a baixas temperaturas entre filmes 

policristalinos n~o pode ser descrita em termos de um único 

mecanismo de difus~o. Ent~o, como devemos interpretar os 

perfis de difus~o em filmes finos policristalinos para 

entendermos os mecanismos de difus~o? 

Para evidenciar este ponto vamos usar novamente o 

caso do F'd-Au. Este estudo foi realizado por Hall et al.[33] 

usando Retroespalhamento Rutherford de particulas alfa e 

Espectroscopia Auger em bicamadas de Pd-Au. Os resultados 

obtidos s~o mostrados na Fig.I.13. Os perfis indicam niveis 

de concentra!;~O de F'd em Au de 5 a 20 at.% <veja os platOs 

d a f i g ut' a ) . Usando argumentos puramente geométricos, estes 

autores concluíram que somente alguns at.% poderiam se 

alojar· nas fronteiras de gr~o do Au. Assim, a alta 

concentrai~O de F'd depois de algumas horas de recozimento a 

448 K deveria ser proveniente de difus~o para dentro dos 

g r·~os de Au. Ocorre que a difusividade do Pd no Au a 448 K é 

-'::'2 2 -1 
5 X 10 - em .s , a qual n~o pode explicar a grande difus~o 

para dentro dos gr~os. Parece claro, no e xemplo acima, que a 

difus~o em filmes policristalinos envolve mais que um 

mecanismo de difus~o e que os defeitos estendidos e x istentes 

nestas estruturas devem dominar a difusividade juntamente com 

conto r nos de gr~os. 
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Fig. 1.13-Perfis de concentra~to de Pd em bicaaadas de 
filees finos policristalinos de Pd-Au (33]. 

Segundo Baglin e Poate [34J a única maneira de se 

entende~- os mecanismos de difus~o em filmes finos 

policristalinos é admitir que o de massa no 

inte~·ior dos é au:d liado pela pt'esenc;:a de 

concen t t'ac;:eles de vac~ncias (fora do equilibrio, vezes 

maio~- que em "bulk" e deslocac;:e:les, ou pelo movimento de 

contornos de gr~os. O ponto de partida é o modelo de Whipple 

[22]' que considera dois coeficientes de difus~o distintos, 

um pOt' con to~·no e out~-o atr-avés da ~-e de 

c t' i s t a 1 i n a , A forma dos perfis de difus~o dependerá das 

magnitudes relativas de Db e D
1 

e da densidade de con tot·nos 

de O problema reduz-se ent~o a uma difus~o na t•ede, 

isto é, no interior dos gr~os, e outra através dos contornos 

de gr~o os quais s~o constantemente alimentados por soluto. 

Pot·tanto a difusividade na rede no modelo de Whipple, 

deve ser trocada por uma difu~ividade auxiliada por defeitos 
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No limite em que Db >> D
1 

a concentraç~o total é escrita 

como C=C
1
+c

2
, onde cl é devido a difus~o perpendicular a 

interface 

e C" é devido a difus~o lateral nos contronos de gr~o 
.:. 

(!.15) 

(!.16) 

sendo C , 
o a composi~~o em Y=O (independente do tempo) e d a 

espessura do filme. Para simplificar o problema, Baglin e 

Poate fizeram a suposiç~o de que os tamanhos de gr~os s~o 

uni fot~mes, L X L, no plano do filme, desta maneira a 

concentra~~o média em um dado plano é dada por 

Lf'J. 

c =t j c, J\( + 

() 
J

'-11 

t c,_ J-:c 
o 

(!.17) 

supondo L ,, .. ,.4 <D ' t> 112 
.. .. 1 . ' a integraç~o resulta em 

-~ (!.18) 

C<> 

O primeiro termo descreve um platO cuja taxa de crescimento 

1/2 
seg u e uma dependência com t , a qual deve decrescer quando 

a difus~6 é de grande extens~o, isto é, a difus~o pára quando 

os gradientes de concentraç~o s~o nulos como é ilustrado na 

Fig.I.14a para o caso do Pd-Au estudado na referência [33]. 
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Os valores 

F i g. I. 14b 

de 0
1 

extraidos da Fig.I.14a 

<indicada como "plateau rise"). 

! ~~~----------------------------------~i 
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Fig.I.14-alPerfis de concentraç~o de Pd ee Au 
ee funç~o do teepo de recozi.ento para várias 
temperaturas. blSráfico de êrrhenius para os 
coeficientes de difus~o, 01 , extraidos das, 
ledidas apresentadas e1 a, aétodos chaaados 
Plateau Rise" e "Center Sradient• (33]. 

o segundo termo da eq.I.lB é 

s~o mostrados na 

b 

TEWI't:~lTUIItE •c 

apt•ec iável somente 

pró ximo a interface e dele pode-se calcular 0
1 

cujos valot·es 

pat•a o caso da difus~o no Pd-Au [33] s~o mostrados também na 

F i g. I. 14b. Ha 11 et a 1 • chamam este método de calcular· 

de "Cen ter· Gr· ad i en t Method" . 
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1.3 - Forma~~o de Fases 

Filmes finos S~O frequentemente p rodLlZ i dos sob 

condi~e!es de n~o equilibrio e a temperaturas t•elativamente 

bai:<as, de modo que o processo de deposi~~o pode dar origem 

a estruturas fora do equilíbrio ou em equilibrio metaestável . 

Estas es t t'U tut·as também podem ocorrer em rea~e!es na fase 

sólida. Em muitos casos certas fases previstas pelo diagrama 

de equi 1 ibt·io simplesmente n~o apat·ecem ou, apat•ecem e 

desapat·ecem durante uma dada reai~O. Estes fenômenos podem 

afetar· os pt·ocessos de difus~o e suget•em uma quest~o 

in tet•essan te. 

finos ? 

Como ocot't'em a mistura e reai~O em filmes 

Mesmo havendo difus~o por contornos de só 

havet'á mistur·a de componentes se os contornos de 

fot•em estac ionát·ios. A miscibilidade só é possivel, se ao 

mesmo tempo e x istirem difus~o por contornos de gr~o e difus~o 

pat'a dentr·o o que implica em destes 

con tor·nos. Este mecanismo é apontado como um dos 

r·esponsáve i s pela homogenizai~O em bicamadas metálicas de 

filmes finos [35-37]. 

Pat·ece evidente que a difusividade au:< i 1 iada por 

defeitos, possui um papel importante na fórma~~o de 

fases em bicamadas de filmes finos. A difus~o para dentro 

dos gr~os é au x iliada por uma alta concentra~~o de vacâncias 

OLl defeitos estendidos, entr·etanto, estimativas simples 

indic am que somente densidades de deslocaiôes ou vacâncias 
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n~o mui to r eali s t as , pod er i a m e xplic a r o s perfis de difus~o 

obtidos no e xemplo refe r ido · acima [33]. Uma possivel 

interpreta~~o para e s ta interdifus~o rápida inicial é a de 
• 

que ocorre crescimento de gr~o durante o recozimento, 

dre nando assim soluto dos contornos de gr~o para a rede 

cristalina. 

E possivel que a nuclea~~o e desenvolvimento de 

novos gr~os ou crescimento dos já e x istentes, ajudem a 

penetra~~o de átomos de um filme no outro. De fato, no caso 

de filmes policristalinos de Cr e Cu que possuem menos que 

0.1% de solubilidade mútua e n~o formam fases, foi observado 

mistura em toda e x ten s~o depois de um tratamento de 823 a 

1023 V ap a rentemente como resultado do crescimento de novos 

gr~os [38]. Estes filmes podem ter se interdifundido 

inic i almente por difus~o nos contornos de gr~o, a qual supriu 

o crescimento de novos gr~os que nuclearam nas regi~es de 

defe i tos estendidos dentro do filme hospedeiro. O mecanismo 

desta migra~~o, entretanto, ainda n~o está bem estabelecido. 

A forma~~o de compostos envolve a migra~~o dos 

átomos relevantes até as posi~~es de interface convenientes 

<c on tornos d e g r~o, por e xemplo) e a captura e liga~~o destes 

átomos na rede da nova fase compos t a. Se o processo é 

• . lim i tad o pela rea~~o a q u antidade da nova fase depende 

l i nearmente do t e mp o. Por outro lad o, se o c r escimen to é 

d e t erminad o p e la r apidez com que o s á t o mo s s e difun dem p a ra 

• 
as in t e r faces a f orma~ ~o d o compos t o é dit a con t r ol ada po r 

d~fus~o e a n ova fase cresce com uma d ep endênci a p ar a b ól ic a 
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com o tempo. 

Quando uma bicamada metálica é preparada a partir 
• 

de materiais puros espera-se geralmente que todas as f ases 

intermediárias que aparecem no diag rama de equilibrio dos 

dois metais apare~am em ordem através da zona de difus~o. 
• 

Entretanto, como já foi dito, algumas destas fases podem n~o 

se formar, ou simplesmente formarem-se em camadas t~o finas 

que n~o podem ser detectadas. Uma fase pode depender da pré-

e x istência de outra. A uma fase nova pode 

desbalançar os flu xos atOmicos na zona de difus~o e causar o 

desaparecimento de uma fase e x istente. As fases que podem 

estar presentes dependem das condiçôes da amostra em 

quest~o. Se a amostra consiste inicialmente de materiais 

puros nos e x tremos da zona de difus~o, uma eventual depleç~o 

de material pode ocorrer, e o intervalo total de concentraç~o 

t • para formaç~o de algumas fase s será reduzido, alterando as 

• magnitudes dos fluxos atOmicos. Isto explica porque certas 

fases podem aparecer ou desaparecer na de difus~o. 

Farrel, Gilmer e Suenaga [39] mostraram que a 

de uma fase durante o crescimento de uma interface, 

altera significativamente as condiç~es de difus~o do modelo 

de Whipple [22J. Na formaç~o de um composto, um grande fluxo 

atOmico deve ser liberado para o crescimento da interface. Na 

maioria dos casos uma perda desprezível de soluto pode 

ocorrer no contorno de gr~o. Nesta situaç~o um regime 

• estacionário é estabelecido no qual a concentraç~o dentro do 
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con torno d e Qr~o é quase cons t a nte, e o c r e s cimento do 

·compos to s e gu e uma depend~n c ia com t
112

, como set' i a . pat' a 

difus~o em "bulk". Em cet' tos casos, entr-etanto, a cinética 

da s t'eaçôes locais nas fronteiras da fase s~o 1 en tas pat•a 

manter o equillbrio. Assim a ta xa de migra~~o da intet·face 

fica limitada pela rea~~o, e o crescimento do composto deve 

depender linearmente de t. 

Deve-se salientar que qualquer que seja a cinética 

de crescimento e as concentra~ôes relativas, a fot'maç~o de 

compostos t'equet', obviamente, que cet·tas condi~ôes 

termodinâmicas sejam satisfeitas. A primeira abordaQem do 

problema de formaç~o de compos tos em ligas binárias incluindo 

con ceitos termodinâmicos fo i proposta po r Miedema [40-44]. 

Partindo da relaç~o termodinâmica AG= ÓH-T Ó.S onde ~Gé 

a energia livre de Gibbs, Â H a entalpia de forma~~o, T a 

temperatura do sistema e AS a entropia de fot•ma~~o, o 

modelo tenta atribuir um valor ou pelo menos um sinal para a 

varia~~o da entalpia de formaç~o A H de um composto 
form 

numa dada 1 iga já que AS para sistemas sólidos é 

despt'ezivel. Assim, para uma reaç~o espontanea 

/1 H<O. Se a reaç~o n~o for espontânea ÀG >O e 

Todo problema resume-se em determinar Ô H
1 

• orm 

A G < O e 

6, H>O. 

Miedema 

propOs que a equa~~o para a entalpia de forma~~o de ligas de 

d o is met a i s de · tran si~~o pode r ia ser escrita como 

(l. 19) 
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onde> pode ser apro x imada pela diferen~a d c:~s fun~te1es 

t ra.ba 1 h o p a t' a o s · dois meta is e Â n é a di fet"en~;a de 

d ens idade eletrOnica na interface da célula atOmica (que está 

inti mamen te r e lacionada com a compressibilidade do meta l) e é 

a carga do elétron, P e Q s~o constantes . 

A Fig. I.15a mostra um gráfico de X 6.n 

para cada par de metal. Cada ponto representa um par de metal 

e os sinais -, + rept'esentam valores negativos e positivos de 

Â H respectivamente. 
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Fig.I.15-alSinal do calor de for~a~~o H para li
gas de do is letais de t ransi~~o g raf ica~g~mem fun~~o 
de diferen~a nas fun~t!es trabalho para cada par ~~e
tá lico e~ fun~~o da descontinuidade na dens idade e
let rónica. blAnálise do diagrama de fase para ligas 
binárias de 27 meta is de transiç~o com um dos metais 
Al, Ga, In, Tl, Sn, Pd, Sb ou Bi (- há forma~~o de 
composto intermetálico, + n~o há forma~~o de 
cOflpos to) r 40 J. 
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Se AH for· negativo haver~ á formaç:to de composto ou 

f ase ordenada estável . Para AH · positivo n~o haverá 

formaç~o de composto intermetálico e a solubilidade entre os .. . 
metais será menor que 10%. Pode-se separar as regi~es através 

de uma t•eta correspondendo a 6 ~ = 0,48 ~n (escrito em 

unidades de densidade (ud) que corresponde a C6 X 

-< 
e 1 é t t' o n s • c m ._, ) • A declividade da reta fornece a relaç~o Q/P 

entre as constantes. Como situaç~es intermediárias temos a 

n~o formaç~o de compostos apesar da solubilidade ser maior 

que 10% . Nesta situaç~o esperar-se-ia uma entalpia próxima de 

zero (ver dados experimentais (o) na Fig.I . 15a). Na situaç:to 

em que a altas temperaturas a solubilidade é maior que 10%, 

porém muito bai xa quando a temperatura decresce, espet•at·-se-

ia uma entalpia positiva e pequena (ver pontos experimentais 

• ( 4t) na F i g. I . 15a > • Quando A ~ > O, 48 ~ n os metais for·mam 

uma liga podendo tanto existir compostos inter·metá l ices, 

• quanto soluç~es sólidas com soluibilidade maior que 10% . 

Quando ~ (} <O, 48 6 n n~o se formam compostos ou fases 

or-denadas. No caso de metais de tr ·ansi~~o com metais 

representativos tri, tetra e pentavalentes a equaç~o deve ser 

modificada resultando 

(!.20) 

onde R é um parêmetro apro x imadamente constante que leva em 

conta efeitos de interpenetraç~o das funç~es de onda dos 

elétrons d com as funçbes de onda dos elétrons p dos metais 

d e transiç~o quando a ele as s ociam-se a metais p-tipicos. A 
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F i g. I. ·15b mostt'a que neste caso a 1 in h a que sepat' a as reg i tles 

é parábolica e o s valores de Q/P e R/P para a equa~~o acima 

2 
s~o 0,175 <eV/ud) e 1,36 eV, respectivamente. 

Assim, pelo que foi exposto até aqui, podemos 

visualizar dois passos para a forma~~o de compostos: i ) a 

migraç~o de um número suficiente de átomos para a interface, 

ii) se as condi~~es termodin~micas forem favoráveis haverá a 

captura e liga~~o dos novos átomos na rede da nova fase, cujo 

crescimento pode ser limitado por difus~o ou por rea~~o. 

Uma teoria para o entendimento da cinética de 

crescimento das fases foi desenvolvida por Kidson [45J, que 

considerou o caso de dois metais A e B com fases terminais 

e e uma fase intermediária como mos t t'a a 

F i g. I. 16a. Nesta abordagem ele sugere que a aproxima~~o mais 

simples é tratar o movimento 1 oca. l de cada in tet'f ace 

considerando que as concentra~~es tenham chegado a seu valor 

de equilíbrio. A velocidade de movimento da interface y~p 

é dada por 

onde 
e C cL~ s~o as concentra~~es, 

f lu :< os a tbmicos e dy <i-(!> /dt é a velocidade 

(veja F i g. I . 16b) . 
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Fig.I.l6-al0iagraaa de equilfbrio de dois metais 
aostrando uma fase interaediária e duas fases 
terminais.bl Perfis de concentra~~o correspondentes 

Usando o mesmo resultado para interface ~ -·f , a 

espessura da fase ~ fica dada por 

~P = :~.ft' í tDtK~ + d5p~tl + ~fv::ed + <D~= ~<ftl .t ~ -w 
[ ~- C~t Cf'"-- C.cr ] 

é a espessura da fase ~ onde nq tempo t, -, , 
1 

coeficientes de difus~o, K .. =dC .. /d;\ 
1 J 1 J 

e .Â.=y I ( t > 
1 12

• 

o valor de B pode ser positivo, negativo ou 

(I. 22 > 

s~o os 

dependendo de seus numeradores. Um valor nulo ou negativo 

significaria que a fase n~o poderia e x istir. Kidson descat~ta 

estes casos, pois valores nulos ou negativos s~o 

pot~que a velocidade de crescimento da fase é invet~samente 

p t~opot~c i ona 1 a sua espessut~a, assim que uma fase e :·( i sten te 

n~o pode desaparecer já que a velocidade fica e :< t t~emamen te 

elevada quando a esp ess ur a tende a zero. F'ot~tanto um modelo 

OFRGS 
4 9 ..Ututo de Fhlall 

BlbUokcaa 
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de c r-esc i men to controlado por difus~o n~o pode e xp 1 icat' o 

desaparecimento de fases que por-ventura tenham nucleado. 

Convém salientar que o modelo é aplicável amostras em 

"bulk" e a quest~o que surge é se podemos aplicá-lo o 

cas o de filmes finos. Se fizermos tratamento tér-mico em 

amost r-as em "bulk" e em filmes finos à mesma temper-atur-a, mas 

por tempos curtos, encontrariamos os mesmos compostos tendo 

as mesmas raz~es de espessuras? Desde que ambas amos t t'as 

est~o na regi~o de difus~o quimica regular, a r-esposta é que 

sim. A dificuldade é que em muitos experimentos com filmes 

finos este fator de escala n~o foi verificado . Ainda mais, em 

filmes finos os compostos tendem a se formar e crescer', um 

pOt' um, em sequéncia, ao con t t'át' i o do qL•.e acontece com 

amos t t'as em "bul k" ( vet' r-efer-énc i a [ 4 6 J) • Ou tt-a cl i f i cul da de é 

que o modelo n~o é adeq u ado para e xplicar o fenómeno de 

-crescimento de um composto único que frequentemente ocorre em 

filmes finos. 

Uma ~lternativa foi proposta por G~sel~ e Tu [47] 

que combinaram crescimento contt'olado pot' difus~o e por' 

t'ea~~o p a r' a e ;< p 1 i c a. t' as transforma~~es de fase em filmes 

finos. Eles consideraram uma bicamada formada por metais A e 

B com fases terminais I e y respectivamente e com uma 

única fase intermediária com e sem barreira interfacial 

de rea~~c. A Fig.I.17 mostra de ma n eira esquemática os perfis 

de concentraç~o de A e B e m fun~~o da profundidade . 
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Fig.I.17-Perfis de concentra~~o esquemáticos de 
átomos A através das r'e9itles J. , f-> e t , com 
e sem barreiras interfaciais de rea~~o. 

Seguindo a abordagem de Kid son [45J, 

obti v eram para a ta xa de crescimento da fase ~ 

tempo a e xpress~o 

e s te s a u. t o t' e s 

em fu.n~~o do 

<I. 23 > 

onde G é uma constant e determinada pela compusiç~a das 

fases J._' , \-> e f via 

onde .f2 é o vo 1 um e pot' á tomo A ou B, 
o 

considerado constante através da amostra 

(I. 24) 

por s implicidade 

n c;( n~ e n~ 

representam o nGmero de átomos A por átomos B nas fases ' , 

concen t t'açeles 

é a diferença entre 

de e qui librio na fronteira das fases e 
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é a barreira de rea.ç~o i n t e t' f a c i a 1 efetiva d a da pot' 

1/ k ~~ =1/k f'c! + 1/ k r--t onde k. 
1 j 

s~o as barreiras de 

t'eaç~o en t t'e as fases i e j. Definindo * y~ a 

equaç~o pode ser escrita como 

pat'a 

<I. 25 > 

para 

Integrando as equaçôes acima temos 

pat'a (I. 26 > 

e 

pat'a <I. 27 > 

Estas equaç~es mostram os resultados bem conhecidos para 

crescimento controlado por interface e por difus~o. Se a 

camada reagida é suficientemente espessa, isto é, >>y fl\' 

o crescimento passa de controlado pela intet'face p.:wa 

contrclado por difus~o. 

Quando esta análise é aplicada aos p t ' i me i t'os 

estágios do crescimento de duas fases planares que competem, 

pode-se mostrar que uma delas desaparece, o que e xpli ca o 

fenOmeno de fase única em filmes finos . 

Como e xemp lo do que acontece em filmes finos, 

podemos citar dois sistemas, Ni-Si e Al-Cu, os quais foram 

estudados por v ários autores [48-51J. 
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A Flç, .I. 18 most r' a urna mict' ogt' a fi a de Ltma sec "~o 

c~ . 2 a mostra de Ni -S i em "b u lV. " submetida tra.ta.mento 

tér·m i. co 1123 K pot~ 2 4 hot' as . t1ed i das por~ mi cro::.sonda 

mos t t'a t' arn presença d e NicSi ? , 
....J ~ 

Ni ...,Si, 
L 

Ni..,.Si....., e NiSi 
. ...) ~ 

C ClCTl 

e s oes s u t ' as de 10, 5 5 , respectivamente. Ambos 

compostos mostram uma morfologia planar 

tipica, ma s o compos to Ni 7 Si...., apresenta 
. ..;, L 

um c t' esc i rnen to 

irregular como é mostrado n a figura . 

Si 

Ni 

Fig.~ 18-Micrografia de uma se~~o reta de Ni-Si 
em "bul k" submetida a tt'atamento téNJico a 1123 K 
por' 24 hot'as (48]. 

F'at'a o mesmo sistema em filmes f inos, por~ OLI t r~ o 

lado, foi obset~vado um c t~esc i men to sequenc i a l, como é 

i 1 us tt'ado pela Fig.I.19 onde um diagrama de eq ui 11 b t' i o 

mostrado juntamente com o mapa de formaç~o d os silicetos. 

mapa mostra que o primeiro s iliceto a se forma r é o Ni....,Si, 
..::. 

é 

o 

a 

ba ixas temp eraturas. Se a amostra consis te de e xc esso de Si, 

como no caso de um filme de Ni depos itad o sob r e uma amostr~a 
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de Si , a segunda f ase a se formar é o NiSi, seguido por 

O Ni S] n~o se form a a té qu e todo Ni seja consumido 

pelo crescimento do Ni~S i assim como o NiSi~ n~o se forma até 
L L 

que todo Ni Si sej a con sumido para forma~~o 2 do NiSi <ver 

Fig. I. 19) p t' o d u z i n do assim sequencial de 

crescimento. Por outro lado, se a amostra for mais rica em Ni 

a segunda e fases ficam 

respectivamente. 
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Fig.I.19-Diagrama de fase do Ni-Si e mapa de 
fot'mat;:~o de compostos intermetál ices para 
filmes finos de Ni-Si . 

Nic:-Si~ 
,J L 

e N i ,si , ..... 

No caso do sistema Al-Cu tratado num intervalo de 

473 a 773 K, cinco compostos foram observados com cinética de 

cresc i mento limitada por difus~o <CuAl~, 
..::_ 

Cu A 1 , 
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e Cu 9 AI 4 >. Este mesmo sistema composto de bicamadas de filme s 

fino s apresen t a a formai~o de uma primeira fase, a 

t em p e t' a t u t' a d e 473 K <veja Fig .I. 20> . t-J as amostt•as com 

e :< ces so de A 1, nenhuma o u t ra f ase se forma. Em amostras com 

e }: cesso de Cu, CuAl e Cu 9 AI 4 formam - se sequencialmente como 

mostra a Fig.I.20. 

get•a 1, 
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Fig. I. 20-Diag t·ama de fase do Cu-Al e mapa de 
formaç~o de compostos intermetálicos para 
filmes finos de Al-Cu. 

Em t'esumo podemos destacar, que de uma maneira 

em sistemas b i nários compostos da superposii~O de dois 

A/B com · mais do que duas fases termodinamicamente 

possíveis, diferentes fases podem ser induzidas dependendo de 

qual dos metais é consumido p t' i me i t' o . As vá.t' i as 

possib i 1 idades s~o ·mostt·adas na Fig. I. 21. 
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aecond compound 

Ak B lorms ond 

vrows ; A,B ~ 

aecond compound 
A; B ( I < m ) lorms ond 

growt ; A~ shr1nlr.a 

"cond compound 

AnB (n >mllorms ond 

gro•I; AmB ~ 

Fig.I.21-Possibilidades de forma~~o de uma 
segunda fase segundo o modelo de Gôesele e Tu. 

Embor'a ten hamos estabelecido certas r'eg r' as par' a 

cinética de crescimento e for'mat;:~o de compos tos, con v ém 

sa. l ientat' que é dificil de te r' m i na r' as condit;:tles que 

pr'evalescem em muitos e:-:per' i men tos ·de v i do a perda de 

informat;:~o que ocorre nas ta xas de migraç*o da interface. Por 

e :< emp lo, Tu e Berry [52J estudaram interdifus~o em Cu-Au por 

Raios- X e Metalografia e observaram uma estrutura tipq Cu-

Cu_Au-CuAu _-Au form ada por plan os bem definidos em composit;:~o .. :) . ..::. 

ent r e as fases. A espessura das fases crescia linearmente com 

o tempo sugerindo uma reat;:~o contro lada pela interface. F'ot' 

OU t t'O lado, B o r' d e t' s [ 53 J , analisando interdifus~o neste 

sistema. att'avés de Ret r oespalhament o de par' t i cu 1 as Alfa 

concluiu que as fases in tet'med i át-· i as for'mam -se 

preferencialmente nos contornos de gr~o e que n~o 
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evidên c i a d e forma~~o d e c amada s plan a res de CuAu~ ou Cu 7 Au. 
.,j . .j 

No · caso do sistema Al-Ag estudado por Weaver e Br-own [54] 

att-avés de mudan~a. s na t' e f 1 e t i v i da de da.s amostras, os 

resultados revelaram um crescimento parabólico da fase 

en t t'e o Al e a Ag sugerindo um crescimento contr-olado pot' 

difus~o. Num tr-abalho mais t'ecen te Wes tmor-e 1 and e 

We i senber-get' [55] estuda t' a m o mesmo sistema usando 

retroespalhamento de par- ticulas alfa e obse.' t'var-am 

forma~~o significante de compostos, concluindo que a difus~o 

obser-vada pOt' RBS podet' i a set' uma média sobt'e fa.ses 

in ter-metá 1 i c as presentes em diferentes posi~~es laterais da. 

amostra. Picraux [56] estudou este sistema pela mesma técnica 

e concluiu que a fase Ag~Al cresce parabolicamente na 
..::. 

forma 

de planos. Pode-se dizer ent~o que, concluse!es detalhadas 

sobr-e a cinética de crescimento das fases n~o podem set' 

tiradas a menos que se conhe~a, sem nenhuma dúvida, as fases 

pr-esentes e se determine a taxa de migra~~o da interface de 

uma maneira direta. 
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CAPITULO II 

INTERDIFUS~O NA BICAMADA DE FILMES FINOS DE Fe-Al 

II.l-Detalhes Experimentais 

As bicamadas foram preparadas pela deposi~~o 

sequencial dos dois filmes sobre um substrato de Si 

monoc ristalino de 2,54 em de diametro recoberto por uma 

~ 

camada de SiO~ de 5 X 10~ nm de espessura . 
k 

Os filmes foram 

d e posit a dos p or evap ora~ ~o té rmica . O p r imeiro filme a ser 

deposi t ado foi o de Al cuja espessura ficou em 5 0 0 nm, o 

segundo o de Fe com 10 0 nm de espessura. Estas espessuras 

foram monitoradas, durante a evapora~~o, por um medidor de 

espessura convencional com cristal de quartzo, e por RBS, 

a p ós a depos i ç~o, usa ndo-se um fei xe de p ar tic u las alfa de 

800 keV. A proporç~o de Fe e Al fico u em apro x imadamente 4 0 e 

6 0 % da massa total do material depositado, respectivamente. 

A camada p r oteto r a de SiO~ foi util i zada com dois propósitos. 
L 

Primeiro , pa r a se rv ir de ba r reira antidifus~o do Al para 

d e nt r o do S i . Seg un do, para se rvi r como iso lan te elétrico e 

poss i bil i t a r medidas de resis t ênci a d e folha. 

A e spessura d e cada f ilme foi esco lhi d a d e mane ira 

a permitir a observa~~o dos p e rf i s de Fe e Al, p or RBS com 

particulas alfa de 8 00 ke V, s em q ue houvesse superposi ~ ~o das 

contribui~~es provenientes do Fe e do Al. Além disto a 
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quantidade de F e p res ente n a amostra d e veria ser ' tal que 

pudess e ser conside rada como uma fonte infinita para difus:.o 

( con diç~o de contorno qu e perm it e soluç~es mai s simples para 

as e quaçtles de difus~o ) e permitir ainda, a obset'vaç~o de 

eventuais reaç~es por Espectroscop ia M~ssbauer d e Elétron s de 

Convers~o <CEMS>. 

II.1a-Preparaç~o das Amostras e Recozimento em Alto Vácuo 

As amostras foram preparadas por evaporaç~o térmica 

sequen c ial de Al e Fe, sem quebra de vácuo na camara, a uma 

pt'ess~o de 2 X 10-5 
F' a com os subst t'a tos mantidos a 

temperatura ambiente, 290 K. A deposiç~o sem quebra de vácuo 

foi utilizada a fim de manter a interface Al-Fe t~o livre de 

ó x ido quanto possivel, pois a formaç~o de uma camada plena de 

ó :<i do de aluminio atuat'ia como uma bar-re i r a 

antidifus~o para o sistema. 

Sa.be-se que quando a press~o total na camara é da 

ordem de 2 X 10-
5 

F'a a press~o parcial de O~ é da ordem de 4 
..::.. 

X 10 - 6 F'a [57J. A esta press~o a taxa de incidência molecular 

de O~ sobre o substrato é da o rdem de 
L 

10 12 moléculas.cm-2 .s- 1 

[57]. Consequentemente, o tempo para a formai~O de uma mono-

camada de 

moléculas 

0,....., 
L 

-'? 
de o,......cm ~ ; 

L 

o f i 1 me de A l, cet'ca de 1015 

é de apro x imadamente 60 min. O tempo 

e n tre as evap o ra~bes de Al e Fe foi pouco menor do que 60 min 

<apro x imadament e 40 min), tempo sufucien te para permitir o 

resfriamento do filme de Al p t'ev i amen te depositado, e 

5 9 
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qu e a qua n tidade d e 0
2 

e x i s t e nte n a interface Al-

Fe fi casse . me no r d o que a co rrespondente a uma mo nocamada. 

O rec ozimento d as amostras foi efetuado em forno a 

a lt o v ác uo com press~o da ordem de 2 X 
-5 

10 Pa a temperaturas 

que vat· i aram de 290 a 870 K. Em um conj u nto de amostras o 

recozimento foi efetuado elevando-se a temperatura da amostra 

des de 2 90 K até a temperatura desejada mantendo-se a amostra 

nesta temperatura por tempos que variaram desde 10 min até 60 

min. Num ou tt·o conjunto de amostt·as o recozimento foi 

sequenc i a 1, isto é, as amostras t·ecoz idas a. 

temperaturas que variaram desde 550 a 870 K, sendo mantidas 

d u t· ante 6 0 min a cada tempe r at u ra. Um terceiro conjunto de 

amos t r as sof r eu recozimento a 570 V com interv alos de tempo 

q u e va r iaram de 20 min a 600 min. A imprecis~o na medida da 

temperatut•a foi de ± 5 K a cada temperatura. 

Para o estudo de dif us~o na bicamada de Fe-Al usou -

s e a e spec troscopia po r retroespalhamento de particulas alfa 

< RBS ) • Esta técnica de aná l ise de su~et• f i c i es é bem 

estabelecida e bastante difundida. Ela abrange a determinaç~o 

de dop antes intt·od u zidos em subsb·at o s sólidos mediante 

processos con v enc i o n a is o u i mp lan taç~o iOnica, a dete rminaç~o 

de e s pes s u ras de f i lmes , med ida de con c en traç~o relativa de 

c omp o n e ntes em sóli dos, me dida d o pe r f i l d e con c entraç~o de 

difusores em uma dada matriz, etc . Uma e~: posiç~o compl e ta 

sobt·e esta. técnica, s eus pt-· in c ip i os b ásic o s, e quipame n t os 

utilizados e sua uti l izaç~o como ferramenta de análise de 

materiais pode ser e n contrada na referência [58J. 
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11.2-Espectroscopia por Retroespalhamento de Paticulas Alfa 

Faremos aqui uma pequena revis~o da técnica. Vamos 

ana 1 i sat', a. titulo de e_:<emp 1 o, um filme homogêneo de 

espessut'a y constituí do de quantidades iguais d e átomo s de 

dois el e mentos de números atOmicos z
1 

e z
2 

e massas atOmicas 

e M'"', 
.::.. 

t'espec ti vamen te, como mostra a Fig.11.1. 

Th •n 
hOm O!,JI' ,. . o., t 

I 11m 

- - ---.t~·-~ ..... ' · • loco 
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Fig.II.l-alRepresenta~~o esquemática de um filme 
composto de át~s A e B com massas M

1 
e M 1 

respectivamente. blRepresenta~~o esquemática ao 
espectro RBS do Filme mostrando a concentraç~o 

dos ca.ponentes A e B do f i lme. 

Um feixe de particulas alfa com energia E incide 
o 

sobt'e a supet'ficie do filme fazendo um ~ngulo com a 

not'ma 1. Um detector de estado sólido coleta as p a t' t i c u 1 a s 

t'et t'oespa 1 hadas segundo um àngul o 8= Tí -2 9S Cada p a t' t i cu 1 a 

alfa que penet t' a no detec tor produz um pulso e 1 ét t' i co de 

amplitude proporcional a sua enet' g i a. Um multicanal é 

Útilizado pat'a o armazenamento dos dados, de modo q ue o 
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espectro RBS é obtido em contagens por c an a l. O multica.nal 

opera no modo PHA <Pulse Height Analysis). Neste modo de 

operac,:&'o, a cada canal corresponde uma certa amplitude de 

pul so do d e tec tor, que está associada a uma dada energia da 

pat' ticula alfa. Com esta correspondéncia entre canal e 

energia pode-se traduzir o espectro obtido em contagens 

versus energia, como mostra a Fig.II.lb. 

Os fatores que determinam a relat,:~o entre uma dada 

estru tura fisica e seu espectro RBS s~o: o fator cinemático 

~::: ' o podet' de freamento eletrOnico das particulas alfa, 

dE/dy, e a secc,:~o de choque para o espalhamento das 

particulas al fa segundo o ángulo considerado. 

Quando uma particla alfa com energia E
0

e massa m 

colide com um átomo de massa M estacionário no alvo, 
a 

sob as 

condit,:bes experimentais usuais, ocorre um choque elástico que 

pode ser descrito de acordo com a mecánica clássica. Pode-se 

mostrar que a energia E
1 

da particula alfa espalhada é dada 

por 

(1!.1) 

onde K, o fator cinemático é dado por 

( 1!.2) 

onde 8 é o êngulo de espalhamento no sistema laboratório. No 
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nosso e xemplo, 8 é determinado pela geometria da e x peri~ncia 

e Ma pode assumir os valores M
1 

e M
2

• K é sempre menor que 1, 

e é tanto mais próximo de 1 quanto maior a massa do alvo . 

Assim , os átomos da superfície da amostra que recebem o 

impa c to das pat' t ículas alfa que incidem com energia E ' o 

espa 1 ham-nas com enet'g i a I<Mt E
0 

ou K~ E
0

• Se M
1 

for diferente 

de M
2 

e E
0 

for suficientemente grande, usualmente da ordem de 

1 a 2,5 MeV, estas energias aparecer~o bem resolvidas como na 

Fig.II.lb, sendo i media. ta a identifica~~o dos elementos 

constituinte s do filme. 

As partículas alfa que penetram mais p t'ofundamen te 

no filme interagem inelasticamente com os elétrons do meio, 

pet'dendo enet'g i a a uma ta:·: a. (dE/dyl , 
e 

sem no entanto, 

sofrerem altera~~o na s ua trajetória. Assim, ao sof t'et'em um 

impacto com um núcleo no interior da amostra sua energia terá 

um valor E (que será tanto menor que E quanto mais profundo 
o 

for o espalhamento) e se r~o espalhadas com energia KE, sendo 

detectadas com energia E
1 

menor que KE, pois perderam ene r gia 

na t r ajetória de volta para fora da amos tra. F'ode-se mostt'at' 

que ~'/CJO,e 

E-= Ea-J ( d E/J~) d.~ 
0 I 

~r c.~ e 
E,= K E- J ( dE/cl'\) <{'\ 

o 

(11.3) 

o valor de dE /dy é caracteristico d o ma tet' ia 1 de 

que é feito o fi lme . E x i s tem tabelas de dE/dy pa r a substratos 

simples e regras que permi tem avaliar dE / d y com boa precis~o 

p at' a subs t t'a tos compostos . Assim, 
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detet'm i nados pelas condi~~es da experi~ncia, a medida de E 

per-mite calcular a p r·ofund i da de em que ocorr-eu o 

espalhamento. 

Um outro. fator' importante no processo é a secc;:~o de 

choque para os espalhamentos elásticos. A secç~o de choque é 

essencialmente pr-opore ional ao quad r· ado do produto dos 

nLlmer·os atômicos do projetil e do alvo. A t'az~o en t r· e as 

secç~es de choque para espalhamento por átomos M
1 

ou M
2 

é 

<II.4) 

Embora as concentraç~es atômicas sejam idênticas em 

nosso e ;.:emp lo, o número de contagens refletirá a di fer-·ença 

entre as secç~es de choque. 

Na maioria das vezes se conhece a identidade dos 

constituintes da amos t t'a, e o gue se deseja obter s:3:o os 

pet·f is de concen t r·a~~o individuais. Neste caso deve-se 

t r·ans formar' o espectro <contagens X energia) em um perfil de 

concen t r·a~~o versus profundidade. Isto nem sempre pode set' 

feito de maneira imediata. F'ot' e;.: emp 1 o, quando a diferença 

en t t'e as massas dos constituintes da amostra é muito pequena 

ou quando a energia da particula alfa n~o for suficientemente 

gt·ande, o e spec tro RBS devido a contribuiç~o individ u al dos 

dois elementos pode aparecer superposto, sendo dificil a sua 

decompos iç~o. No presente estudo usamos particlas alfa com 

energias de 2,5 MeV. Esta energia foi suficientemente grande 
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pa.ra resolver os espec tros. ,. 

II.2a-Obtenç~o dos Perfis de Concentraç~o X Profundidade 

As cu rvas d e concentraç~o versus profundidade podem 

ser f ac ilmente obtidas quando o espectro RBS é bem resolvido 

[58]' isto é, as contribuiçbes individua i s de cada elemento 

podem ser separadas gerando dois espectros independentes. Um 

espectro obtido com partículas alfa de 0.8 MeV para o caso do 

sistema em consideraç~o no presente trabalho é mos t t'ado na 

Fig.II.2. 

~ooo.---------------------------~ r--------------------------~ 5000 

~ r u 

0 .8 MeV 
H~+ 

c 
Sup 

~ 
c 1 r 

:)..._ 

canais 
Fig.II.2-Espectro RBS obtido para a bicamada de 
filmes finos de Fe-Al. 

cy 

l 

Se pat'a cada espectro individual determinarmos o 

cana.l cot' t'esponden te a s u p e t' f i c i e da amos t t'a, tet'emos 

deter·m i nado uma ot' i gem comL\m pat·a as duas contt·ibuiçeles. 

Assim , se p e t'C O t' t'e t'mOS canal a canal em cada espectt'O a 

par· tit' de~ta origem estaremos percorrendo, em p t' i n c 1 p i o , a 

mesma regi~o fisica da . amostra. Isto significa que o s canais 

mat·cados com C ·na f igLwa c Ot' t'espondem sup à SL\pet'f i c i e da 
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amos tt'a pat' a ambos espectt~os, e os canais ma rcados com c y' 

corres pondem à mes ma di stanci a y n a a mo s t ra medida a p ar tir 

d a s u p e t' f 1 c i e • 

Consideremos uma amostra composta de átomos A e B. 

O número de contagens, H, em um dado canal, ou energia, para 

cada uma d a s contribui~Oes A ou B é expresso por 

onde os subscritos A,B referem-se aos elementos A e B 

t'espec ti vamen te. 

abertura do d etector, 

B, t'espec ti vamen te, 

é o ~ngulo sólido que determina a 

cA,B é a concen tra~~o d os átomo s A ou 

Q é o número de partículas alfa 

retro espalhadas e ~é a diferen~a e m e nergia correspondente a 

dois canais, Q""A B s~o a·5 sec ~~es de choque pat' a. espalhamento 
' 

das particulas alfa, imediatamente antes da 

colis~o, s~o os "s topp i ng c t'oss 

section factor-" e "stopping ct·oss sectiori" definidas como 

segue: 

(II.6) 

<II.7) 

onde os cos 8 1 ecos 8
2 

s~o definidos na Fig.II.3 . 
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Fig . II .3-Geometria utilizada numa experi ência de 
RBS. 

Sabe-se <ver referéncia [58]) que a raz~o entre o 

nt.:tmet·o de contagens nos dois espectr· o s pa t'a canais 

' correspondentes, isto é, na mesma profundidade na amostra , 

c o t' t' i g i dos pela. in v er·sa da secc;:~o de choque par· a 

espalhamento de Ru thet•for·d de p-=w ticulas alfa pat•a cada 

elemento é proporcional à raz~o entre as concen t t'açt:les dos 

elementos naquela. da amostra, de modo qLte, em 

p t' i me i t'a aprbximac;:~o a raz~o entre as concentrac;:bes pode ser 

esc t' i ta como 

<II.B> 

Pode-se mostrar também que em primeira aproximac;:~o 

<II.9) 

onde E. é a energia da particula alfa imedia tamente antes 
1 

de 

colidir com um átomo A ou 8 . Em particular quando se trabalha 
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com concentra~~es em at.% a eq . 111.9) pode se r subst ituida 

pOt' 

1 <II.10) 

Das eqs.II.B e II.9 podemos e x trair a.s 

Com estas concentra~~es podemos obter 

novos valores para eq. I I. 7, AB 
e [ é. <EA BJ A B' 

' ' 
eq.II.6. As energias EA,B podem ser obtidas das equa~ôes 

(!1.11) 

<II.12) 

on de NICA 8 l é a densidade em fun~~o da con c entra~~o de um 
' 

dos elementos A ou B. A integt'a~~o de (I I. 11} e CI I. 12) tot'na-se 

imediata se obtivet' mos um ajuste polinomial pat'a <SAB(E
1
ll- 1 . 

pode também ser obtida através de um ajuste 

polinomial admitindo-se que a densidade é uma fun~~o suav~ da 

concentra~~o de um dos elementos. Para o Fe-Al, por e xemplo, 

o ajuste é mostrado na Fig.II.4 para valores e x traídos da 

t'efet'éncia [59J. 
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Fig. II.4-Ajuste pol i no~ia l para densidade do 
Fe-Al em funç~o da concentraç~o de Fe. Dados 
extraldos da r-efer~ncia [591 . 

Com os valores de EA,B podemos recalcular CA 

de um processo iterativo. Uma vez obtidos 

podemos calcular y, a profundidade onde a particula alfa foi 

t•et t•oespa 1 hada, a t t'avés das eqs . II.11 ou II.12. Se este 

pr·ocesso for· t'epet i do canal a canal o t'esul t ad o ser· á Llm 

perfil de conc~ntra~~o versus profundidade. A Fig . II.5 mostra 

o perfil de Fe obtido para a bicamada em quest~o . 

~ 

c fe 
o 

o<!: 
'-" 
<t 
a: 
t
:z .., 
u 
:z 
o 
u 

-fit 

PROFUNDIDADE 2046 
Ã 

Fig.II.S-Perfil de concentraç~o do Fe. 
Perfil extraldo a partir do espectro da Fig. II.2. 
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II.2b-Obten~~o dos Coeficientes de Difus~o 

A equa~~o (I.12)pode ser escrita sob a forma 

(11.13) 

onde o primeiro termo representa a conhecida difus~o 

na rede e o segundo termo leva em conta o crescimento do 

platO discutido anteriormente no capitlo I. Quando se deseja 

comparar as previs~es teóricas feitas no capitulo I com os 

de concen t t'a~~o vet' SUS p r~ofund idade obtidos 

e xperimentalmente, fazemos um ajuste numérico destes perfis 

W 2 c om u ma fun~~o er r o complementar . O parAmetro de ajuste, 

I 
(q u e dá o ala r gamen to da erf c) é igualado a 4D

1
t. 

I 
conhecido o tempo de difus~o, obtém-se 0

1
• 

Assim, 

Por simplicidade, a obtenç~o dos coeficientes de 

difus~o por contornos de gr~o do Fe no Al foi feita mediante 

o uso do método de Fisher [21J. Pot' este método , como foi 

disc utido no capitulo I, os perfis de concentraç~o contra a 

profundidade, correspondentes a difus~o por contornos de gr~o 

do Fe no Al, ser~o linhas retas com inclinaç~o dada pela 

-H (11.14) 

Ass i m, dos perfi s de di fus~o do Fe no Al pode-se 

e x tra ir a d i fus ividade d o Fe na r ede do Al p a t'a cada 

t empera t ura , b em' c o mo as d i f usivid a des p or contornos d e gr~o. 
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ABSTRACT 

This is the first o f a series o f articles con
cerning the experimental investigation o f the 
interdiffusion processes and solid phase re
actions occurring in an Fe-Al bilayer subjected 
to furnace annealing, ion beam mix ing and 
the simultaneous combination o f these two 
types of metallurgical treatment. 

In this article, we describe the results of the 
Rutherford backscattering analyses performed 
on Fe-Al bilayered samples, subjected to high 
vacuum annealing at a temperature between 
290 and 870 K. We demonstrate that, if the 
Fe -Al interface is oxide free, pronounced 
interdiffusion starts ata temperature as low 
as 570 K, and solid phase reaction leading to 
intermetallic phase formation starts at 600 K . 

From the experimental data, it is possible 
to extract two diffusivities 

( 
0.95 e V) 2 _ 1 D 1 = 2 .2 X 10-7 exp kT em s 

and 

D 2 = 1.7 X 10- 8 exp ( 
0.33 e V) 2 _ 1 em s 

kT 

The reaction kinetics at 600 K were also 
determined from the exp erimental results, 
and the reaction rate constant K at this tem
perature is 53 p.g2 cm 4 min-1. 

1. INTRODUCTION 

This is the first of a series of articles con
cerning the experimental investigation of the 

0025·5416 /8 7/$3 .50 71 

interdiffusion processes and solid phase re
actions occurring in an F e-AI bilayer subjected 
to furnace annealing, ion beam mixing and 
the simultaneous combination of these two 
types of metallurgical treatment . The inter
diffused and r eacted samples were studied by 
five different analytical techniques (Ruther
ford backscattering spectroscopy (RBS) (this 
article ), scanning electron microscopy (Part 
li [1]), sheet resistivity (Part li [1]), conver
sion electron Mossbauer spectroscopy (Part 
III [2]) and X-ray diffraction (Part III [2])), 
in arder to characterize the nature of the thin 
film interdiffusion which occurs, as well as 
the reaction mechanisms and products. 

The investigation led us to a more adequate 
description of the combined simultaneous 
effects of ion beam mixing and thermal an
nealing on the interdiffusion and reaction of 
the Fe-Al bilayer. This description is explained 
in the last article of the series, where it is also 
used to interpret the experimental results of 
this work as well as other results from the 
literature. 

A knowledge of the diffusion processes 
operating in thin films is important for the 
design and fabrication of different engineering 
components, such as microelectronics d evices , 
metallurgical coatings and thin film capacitors 
and sensors . 

In microelectronics and thin film capacitar 
technology, for instance, the integrity of a 
thin film package for contacts and intercon
nections is determined by the kinetics of mass 
transp.ort between the various leveis of metal
lurgy at the temperatures of fabrication and 
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of use . The mass tran sport may manlfest itself 
in Lhe devclopment of undesirable charaderiR
ti (;s, su(;h as a dt• (;reallt' in electrical condu(;
tiviiy, shoriing of devic.;es , precipitaiion of 
phases in layers and generation of stresses. 

Diffusion is not always detrimental, how
ever, and it is c.;ommonly used for making 
homogeneous alloy films from successive 
evaporations. 

Diffusion in thin films may be expected to 
have special characteristics for a number of 
reasons which include the following. 

(i) Thin films are invariably diffused at reJa
tive low temperatures because of their poor 
thermal stability . 

(ii) Ali volume elements are in close prox
imity to either a free surface or an interphase 
boundary o f some type. 

(iii) Films generally contain a high density 
of low temperature short circuits for diffusion 
such as grain boundaries and dislocations. 

(iv) Disordered or metastable structures 
may be present. 

(v) Diffusion often occurs over short dis
tances under the influence of large concentra
tion or electrostatic potential gradients [3 , 4] . 

We report here an RBS study of the inter
diffusion and solid state reactions occurring 
in an Fe-Al bilayered film system during ther
mal annealing in the temperature range 290-
870 K in a high vacuum furnace. The diffusion 
coefficients of iron and aluminium are deter
mined, as well as the reaction kinetics at 600'K. 

It is appropriate to consider diffusion-related 
phenomena in thin films by examining the 
twc fundamental parameters describing the 
mass transport: the diffusivity and the driving 
force. For thin films , these factors not only 
are intrinsic properties of the material but 
also depend on the thin film microstructure. 
The diffusion o f an iron layer, evaporated on 
the surface of an aluminium sample, was 
studied by Preston [ 5]. Significant diffusion 
was observed only at temperatures as high as 
900 K, which is attributed by Preston to a 
barrier against diffusion or to an interface 
holdup effect due to the existence of a native 
Al20 3 layer between the deposited iron layer 
and the metallic aluminium substrate. As a 
consequence, Preston 's results are completely 
different from those obtained in the present 
work. These discrepancies will be discussed 
in Section 3. 
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A similar holdup effect could be produced 
by any mechanism that severely limits th e 
raie ai whi t: h the díffusing aioms ac:tually 
dissolve ínio thc body of the aluminium metal 
[3, 4]. Thus, while it seems probable that tran
sition metal atoms from a vac.;uum-deposited 
overlayer are being prevented from dissolving 
rapídly enough in the f.c.c. metallíc aluminium, 
the actual impediment has not been definitely 
identified. Besides slow diffusion through the 
oxide film, an alternative or additional reason 
for the retardation could be that, when the 
iron atoms do come into direct contact with 
the surface of the metallic aluminium, they 
do not immediately form the dilute f.c.c. solid 
solution.lnstead, they may first combine with 
aluminium atoms to form relatively iron-rich 
phases of the Fe-Al system. lf this is the case, 
the iron atoms will have to be dissolved out 
of these intermetallic phases into f.c.;.c. alu
minium, before they can begin to diffuse 
through the latter. These intermetallic phases 
then behave effectively as antidiffusion barriers 
that will contribute to the apparent anomaly 
in the rate of diffusion within the f.c.c. alu 
minium. The effects of intermetallic phase 
precipitation on the interdiffusion of the 
Fe-Al bilayered system will be discussed in a 
forthcoming article o f this series. 

Further investigations of the diffusion of 
iron into aluminium, and of aluminium into 
iron, from a deposited thin film diffusant 
source, from 57Fe implanted into an aluminium 
substrate or from 27Al irnplanted into iron, 
h ave been reported in the literature [ 6- 9] . 
The diffusivity values obtained in refs. 6- 9 
are compared with the results of the present 
work in Section 3, where a discussion of this 
comparison is also given. 

2. EXPERIMENTAL DETAILS AND RESULTS 

2 .1. Experimental details 
The Fe-Al bilayered samples were obtained 

by sequential thermal evaporation of alumin
ium and iron in a high vacuum (p = 2 X 10- 5 

Pa) chamber, using oxidized silicon as the 
substrate. The iron film was 100 nm thick 
and the aluminium film 500 nm. The sequen
tial deposition of iron and aluminium was 
performed without breaking the vacuum in 
the chamber , in order to keep the Fe-Al inter-
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facP us frce as possihle from iron or aluminium 
oxidl' layers. Thc substrute temperatun .. duríng 
deposition was kept at 290 K . The samples 
wen• stored in an cvacuated chamber imm edi
ately after deposition to prevcnt oxidation 
and damage in th e films . 

Thermal annealing of th e bilayered samples 
was performed in a high vacuum (p = 2 X 10- 5 

Pa) furnace ata temperature between 290 and 
870 K. The samples were annealed only once, 
without any sort of sequential annealing in 
the same sample. 

For the RBS analyses, an a particle beam 
was used, with incident energies between 2.5 
and 2.8 Me V. The incidence angles were 0° 
and 60° with respect to the normal to the 
sample surface, and the detection angle was 
always 160° with respect to the incident beam 
direction . The spectrometer for the RBS had 
an overall energy resolution of 15 keV. 

2.2. Experimental results 
The RBS spectra obtained from the samples 

subjected to isochronous anneals (t = 60 min) 
at seven different temperatures between 290 
and 870 K are shown in Fig . 1. The energy of 
the incident a parti eles was 2 .8 Me V, and the 
incidence was normal to the sample surface. 
The RBS spectrum for the as-deposited sample 
is shown in Fig. 1, spectra a. The narrow peak 
at the low energy side of the aluminium film 
corresponds to the expected position of silicon 
from the oxidized silicon substrate. The spec
trum for a bilayered sample annealed at 550 K 
is also shown in Fig. 1, spectrum a. There are 
no modificatic,ns to the RBS spectrum at this 
annealing temperature . This spectrum is rep
resentative of all samples annealed at a tem
perature between 290 and 550 K. Figure 1, 
spectrum b, is the spectrum for the sample 
annealed at 570 K. A pronounced diffusion 
of iron atoms into the alurninium film is seen 
to occur , whereas there is very little, if any, 
evidence of the diffusion of aluminium across 
the original Fe-Al interface . 

Annealing of the bilayered sample at 600 K 
causes marked interdiffusion , accompanied 
by the initial stage of react io n , as can be seen 
in the RBS spectrum of Figure 1, spectrum c . 
The broadening of the AI-Si overlap peak at 
the low energy side of the aluminium part of 
the RBS spectrum indicates that some modi
fication has occurred in that region. The origin 
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Fig . 1. RBS spectra of t he Fe-Al bilayered system 
annealed fo r 60 min at a t emperature between 290 
and 870 K (E= 2 .8 Me V ; normal incidence) : --, as 
deposi ted ; · · · · ·, annealed . The arrows show the posi· 
tion in the RBS spectra of surface aluminium and 
iron . The horizontallines in spectrum d show the 
calculated stoichiometry (Fe 2AI 5 ) corresponding to 
the heights for the aluminium and iron signals. 

of this modification could be the enhanced 
roughness at the Al- Si02 interface associated 
with irregular thickening of the aluminium 
lateral migration. Inspection o f the RBS spec
trum shows that , on the one hand , there is 
an unreacted iron film remaini.ng at the surface 
of the sample and that, on the other hand, 
the aluminium edge is now at the position of 
the surface aluminium , as indicated in Fig. 1, 
spectrum c. The presence of aluminium at the 
sample surface can only be explained by the 
diffusion of aluminium in to iron . So , alt hough 
the increase in roughness of the Al- Si02 inter
face broadens the aluminium signal on the 
low energy side, this does not prevent obser
vation of the d iffusion of aluminium into iron 
which appears on the high energy side of the 
aluminium signal in the backscattered spec-
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trum . Thc solid phase reaction that o ccurrcd 
ai this anneal ~ng temperature did not lead to 
an intermctallie phase of homogeneous sioi
chiometry along the reacied layer. H mosi 
probably corresponds to a mixture of a high 
concentration solid solution and precipitaies 
of intermetallie phases . 

Figure 1, specirum d, is the RBS spectrum 
obtained after annealing at 620 K. The picture 
is rather different, as the iron top layer has 
completely reacted, and the plateaux in the 
iron and aluminium parts of the spectrum 
indicate the formation of a homogeneous stoi
chiometric intermetallic compound of iron 
and aluminium . It is also noticeable that part 
of the aluminium film remains unreacted, and 
the iron tail into this unreacted aluminium 
layer (Fig. 1, spectrum d) indicates the exis
tence of an appreciable number of iron atoms 
there. The intermetallic compound formed 
at this annealing temperature is Fe 2 Al5 , as 
will be demonstrated !ater. The horizontal 
lines in Fig . 1, spectrum d, show the heights 
of the iron and aluminium signals, correspond
ing to this stoichiometric compound. 

Annealing the bilayered samples at 650 and 
870 K (Fig . 1, spectra e and f) does not reveal 
any drastic modification to this picture. 

In the temperature range where interdiffu
sion and reaction start, namely between 57 O 
and 620 K, isothermal anneals were perfórmed 
for time intervals that varied between 1 O and 
120min. 

The RBS spectra obtained from the Fe-Al 
bilayered samples subjected to isothermal 
anneals at 570 K are shown in semilogarithmic 
plots in Fig. 2. The incident energy of the ~ 
particles was 2.5 Me V and the incidence angle 
was 60° to the normal to the sample. lnspec
tion of Fig. 2 reveals that there are two dif
ferent diffusion regimes: one "slow" and one 
"fast". The concentration vs. depth profiles 
of the diffusion of iron into aluminium calcu
lated from the RBS spectra in Fig . 2 are dis
played also in semilogarithmic plots in Fig. 3. 
These curves can be easily obtained when the 
RBS spectrum is well resolved [10]. The indi
vidual contributions of each element can be 
separated, giving two spectra. Starting from 
the channel corresponding to the surface of 
the sample for each individual spectrum , we 
can proceed through the whole region of 
interest and calculate the concentration chan
nel per channel, assuming as a first step that 
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Fig. 2 . Sem ilogarith mi c plots of RBS spe ctra of th e 
Fe-Al bilayered system isothermall y annealed at 
57 0 K for periods of time between 20 and 60 min 
(E= 2 .5 MeV; incidence angle, 60°). The arrows show 
the positions of surface aluminium and iron (see text). 

the N FefNA1 ratio of the number of counts for 
iron to that for aluminium multiplied by the 
inverse S A1/S Fe ratio of the cross-section cor
rection factors , is proportionaJ to the C FefCA1 

ratio of the concentrations of the two ele
ments , provided that the sum of the concen
trations is equal to unity. We can correct the 
concentration at every point by taking into 
account the st opping power, using Bragg's 
rule for the addition of stopping cross-section 
factors. Knowledge of the concentration and 
of the stopping power for each region of the 
sample allows us to calculate the depth as
sociated with the corresponding channel in 
the original spectra. This process is repeated 
until con vergence is achieved . 

It is noticeable in Fig . 3 that "slow " dif
fusion lead s to a parabola-branch-like concen
tration vs. depth pro file, indicative o f a lattice 
diffusion mechanism , whereas "fast" diffusion 
1eads to a straight-line-like profile, indicating 
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extended defects ora grain boundary diffusion 
mechanism [11, 12] . So, we can extract two 
different diffusivities, DJat (lattice diffusivity) 
and Dgb (grain boundary diffusivity), from 
the experimental data. For the extraction of 
D~at , we used the gaussian solution o f Fick 's 
equation in the shallow part of the concentra
tion us. depth profiles . For the computation 
of D gb• we used the Fisher solution for the 
grain boundary problem in the tails of the 
concentration vs. depth profiles, where a grain 
boundary width of 4 Â was assumed [12]. 
The diffusion lengths of both in crease with 
increasing annealing time , and the relative 
concentration of iron at a depth of 260 nm is 
6 at .% after annealing for 60 min at 570 K . The 
"lattice" diffusivity DJat and "grain boundary " 
diffusivity D gb extracted from Fig . 3 (for iron 
into aluminium) are respectively 

Dlat( 570 K) = (1 .3 ± 0.3) X 10-lf> cm2 s- 1 

and 

Dgb(570 K) = (2.2 ± 0.4) X 10- 11 cm 2 s-1 

T he RBS spectra for the bilayered samples 
isothermally annealed at 600 K for periods of 
time between 20 and 120 min are shown in 
Fig . 4 (energy, 2.5 Me V; normal incidence), 
and the concentration vs. depth profiles are 
displayed in Fig . 5. The "lattice" and "grain 

boundary" diffusivities are apparent for an
n ealing periods of 20 , 30 and 40 min, alt hough 
a solid phase reaction plateau is already ap
parent after annealing for 30 or 40 min . The 
diffusivities extracted from these isothermal 
annealings (for iron into aluminium) are 

D 1at (600 K) = (3.0 ± 0.5) X 10-H' cm 2 s-1 

and 

Dgb(600 K) = (2.8 ± 0.4) X 10- 11 cm 2 s- 1 

For an annealing time of 30 min , a new aspect 
not manifest for shorter annealing times at 
600 K or for any annealing time at 570 K is 
apparent. The RBS spectrum in Fig. 4, spec
trum c , reveals that aluminium is diffusing 
across the Fe-Al interface into the iron outer
most layer . This diffusion proceed s with a 
larger diffusion length after annealing at 600 K 
for 40 min. 

The areas below the iron and aluminium 
plateaux in Fig. 4 are proportional to the 
numbers of iron and aluminium atoms r espec
tively which participate in the growing inter
metallic compound layers. The evaluat ion of 
these areas for t he iron signal in the RBS 
spectrum [ 1 O] allowed us to construct the 
plot shown in Fig. 6 for the reaction kinetics . 
A parabolic X 2 = Kt law is obeyed, where X 
is the mass of reacted iron , K is the r eaction 
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Fig. 4. RBS spectra of the Fe-Al bilayered system iso
thermally annealed at 600 K for periods of time be
tween 20 and 120 min (E= 2 .5 Me V; normal inci
den ce) . The arrows show the position of surface 
aluminium and iron (see text) . 

rate constant and t is the time. The value of 
the rate constant K from Fig. 6 is 53 + 6 g2 

cm 4 min-1 . 

Finally, in Figs. 7 and 8, we show the RBS 
spectra and concentration vs. depth profiles 
respectively for bilayered samples isothermally 
annealed at 620 K. lnterdiffusion starts after 
annealing for 1 O min ( Fig. 7, spectrum b) and 
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reaction starts after annealing for 20 min (Fig . 
7, spectrum c ). The iron film is completely 
consumed in the solid phasc reaction after 
annealinF: for 60 min (Fig. 7, speetrum d) . The 
lattice and grain boundary diffusivities ex
tracted from the 10 min annealing curve in 
Fig. 8 (for iron into aluminium) are 

DJut( 620 K) = (6.2 ± 0 .5) X 10- HJ cm 2 s- 1 

anel 

Dgb(620 K) = (4.0 ± 0 .3) X 10- 11 cm 2 s- 1 

The concentration vs. depth profiles of 
aluminium into iron are depicted in Fig . 9 for 
anneals at 600 K for 30 min and at 620 K for 
10 min. The lattice diffusivities extracted 
from them (for a!uminium into iron) are 

DJat(600 K) = 4.2 X 10- lf> cm2 s- 1 

and 

Dlat( 620 K) = 1.8 X 1 o-14 cm 2 s- 1 

lsothermal anneals at 650 K were not per
formed because all the iron film is seen to be 
reacted to form an intermetallic compound 
layer after annealing for only 10 min at this 
temperature, giving an RBS spectrum identi
cal with that shown in Fig . 1, spectrum e . 

The D 1at and Dgb values for the diffusion 
of iron into aluminium obtained from the 
different isothermal anneals were the origin 
of the Arrhenius plots shown in Fig . 10, from 
which we can obtain the activation energies 
Ea (eV), and the infinite-temperature diffusi
vities D 0 (cm 2 s- 1

), according to the Arrhenius 
equation 

which gives 

( 
E alat ) 

Dlat = Dolat exp - kT 

and 
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The values of D1a1, D gb• D 0 and Ea for the 
diffusion of iron into aluminium are summa
rized in Table 1, together with the values of 
D 1at for the diffusion of aluminium into 
iron. 
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3. DISCUSSION AND CONCLUSIONS 

The fact that noticeable diffusive penetra
tion of iron into aluminium at 570 K occurred 
is indeed the most striking experimental fea
ture that arose in the present work . 

So far ali the results quoted in the litera
ture, irrespective o f the diffusant source used, 

78 

have described the visible diffusion of iron 
in to aluminium only above 800 K [ 13-17). 
Campbell et ai. [18] have measured a diffusion 
coefficient of 1.0 X 10-14 cm 2 s- 1 at 600 K for 
the diffusion of aluminium into iron, with a 
very weak temperature dependence in the 
range 600- 800 K. Although there is reason
able agreement between the lattice diffusivities 
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found in th e present work and that measured 
by Campbell at 600 K, th e diffu sivity measured 
here is strongly t emperature dependent in 
cont rast with Campbell 's results. 

The holdup effect described by Preston [ 5] 
is also apparent in the present work. However, 
Preston obtained holdup of the diffusion up 
to 900 K, which he interpreted as the com
bined effect of two antidiffusion barriers, 
namely Al 20 3 and an intermetallic compound 
(Fe4 Al 13 ) interface Jayer. In contrast, in the 
present work t he holdup effect occurred only 
up to an annealing temperature of 57 O K, and 
it could only be attributed to the exist ence 
of intermetallic phases at the Fe-Al bilayer 
interface since there are no interface oxides. 
As we h ave already said in Section 1, this 
specific point was experimentally investigated, 
and it is discussed in detail in Part III [2] of 
this series. 

10- 16~18------~19;----------;!,20;:----' IO· II 
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F ig. 10. Arrh enius plots o f t he d iffusivities D lat and 
D gb for the diffusion o f iron in to alu m iniu m as ex· 
t racted from t he concentration vs . dep t h profi les in 
Figs. 3 , 5 'ln d 8. 

T ABLE 1 

By implanting a radioactive ó9Fe tracer into 
aluminium , Hood [13] has also avoided the 
holdup effect due to na tive Al20 3 . A far more 
mod erate surface trapping of the 59Fe diffuser 
was observed by Hood , but still a measurable 
diffusivity of iron into aluminium was only 
observed at annealing temperatures around 
and above 800 K. The activation energy E a of 
2.68 e V and the pre-exponential factor D 0 of 
9.0 X 105 cm 2 s- 1 for the lattice diffusion 
measured by Hood in the temperature range 
800- 900 K are also too large in contrast with 
the present corresponding results of 0.95 e V 
and 2.2 X 10- 7 cm 2 s- 1 respectively in the range 
570- 620 K (see Table 1). This is peculiar to 
the thin film bilayered system, since an acti
vation energy almost three times smaller can 
only be acceptable if we consider that the 
aluminium film has a highly defective crystal
lographic structure. However, it is worth men
tioning here the previous results obtained by 
Hirano et al. [14], Alexander and Slifkin [15) 
and Miki and Warlimont [16, 17]. All give 
activation energies for the diffusion of iron 
in to aluminium much smaller than Hood 's 
value and approaching the value obtained in 
the present work . 

To us, it appeared natural to attribute the 
"slow" diffusivity D 1 = D1at to a lattice dif
fusion mechanism and the "fast" diffusivity 
D 2 = D gb to grain boundary diffusion. In fact , 
the questiono f the mechanism o f the diffusion 
of iron into aluminium has not been settled 
yet . In experirnents similar to the present 
work, Murarka et al. [19] noted that the 
measurement of bulk diffusion coefficients 
of iron, cobalt, nickel and cadmium in alu-

Diffusion coefficien ts and Arrh eni us param eters for t h e d iffusion of iro n in to alum in ium an d of a luminium in to 
iron at severa! differen t tempera t u res 

T D lat Do E lat Dgb Do Egb 
(K) (cm 2 s-1) (cm 2 s-1 ) (e V) (cm 2 s-1 ) (cm2 s-1 ) (e V) 

Fe into AI 57 0 (1. 3 ± 0 .3) X 10- 15 (2 .2 ± 0.4) X 1 0-ll 
Fe into AI 600 (3.0±0.5 ) x 10-15 2.2 X 10- 7 0 .95 (2.8 ± 0.4) x 1 o-11 1.70 X10- S 0 .33 
Fe into AI 620 (6 .2 ± 0.5) X 10- 15 (4 .0 ± 0.3) X 10-ll 

AI into F e 570 4.3 X 10- 16 a 
AI into Fe 600 4 .2 X1 0-15 5.86 Xl 04b 2 .28b 
AI into Fe 620 1.8 x 1 o-14 

a Extrapolaied value. 
b Values obtained fro m the extrapolation proced ure . 
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minium Jed to low activation energies and 
pre-exponential factors. While not explicitly 
rej ecting diffusion along dislo cations as a con
tributing factor, they did imply that lattice 
diffusion is modified by the electronic inter
actions between these solutes and aluminium 
atoms, resulting in low values. Other research
ers [13, 20] have also emphasized the role of 
electronic interactions in the diffusion process, 
claiming that neither Jattice diffusion nor dif
fusion along dislocations can account for ali 
the observations. 

Another striking aspect is that the diffusion 
of iron into aluminium sets in at a slightly 
lower temperature than the diffusion of alu
minium into iron does (see Fig. 1, spectra b 
and c). This would not be expected on the 
grounds of what is reported in the literature 
and also on the results from the present work, 
because the diffusivity of aluminium into iron 
is higher than the diffusivity of iron into alu
minium [ 6] . If we assume that the diffusivity 
of aluminium into iron also follows an Ar
rheniu s law in the temperature interval be
tween 570 and 620 K, then we can extrapolate 
D (aluminium in to iron) to lower temperatures 
and obtain an activation energy E a (aluminium 
into iron) of 2.30 e V anda pre-exponential 
factor D 0 of the diffusivity of 5.86 X 104 cm 2 

s-1
. These values clearly show that Ea (alu

minium into iron) is greater than E a (iron into 
aluminium) (see Table 1). Moreover, we can 
also verify that D (aluminium into iron) is 
less than D (iron into aluminium) at any tem
perature below 600 K and that D (aluminium 
into iron) is greater than than D (iron into 
aluminium) above this temperature. So, we 
can understand why there is noticeable dif
fusion of iron into aluminium at 570 K but 
not of aluminium into iron. lndeed, a calcula
tion of the diffusion length ( 4Dt) 1

'
2 for alu

minium into iron at 570 K, using the value of 
D (aluminium into iron at 570 K) as discussed 
above, gives a value for the diffusion length 
which is smaller than the depth resolution of 
RBS. 

The RBS spectra in Fig. 4, spectra c and d, 
and Fig. 7, spectra b and c, together with the 
corresponding concentration us. depth pro files 
in Figs . 5 and 8, reveal an important feature 
of the solid phase reaction which leads to the 
formation of an intermetallic phase of the 
Fe-Al system of well-defined stoichiometry. 
Although the appearance of plateaux in the 

8 0 

iron and aluminium signals in the RBS spectra 
occur at different annealing times at 600 K 
and 620 K (Fig. 4, spectrum d, and Fig. 7, 
spectrum c, respectively), it is remarkable that 
at both annealing temperatures the reaction 
threshold is established by the time (at each 
temperature) necessary for the aluminium dif
fusion to start, no matter how deep the iron 
diffusion has already proceeded . In other 
words, the reaction threshold is set up by the 
interdiffusion of the bilayered system, and not 
by the diffusion of one of its components. The 
fact that a parabolic law X 2 = Kt is in force 
for the reaction kinetics indicates that the 
thickening of the intermetallic phase layer is 
controlled by the diffusion of both iron and 
aluminium across the bilayer interface initially, 
and subsequently across the intermetallic com
pound layer as the reaction proceeds. 

In conclusion, we have observed a measur
able diffusion of iron into aluminium in an 
Fe-Al bilayered system ata temperature (570 
K) much lower than those reported previously, 
which means that the holdup effect in this 
case can be associated only with intermetallic 
compounds existing at the Fe-Al interface. 
The diffusion of aluminium into iron is ob
servable ata slightly higher temperature (600 
K). The analyses of the Arrhenius plots of the 
lattice diffusivities led us to conclude that the 
diffusivity of aluminium into iron is smaller 
than the diffusivity of iron into aluminium at 
all temperatures be.Jow 600 K and increases 
for temperatures higher than 600 K. The 
threshold for the solid phase reaction leading 
to the formation of intermetallic compounds 
such as Fe2 Al5 is determined by the interdif
fusion of the two elements (iron and alumin
ium) which compose the bilayer. 

The identification o f the intermetallic phases 
formed in the Fe-Al bilayered system in the 
temperature range of the present work was 
fully accessed by Mõssbauer spectroscopy 
and X-ray diffraction and will be given in Part 
III [ 2] o f this series. 

ACKN OWLEDGMENTS 

The authors wish to express their gratitude 
for the strong scientific and technical sup
port provided by our colleagues Fernanda C. 
Stedile, O . J. Machado and J. I. Kunrath. 



• 

• 

.,. . 

• 

This work was supported in part by Con
selho Naciona·l de Desenvolvimento Cientüico 
e Tecnológico and by Financiadora de Estudos 
e Projetos. 

REFEHENCES 

1 S. R. Texeira, P . H . Dionísio, M . A. Z. Vascon 
cellos, E. F. da Silveira, W. H . Schreiner and 
I. J . R . Baumvol, Mater. Sei. Eng., 96 (1987) 
279- 283. 

2 S. R. Teixeira, C. A. dos Santos, P . H . Dionísio, 
W. H. Schreiner and I. J. R. Baumvol, Maler. Sei. 
Eng., 96 (1987) 285- 293. 

3 R. W. Balluffi and J . M. Blakely, Thin Solid Films, 
2 5 (1975) 363. 

4 D . Gupta and P. S. Ho, Thin Solid Films, 72 
(1980) 399 . 

5 R. S. Preston , Metall. Trans ., 3 (1972) 1831. 
6 J. Hirvonen and J . Raisanen , J. Appl. Phys., 53 

(1982) 3314. 
7 H . C. Akuezue and D. P . Whittle, Met . Sei., 17 

(1983) 27 . 

8 V . P. Godbole, S. M. Chandhari, S. V. Ghaisas, 
S . M. Kan etkar and S. B. Ogale, Phys. R eu. B , 31 
(1985 ) 5703 . 

9 R . J . Gaboriaud and C. Jaouen, Appl. Phys. A , 41 
(1986) 127. 

10 W.-K. Chu , J . W. Mayer and M. A. Nicolet, Bach
seattering Spcelromelry , Academic Press, New 
York, 1978. 

11 P. G. Shewmon, Di((usion in So/ids, McGraw-Hill, 
New York, 1963. 

12 J. C. Fisher , J . App/. Phys., 22 (1951) 74 . 
13 G. M. Hood,Philos. Mag., 21 (1970) 305. 
14 K. I. Hirano, R. P. Agarwala and M. Cohen, A ela 

Metal/., 10 (1962) 857 . 
15 W. Alexander and L. M. Slifkin, Buli. A m. Phys. 

Soe., 14 (1969) 388. 
16 I. Miki and H. Warlimont, Z. Metallhd. , 59 (1968) 

255 . 
17 I. Miki and H. Warlimont, Z. Mela/lhd. , 59 (1968) 

408. 
18 A. B. Campbell , B. D. Startwell and P. B. Need

ham, Jr., J. Appl. Phys. , 51 (1980) 283 . 
19 S. P . Murarka, M. S. Anand and R . P. Agarwala, 

Acta Metal/., 16 (1968) 69. 
20 G. P. Tiwari and B. D . Sharma, Aeta Metal/., 15 

(1967) 654. 

81 



• 
• 

• 

~ 

• 
. , 

• 

CAPITULO III 

REAÇ~D NA BICAMADA DE Fe-Al 

MEDIDAS DE RESISTENCIA DE FOLHA 

I I I. 1-Intt"odut;~o 

A resistividade de um metal está associada a 

vat' i açeles no livre caminho médio dos elétrons de condut;~o. 

Quando uma ou mais dimens~es de uma dada amostra fica 

comparável ou menor que o livre caminho médio dos elétrons a 

uma dada tempet"a t u t' a, a resistividade aumenta. Assim, a 

resistivid ade em filmes fino s continuas relativamente 1 i vt"e 

de imp urezas tem duas contribuiç~es: uma oriunda da interaç~o 

e 1 étt·on-fónon, como em matet'iais em "bul k " e oLttt•a devido ao 

espalhamento difuso dos elétrons na s interfaces do filme. 

O aumento na resistividade pela redut;~o de uma das 

dimens~es da amostra foi estudado por Campbell [60] que 

obteve as seguin tes e xpress~es para a condutividade de filmes 

finos 

<r'/Gó = 1-3/8 K 

<III.l> 

pat•a k << l 

onde (J 
o 

é a condut i vidade de "bulk" e k=d/Ã , onde d é a 

espessut"a do filme e À o livre caminho médio para os 

82 



·~ 

11 

I ' 

,. 
• 
, 
t 

.. 

elétr·ons. Estas equa~~es podem ser modificadas se admi tirmos 

que nem todo o espalhamento d e elét rons pelas superficies 

limites do filme é difuso , i s to é, uma fraç~o p de elétrons 

pode . ser· e s palhada el ast ica.mente pelas super· f 1 c i es, 

resultando 

<:r/()'0 = 1.- '3(i- F )/8 K pat•a k >> 1 

(!1!.2) 

p a t ' a k , p < < 1 

A Fig.III.1 mostra o efeito da espessura na 

t'esistividade para vários val ores de p. 

t'epresenta a resisti v idade de "bul k". 

o 

t 

lO 

Fig.III.l-Efeito da espessura na resistividade 
para vários valor·es de p. 

Novamente O 
\o 

A verificaç~o e xperimental das expressôes acima n~o 

é muito trivial, pois existem muitas incertezas sobre valores 

e xatos do livre caminho médio, ~ , do fator de espalhamento, 

p, e da espessura do filme . Nossek [61] discute estas 
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dificuldades colocando, que se for admitida uma rugos idade de 

o 
10 A para a superfície do filme, as medidas devem ser feitas 

com 
o 

espessuras da ordem de 100 A no mini mo, implicando em 

va.lot•es de k maiores que 0,1. Como t'esu 1 tado, é necessário 

que se conhe~a a espessura do filme com precis~o de 6 % a fim 

de se distinguir valores de p entre O e 0,5 [61,62J. 

A contribi~~o de vac~ncias ou intersticiais para a 

t' e s i s t i v i da de tem v a 1 o t' e s t i p i c os de !J-t A . c m p o t' a t . % destes 

defeitos pontuais [63,64]. Em geral, um sólido em equilíbrio 

a. uma tempet·a tut·a 

-w/kT 

T terá uma concentra~~o de defeitos da 

ordem de e onde w é a ener·gia de ativa~~o para a 

for·ma<;~o de defeitos. A tempet•a tut•a ambiente isto 

-4 
corresponderia a concentra~~es de defeitos cerca de 10 at.% 

para energias de ativa~~o da ordem de 1 eV. De fato, para 

obtermos concentra~~es de 1 at.% necessitariamos temperaturas 

da ordem de 3000 K. 

No caso de defeitos estendidos ou desloca~~es, 

contt·ibui~~o é da or·dem de 2.0 X 
-13 

1 O j-l_D.._ • c m por 

-2 
desloca~~o.cm • Isto significa que uma densidade da ordem de 

10
12 desloca~Oes.cm-2 tem o mesmo efeito que 1 at.% de 

impureza dissolvida no material. 

O efeito de contornos de gr~o na r·es i s ti v i da de é 

também, como o de des loca~~es, muito pequeno. Ass im sendo, 

filmes finos com espessut·as de m i 1 har·es de Angstr·ons 

p t' epat•ados em ultra alto vác uo, sem contamina~~o, e com 

tamanho de de centenas de 
o 
Angstr·ons, e x ibem 
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t' e s :i. s t i v i da. de n :li: o m u i to d i f e r e n t e da de " b ul k " p a. t' a. o mesmo 

m~terial • 

III.2-Resist~ncia. de Folha 

A resistência elétrica de uma sec~~o retangular de 

um filme, medida na dire~~o paralela ao filme é dada por 

p t 
<III.3> 

d. b 

onde 1 ' b e d correspondem respectivamente às dimens~es 

sec~~o retangular do filme. Se l=b, a resistência elétrica 

fica 

Assim, a resistência elétrica, 

<III.4> 

R e :{ p r-essa em 
s 

..r1...10, de um quadr-ado do filme, conhecida como r-esistência de 

fol'ha, é independente do tamanho deste quadrado, 

apenas da resistividade e da espessura do filme, 

retangular está representada na Fig.III.2. 

Fig. III.2-6eometr·ia emp regada na definiç~o da re
sist~nc ia de folha . 
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Medida s de r- esist~ncia de folha 6~0 muito 

uti liz adas para comparar filmes, particularmente os de mesmo 

material depositados sob condi~bes similares. Se a espessur-a 

for conhecida a resistividade pode ser obtida da eq. III.4. 

O método mais comum e prático é o chamado método 

das quatro pontas, cujas duas configura~~es s~o mostradas na 

Fig.III.3. 

b 
rv-1 
Y---------~ 

I 
I 
I 
I 

I 
I 

I I 

!IN-... ~- -- -------~~ I().JT 

Fig.III.3-alArranjo de quatro pontas em linha. 
blArranjo de quatro pontas em quadrado . 

Na geometria da Fig.IJI.3a, quando a raz~o entre a 

distancia s, entre eletrodos <considerada constante>, e a 

espessur~a d do f i 1 me, for muito maior que a unidade, a 

resistência de folha pode ser obtida por (65J. 

<III.5) 

onde o fator t 1 é uma fun~~o da raz~o entre diâmetro das 

amostras e distâhcia de separa~~o das pontas. Este fato r pode 

ser obtido a partir da curva apresentada na Fig.III.4 abaixo 

!::16 
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[66J. O fator f~ é dependente da distribui~~o dos eletrodos 
L. 

de corrente e potencial sobre a superficie do f i 1 me, sendo 

igual a (~/ln 2> sempre que a corrente I for aplicada nas 

pontas externas e o potencial V for medido entre as pontas 

intet~nas [65] <veja Fig. I I I. 3a). 

0,8 

O,b 

0,4 

0,2 

, , 
• I 

I 

,, 

• 
tO 

_________ __._ 

.L • 
20 lO 40 

Fig.III.4-Fator f1 em fun~~o da raz~o d/s. 

d/5 

A eq.III.5 pode ent~o ser escrita como 

'K5 = 4,53~ JL 
I 

(11!.6) 

Embora a eq.III.6 seja independente do espaçamento entre as 

pontas, a resoluç~o do medidor n~o o será. Pot~ e:-:emp 1 o, um 

medidor de quatro pontas com espaçamento s entre pontas 

localizado no centro de um quadrado de 6s X 6s dat~á uma 

leitura que será 20 % mais elevada se o quadrado for rodeado 

por um filme isolante e 10 % mais baixa se ele fot· t·odeado 

por um filme de condutividade infinita. Em casos onde é 

87 



.. 

• 
I • 
I 

' . 
• 

• 

ne c essár' i o se medir R com ~lta resdlu~~o 
s 

deve - se empregar 

uma geometria tal como mostra a Fig.III.3b. A r-esistência de 

folha para esta geometria é dada por 

<III.7) 

onde V e I s~o medidos como mostra a figura. Par-a medi dor-es 

muito pequenos pode ser dificil de se obter' Llm quadrado 

pet'fei to, assim para se conseguir medidas confiáveis deve-se 

fazer uma média das medidas usando-se diferentes pat'es de 

pontas para medidas de corrente e tens~o. Zrudsky et al. [67) 

de se t'evem um cir-cuito no qual este p t'oced i men to é feito 

automaticamente, permitindo leituras com precis~o de 1 % para 

desvios do quadrado da ordem de 7 %. Com base na geometria 

apresentada na Fig.III.3b, pode-se medir a resistividade de 

amostr-as planas com formato arbitrário. O t'esul tado que se 

obtém é independente da forma da amostra. Este é o chamado 

método de van der F'auw (para detalhes ver ~eferência [68]). 

A resistência de folha das bicamadas de Fe-Al foram 

ob't idas usando-se Llm arranjo linear de quatro pontas com 

espa~amento de 1, 5 mm entr-e cada ponta. F'at'a evitar' 

na leitura todas as medidas foram realizadas em 

duas di r-e~Oes per-pendi cu 1 ar-es entr-e si . Nenhuma medida 

apr-esentou diferen~as maiores que 10 % em cada di r-e~~o. A 

d/s para nossas amostras é maior que 1 o' podendo-se 

ent~o igualar f
1 

à unidade (veja Fig.III.4) . 
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resisténcia de folha de uma bicamada metálica 

formada por dois metais A e B corresponde a uma associa~~o em 

paralelo de duas resist~ncias de folha, a da camada formada 

• 
pelo metal A e a da camada formada pelo metal B. Se houver .. 
in t er·d i fus~o ou mesmo entre estes dois metais 

apar-ecer-á uma ter-ceir-a resisténcia de folha associada em 

paralelo com as duas primeiras, p r·oven i ente desta camada 

r·eag ida, desde que esta camada seja homogênea. Assim, 

varia~~es nas espessuras das camadas, e o crescimento de uma 

camada r·eag i da as camadas or-iginais provocar~o 

varia~~es na resisténcia de folha total do sistema • 

• 

.. 
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ABSTRACT 

This is the second o f a series o f articles 
concerning the experimental investigation of 
interdiffusion processes and solid phase re
actions occurring in an F e-Ai bilayer subjected 
to furnace annealing, ion beam mixing and 
the simultaneous combination o f these two 
types of metallurgical treatment. 

We report here on the electrical character
ization o f the interdiffused and reacted Fe-Al 
bilayered system by means of sheet resistivity 
measurements using a four-point probe. The 
results show a qualitatively clear picture o f the 
diffusion processes ando f the metallurgical 
transformations o f the Fe-Al system occurring 
by solid phase reaction as furnace annealing 
proceeds. Scanning electron microscopy im
ages were taken, in order to observe the sur
face structural transforma i:ions that occur at 
annealing conditions which cause drastic 
modifications in the sheet resistivity values. 

1. INTRODUCTION 

In thin film technology , it is interesting to 
determine the sheet resistivity of the material, 
as it allows the monitoring of the transforma
tions occurring in the surface layered struc
tures. Sheet resistivity measurements have 
been successfully used to characterize thin 
films·, and to explain the metallurgical inter
actions that take place [ 1] . 

The sheet resistivity R 8 of a film equals the 
sum of the contributions from various differ-

0025-5416/87 / $3.50 
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ent chemical-structural component layers of 
the film. The technique is especially useful 
when Rs changes under metallurgical trans
formations. 

W e h ave measured the sheet resistivity o f 
the same samples whose spectra ( obtained 
by Rutherford backscattering spectroscopy 
(RBS)) were given in PartI [2] and whose 
phase characterization will be given in Part III 
[ 3]. The experimental details o f the sheet 
resistivity measurements are given in Section 
2, together with the results. By comparing the 
sheet resistivities for different annealing con
ditions with the concentration vs. depth pro
files, as determined from the RBS spectra in 
PartI, we. can infer the physicochemical and 
structural modifications occurring in the 
initially bilayered and subsequently multi
layered system. 

For ali those annealing conditions (tem
perature and time) for which the iron thin 
layer is not completely consumed, the iron 
and aluminium sheet resistivities give a domi
nant low resistivity contribution compared 
with the sheet resistivi.ties of the reacted solid 
phase Fe-Allflyers or the supersaturated solid 
solutions. The disappearance of the pure iron 
top layer and of the pure aluminium bottom 
layer can be f o llowed using the sheet resistivity 
values complemented by scanning electron 
microscopy (SEM). Previous measurements of 
resistivity in bulk specimens allowed investi
gation of the solid solution of iron into alu
minium [ 4] ando f the kinetics o f precipitation 
of intermetallic compounds of the Fe-Al sys
tem [5 , 6] . 

© Elsevier Sequoia /Printed in The Netherlands 
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Thc surfact• struciure clcarly chanJ.:cs at 
anneuling t('mperatures corrcsponding to dras
tk modifications in the sheet re sü<tivity and 
RBS spcctrum. 

2 . EXPERIMENTAL DETAILS AND RESULTS 

2.1. Experimental details 
The methods used for preparing the Fe-Al 

bilayered samples, as well as the annealing 
procedures, have been described in PartI [2]. 
As was said in Section 1, the samples used for 
sheet resistivity measurements were the same 
as those used for RBS analyses. Also, for SEM 
images, small pieces from the comer of these 
samples were taken. 

The sheet resistivity measurements were 
performed with a d .c. four-point probe in a 
linear array, with the points at equal distances 
from each other. For a ratio Sft (where S is 
the spacing between points and t the total 
thickness of the metallic layers) much greater 
than unity, the sheet resistivity can be obtained 
from 

where {1 and {2 are geometric factors, I is the 
electrical current and Vis the voltage . 

The oxidized silicon substrates guarantee 
an insulating base for the multilayered samples. 
Measurements at different sites and directions 
on the sample surfaces gave nearly identical 
results. 

The electrical resistivity of each layer is 
given by the product of the contribution to 
the total sheet resistivity due to that specific 
layer multiplied by the thickness of the layer: 

2.2. Experimental results 
The sheet resistivity results for the samples 

annealed for 60 min at a temperature between 
290 and 870 K in a high vacuum furnace are 
shown in Fig. 1. The corresponding RBS 
spectra are given in PartI, Fig . 1. We note 
that the sheet resistivity for the as-deposited 
sarnple is rather small because of the low resis
tivities of iron and aluminium compared wit h 
the resistivities of their alloys and solid solu
tions. In our particular case the resistivity is 
around 3 .5 pD. em, approaching the resistivity 
o f pure aluminium [ 7]. 
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Fig. 1 . Sheet resistivities R 5 of the Fe-AI bilayered 
samples isochronally annealed for 60 min at tempera · 
tures varying between 290 and 870 K . 

The magnitude of the sheet resistivity re
mains the same up to an annealing temperature 
of 550 K . For the sarnples annealed at 570 K, 
there is a slight increase in R ., and after an
nealing at 600 K a further increase is observed 
in R

5 
by a factor of about 4. Annealing at 

620 K again causes an increase in R 5 by a fac
tor of about 2, and finally at 650 K another 
increase by a factor of 2. Further annealing 
at a higher temperature does not cause any 
significant change in R 5 • 

The sheet resistivities of the sarnples sub
mit.ted to isothermal anneals ata temperature 
between 570 and 620 K, are given in Fig. 2 
(see PartI, Figs. 2-8, for the RBS spectra 
and concentration vs. depth profiles). The 
isothermal anneals at 570 K for times be
tween 20 and 120 min give a more or less 
constant value for R •. At 600 K a low R. value 
is obtained for the 10 and 20 min anneals, 
similar to the R 5 value measured for the an
neals at 570 K, but it increases significantly 
for the 40 and 60 min anneals, reaching a 
saturation value at this time. At 620 K the 
sheet resistivity also has a small value (com
parable with that for the previous tempera
ture) for the 1 O min anneal, but this v alue 
increases by a factor of 3 for 30 min and in
creases further for longer annealing times. 

The images obtained with SEM (magnifica
tion, 3000X) for the samples annealed for 

I 
I 

I 
I 

~ I 

I 
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60 min at t empcralures of 290, 570, 620 and 
650 K are shown in Filo( . 3. ln spection of th e 
pictures show s that th ere is modification of 
th e surfacc roughn ess after annealing at 570 K 
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Fig. 2. Sheet resistivities R 5 of the Fe-Al bilayered 
samples isothermally annealed at 570, 600 and 620 K 
for p eriods of time varying between 10 and 120 min . 

(Fíg . 3(b)) compared with th e as-deposítéd 
samplc (Fíg . 3(a)), however , this roughcr sur
fa cc does not indicate any defin ed strudure. 
After annealing at 620 K (Fig. 3(c)) , we sec 
a clear indication that grains are form ed at 
the outermost surface of the sample. The shape 
of these grains is not well defined. After an
nealing at 650 K (Fig . 3(d)), a much better 
definition of the grain shape, nam ely irreg ular 
rings, can be observed. An image , taken ata 
magnification of 10 OOOX of this last sample 
is shown in Fig . 4, where we can see in better 
detail the shapes of the grains formed at the 
sample surface. 

3. DISCUSSION AND CONCLUSIONS 

The sheet resistivity results for isochronal 
annealing (Fig . 1) reveal that there are metal-

Fig. 3 . SEM images of the surface of the F e-Al bilayered samples isochronally annealed (t = 60 min ) a t (a) 290 K , 
(b) 570 K , (c) 620 K and (d) 650 K. (Magnifications, 3000X. ) 
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Fig . 4 . SEM image of the surface of th e Fe-AI bi 
layered sample annealed a t 6 50 K . (Magnificatio n , 
lOOOO x .) 

lurgical transformations occurring in t he Fe-Al 
bilayered system in the t emperature interval 
between 55·0 and 650 K . 

The first change (by a factor of almost 2) 
occurs for the sample annealed at 570 K. lf 
the corresponding concentration vs . depth 
profiles (PartI, Fig . 3) are examined , it is pos
sible to attribute this increase in R

5 
to the 

diffusion of iron into aluminium. So, on the 
basis of the concentration vs. àept h profiles 
given in PartI , for the anneal at 570 K for 60 
min , we can say thnt there is a solid solution 
of iron in aluminium instead of the previously 
pure aluminium film ; this modifies the sheet 
resistivity of the metallic layered structure 
which is now the dominant contribution to 
the sheet resistivity and consists of the sheet 
resistivit y due to t he pure iron top layer and 
the sheet resistivity of the solid solution layer 
of iron in aluminium. 

Isochronal annealing of the Fe-Al bilayer 
at a temperature 50 K higher , namely at 620 K , 
causes R 5 to increase by one order of magni
tude, having an intermediate po int at 600 K . 
If we consider the RBS spectra in Part I, Fig. 
4 , and the concentration vs. depth profiles in 
Part I , Fig . 5 , we note t hat annealing at 600 K 
for 60 min produ ces a fairly thick layer , whose 
composition is a mixture of intermetallic com
pound precipitates, solid solutions of iron and 

9 .3 

aluminium, and Keparate phase prPcipitates of 
iron and aluminium . Below this laycr , th ere is 
certainly a Jayer consisting of a solid solution 
of iron in aluminium, and on top of it a layer 
of a solid solutio n of aluminium in iron . The 
dominant contrihution to R . in this situation 
is from th e solid so lutíon layers, although ali 
the evidence indicates that th e solid solution 
of iron in alumin ium is the layer of this multi 
layered syst.em which has a lo wer resistivit.y. 
For an anneal at. 620 K for 60 min , however, 
the RBS analyses revealed t.hat an intermetallic 
compound layer of homogeneou s stoíchio
metry was formed by the almost complete 
consumption of the iron and aluminium films 
(see PartI, Figs . 7 and 8). So, the value of R 5 

after this anneal is dueto the resistivity of the 
intermetallic compound formed. 

Finally, annealing at 650 K and higher tem
peratures led to an R 8 value which was higher 
by a further factor of about 2. This increase 
in R 5 corresponds necessarily to another metal
lurgical transformation , or in ot her words to 
the formation of a new phase at 650 K. This 
transformat ion is not detected by RBS, since 
there is nota drastic difference between Fig. 
1, spectra d and e, in Part I , but its ex istence 
is made clear by the change observed in R 5 • 

The existence of a metallurgical transformation 
between the 620 and 650 K anneals is suggested 
by the SEM images in Fig. 3, although we 
cannot establish the nature of these phases on 
the basis of only the SEM images. 

The sheet resistivity results for the Fe-Al 
bilayered samples subjected to isothermal 
anneals at 570 K (Fig . 2, lower curve) show 
that, as longas there is a bottom layer of alu
minium and a top layer ( of any reasonable 
thickness) o f pure iron, these layers dominate 
the sheet resistivity. Indeed, as is shown in the 
corresponding curve, the sheet resistivity does 
not vary significantly as the time of annealing 
at 570 K is increased. 

The same behaviour is depicted by the bi
layered samples isothermally annealed at 600 
K, but the low sheet resistivity regime is main
tained only up to annealing times of 20 min. 
Significant int erdiffusion of iron and alumin
ium across the original Fe-Al interface modifies 
the resistivities of bot h the iron and the alu
minium films , causing the observed increase 
in R 5 (see Fig . 2 in th e present article and 
Part I , Figs.4 and. 5 ). Further progress o f the 
interdiffusion process , fo llowing anneals for 
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times up to 60 min at 600 K, enhances th e 
concentration and depth of penetration of 
iron into aluminium and of aluminium into 
iron, bringing about a consequent further in 
crease in R •. For annealing times Jonger than 
60 min at 600 K, the pure aluminium film is 
completely consumed. There remains only a 
thin iron layer at the outermost surface, with 
a solid solution of aluminium in iron inside it 
as well as a bottom layer of a solid solution 
of iron in aluminium. These layers dominate 
the sheet resistivity, and they are the cause of 
the almost sat urating behaviour of the sheet 
resistivity for the 600 K isotherm. 

In the same way, the sheet resistivity results 
for the samples isothermally annealed at 620 
K are consistent with the concentration us. 
depth profiles given in PartI, Figs . 7 and 8 . 
After an anneal at 620 K for 60 min, the iron 
and aluminium signals of the RBS spectrum 
reveal the formation of a thick plain layer of 
an intermetallic compound which is respon
sible for the observed value of the sheet resis
tivity, and whose spatial and stoichiometric 
stabilities introduce the saturating trend in 
the corresponding R 5 curve . According to 
PartI, Fig. 8 , the thickness of the intermetallic 
compound layer that was formed by the solid 
phase reaction o f the original F e- Al bilayered 
system was 400 nm. The nature of this inter
metallic compound layer is suggested by the 
shape of the irregular rings observed by SEM 
in Fig . 3(c) , but it cannot be unequivocally 
identified here . The identification o f the phases 
formed during the metallurgical transforma
tions occurring in the Fe-Al bilayered system 
will be the subject of Part III [3) of this series, 
where we show that the intermetallic com
pounds Fe2 Al5 and FeA16 can be formed de
pending on the annealing temperature. 

9 4 

In condusibn, we have d et ermin ed th e 
influence on the sheet resistivity of the inter 
diffusion and solid phase reaction processes 
occurring in the Fe-Al bilayered system. Com
parison o f the results o f the present work with 
the RBS data in Part I allowed us to identify 
the principal contributions to the electrical 
resistance of the different components of th e 
multilayered structures formed . The charac
terization of the outermost surface structure 
by SEM gave a complementary picture of the 
intermetallic phases formed following com
plete consumption of the original iron and 
aluminium thin films. 
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CAPITULO IV 

REAÇAO NA BICAMADA Fe-Al 

IDENTIFICAÇAO DAS FASES 

IV.l-Introdu~~o 

O estudo da interdifus~o apresentado no capitulo I 

mostrou o aparecimento de platós (à temperaturas de 600, 620 

e 650 K> os quais indicam a possibilidade de fo~'ma~~o de 

fases. No capitulo III, as drá s ticas mudanças nas medidas de 

t'esist~nc ia de folh a ob servadas às mesmas tempet'a t ut'as, 

também s~o indicio de que algumas transformaç~es metalórgicas 

podem ter ocot't'ido. Entt'etanto, para se identificar quais 

prod u tos aparecem como resultado destas transformaç~es deve-

se t'eCOt't'et' a técnicas e :-: p e t' i mentais ap t' OP t' i a das. E 

impo r tante q u e se tenha uma idéia de quais fases podem 

ocorrer como produto da reaç~o entre o Fe e o Al, e pa~-a 

tanto deve-se recorrer ao diagrama de fases de equilibrio 

para este sistema. 

IV.2-Sistema Fe-Al 

O diag r ama de fases de eq u il íb rio do sistema Fe-Al 

<Fig.IV.l) é bas tant e c on h ecid o e tem sido 1 a t'gamen te 

e studado por diversos autores (ver refer~ncias [59,69,70]). 
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Fig.IV.l-Diagrama de fase do Fe-Al. 

Este sistema tem a peculiaridade de possuir' um 

gt•ande intervalo de solubilidade sólida do Al no Fe no qual 

s~o encontt·adas super redes formadas pelas fases e 

AlFe. F'Ot' outt'O lado, a solubilidade sólida do Fe no Al é 

praticamente nula, chegando a um má x imo de 0,03 at.% a 825 K 

[ 71 ' 72] . A t'eg i ~o 

campos: uma t•eg i ~o 

...,<FeAl> 
L 

ocot't'endo 

de solu~~o cÍ. -Fe é dividida 

cÍ__,<B_..> a qual é subdividida 
L L 

em 

reversivelmente a temperaturas 

em 

2
<h> ,e bai:-: as, cl...., ( 1). Esta tt·ansfor·ma~~o ocot're a 

L 

vát' i os 

duas 

altas, 

1076 K 

e é dependente da temperatura. Exis te também uma transi~~o de 

J_ ...., (h) 
L 

par· a r ' 
~ ...., . 

L 
A 825 K e a 26.8 at.% de Al se 

transforma em uma estrutura ordenada do tipo DO~( Fe_Al>. -· . .:: . 

E :-: istem outras quatro fa ses intermediárias além da 
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f a s e F e 7 Al as qu a i s s~o e s táve i s : 
. .J 

i) a f ase for-mad a. 

per· i tet icamente a 1505 e estável somente a altas 

temper-aturas com fronteiras ainda incertas, possuindo uma 

estrutura 

poderia 

p a r·árne t t' OS 

bcc comp 1 e:<a .. Segundo Taylor e Jones [ 73]' esta. 

possui t' ainda 

sim i lat·es aos 

uma es t t ' U tu t'a 

do FeAl""; 
..::. 

i i> a 

he x a.gonal 

fa.se FeAl"" 
..::. 

com 

é 

form a da por rea~~o peritectóide a 1426 K e se cristaliza numa 

e s t t' u tu t' a. romboéd t' i c a comp le:<a.; i i i) a fase Fe""Al"" 
..::. ...J 

com 

estrutura ortorrOmbica d e p e'.t' ame t t ' os a =7,660, b=6,390 e 

o 
c=4,195 A contendo 72 at./. de Al com 14 átomos pOt' célula. 

u.nitát'ia. [74J; i v) a fase ou mais p t'ec i sarnen te 

formada periteticamente a 1333 K tem uma estrutura 

monocl inica. com 100 átomos pot' célula unitát'ia cujos 

o 
parâmetros de rede s~o a=15,489, b=B, 0831, c=12,476 A com 

~=107° [72]. 

Recentemente tem havido grande interesse no estudo 

de fases metaestáveis e quasi-cristalinas [75-78] em ligas de 

Fe-Al. A fase metaestável FeA1
6 

é um exemplo tipico. Esta 

fase possui estrutura ortorrómbica com parâmetros de t'ede 

o 
a=6,492, b=7,437 e c=8,788 A com 28 átomos pot' célula 

uni tát' i a [74, 79] . Estas fases s~o obtidas por t'es f t' i amen to 

rápido ou por bombardeamento iónico. 

Pa ra se obter informa~~es que permitam iden tificar' 

quais destas fases aparecem na bicamada de filmes finos de 

Fe-Al q uando s u bmetida a tratamento térmico em vácuo, por que 

apat'ec em, e qual o intervalo de temperatura em que cada uma 
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delas é estável, utilizou-se duas técnicas disponivei~ que se 

complementam, CEMS e Difra~~o de Raios-X. 

Amba s técnicas muito conhec idas e 1 a t' Çj<:\men te 

utiliza.das na identifica~~o de compostos que o c o t' t' f?m nas 

t t'ans f ot•ma~ eles metalórgicas [80-85] tendo sido empregadas em 

i númet· os t t' C.~ba 1 h os realizados em nosso Instituto [ 86 -- 89]. 

Para que se possa ter uma idéia de como se adquire informa~~o 

t'espei to de uma dada fase, passaremos a d esc t'eve t' 

t' esum i d amen te o funcionamento de cada uma destas técnicas. 

IV.3-CEMS 

A espec t t'oscop i a M6ssbaue t·, na geomet t' i a de 

retroespalhamento, é uma ferramenta muito con veniente pat'a 

• estudos dos fendmenos de sup e t' f i c i e, como pOt' e :-: emp lo 

em filmes finos, desde que estes contenham um isótopo 

M6ssbauet'. 

Quando um nücleo atdmico absot·ve 

t•essonantemen te, a dese:-: c i ta~~o pode o c o t' t'e t' pot' dois 

p t'ocessos concot't'en tes: pela emiss~o de um fóton, ou via 

convers~o interna de um elétron. 
57 

No caso do isótopo de Fe, 

91 dos decaimentos s~o por convers~o interna. Estes s~o 

seguidos da emiss~o de e 1 ét t'ons Auget' e de Raios- X 

decor' t'en tes d o t' e a t' t' a n j o d a COt'O a e 1 e t t' b n i c a • Assim, as 

• 
r·essonànc i as podem ser' observ adas median te dois tipos de 

arranjos experimentais: por absor~~o de radiaç~o, medindo- se 

a r·eduç~o n a intensidade do fei:-:e de Raios-r que passa 
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a tr-avés •d a a mos tr-a, o u po r re-emi ss~o me dindo-se fótons o u 

elétro n s d ec o r r en tes d a desexc it a~~o nuc lea r . 

A Espectros copia M~ssbauer de Elétrons de Convers~o 

<CEMS) consiste em se observar as t' essonánc i as nucleares 

mediante a. detec ç~o do s elétrons emitidos p t'oven i entes da 

dese x citaç~o nuclear . Estes elétrons possuem alcance limitado 

na ma t é t' i a . 
57 Para o Fe por e xemplo, os elétrons de convers~o 

da camada K, que r-ep t'esen t am 81 I. dos eventos, possuem 

energia de 7.3 keV , o que limita o seu alcance no Fe em 200 

nm [90J. Estes mesmos elétrons teriam um alcance muito maior 

no Al <ao redor de 500 nm). Assim para a bicamada em quest~o 

a p t'of u nd i da. d e que se pode a n alisa r é da ordem de 500 nm 

[ 91]. 

' Um espectrómetro CEMS difere de um espec t t'ómet t' O 
• 

M~ssbauet' de t t'ansm i ss~o apenas pela geomet t' i a e pelo 

detector. Utilizamos como detector um contador proporcional a 

gás c o n s t t' u i do de maneira a permitir que a super-ficie da. 

amostr-a fique e xposta a radiaç~o dentro do detec tot', veja 

Fig. IV. 2. O gás utilizado consiste de uma mistura de He com 

5'1. de metano que flui constantemente pelo detector . 

... 
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ada.p tada 

mo v i me n to 

Doppl et' , 

caso d o 

Fig. IV.2-Diagrama do espedr·l~llnetro P10ssbauer e do 
detector. 

Como se pode ver da fig u ra a fonte t' adioati v a é 

a um transdutor eletromec ~n ico q ue l he impr ime u m 

de vai - e-vem necessário à var iaç~o pOt' e feito 

d a energia dos fó t ons 1 
57

Fe corresponde a 

e mi tid a p e l a fo nt e , qu e n o 

14.4 keV . o t t'ansdu tot' 

e 1 et t'omecê:tn i co é alimen tado por um se r vo-amplificador q u e 

recebe u m sina l p e ri ódico p rov e ni e n te d e um ge r ado r de onda, 

que em nosso caso cot't' e sponde a uma onda tt' iangulat' 

pe t' i ód i c a. De s te mod o a fon te t' a d i o a t i v a desenvolve um 

movimen to de vai -e-ve m c o m acele raç~o constan te . Cada e v e n to 

de absot'ç~o r e sson an te n a a mos t r a tem como c onseq u éncia um 

p u lso de tens~o no d etec t o t' , q ue a p ós se t' p t'ocessad o 

e 1 et t'ón i c a me n te é con tad o p or u m anal isador mLi lt i c a n al q u e 

no mo do MCSCMulti -Chann e l Scaling ) . Neste mod o o 

multi c anal tem sua varredura s incronizada co m o mo v ime nto da 

fo n te atravé s d a onda t riang u la r q u e con trola o transdutor . A 

cada in s tan t e , o sina l rec e bid o é e nd e r eçado e contado em um 

c a nal q u e c orresponde à v elocid a de relativa entre f o n t e e 
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a lvo (veja Fig.IV.2>. o t'esu 1 tado é um espec t t' O que 

corres pon de a contagens versus velocidade relativa • 

t'el at iva 

Mtlssbauet' 

E:< i s te uma c ot't'espondên c i a en t t' e a velocidade 

e a energi a dos fótons d a fonte. o 

rep r e sen ta a s energias d e ressonancia dos 

espec tt' o 

núcleos 

na amos tt'a , medidas em relai~O à enet'g i a dos decaimen tos 

radioativos dos núcleos d a fonte. Se os núcleos da amostra e 

da fonte forem idênticos, espera-se que a ressonancia se dê 

quando 

alguma. 

a 1 tet'ada, 

velocidade relativa entre eles for nula. Se pot' 

a distribuii~O de ca.t'ga nos núcleos fo t' 

pode ocorrer que os niveis energéticos dos núcleos 

da. amostra fiquem deslocados em rela~~o ao s da fonte. r>~es te 

ca.so é de se e s perar que a ressonância se dê a velocidades 

de zet'O, para o lado positivo ou negativo. Esta di fet' en tes 

di fet'en ia em enet' gia de t' essonánc i a é dada pela. enet'g i a 

Dopplet' que o t r ansduto r entrega a fonte. A a 1 te t'ai~O da 

distt'i bUii~O de carga dos núcleos pode se dar por efeito de 

q u imicas de um núcleo Mbssbauer aos outros q ue 

fot'mam uma dete rmi nada matriz cristalina. Assim pat'a cada 

matriz cristalina onde o núcleo Mt!ssbauer está emb utido há um 

deslocamento diferente da v elocidade de ressonância chamado 

Outt'as de deslocamento i somét' i co, ó, 
a que está sujeito a 1 tet'at;:e!es 

vizinhant;:a do núcleo 1"1bssbauet', 

de c a mp o s elétricos e ma gnéticos . 
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Fig.IV.3- Diagrama esquemático g~ nlveis de 
energia e espectros t1picos para o Fe. 

Se um nücleo M~ssbauet' est i vet' sujeito a um 

gradiente de campo elétrico e x terno ocorrerá um desdobramento 

dos niveis de enet'g i a nu c l eat'eS, chamado desdob t'amen to 

quadupolar elétrico, que pode ser causado por uma assimetria 

de ca rg as que rodeiam o nücleo M~ssbauer . Este desdobramento 

Ot'igina duas ressonâncias, cuja diferen~a também é expressa 

em mm/s e é designada por A EQ <veja F i g. I V. 3b) . 

Se um nücleo M~ssbauer estiver sujeito a um campo 

magnético, o c o t' t'e t'á o efeito Zeeman nuclear o qual Ot'igina 

seis linhas de ressonância (veja Fig.IV.3c). Este efeito é 

causado geralmente pelo campo magnético hipet'fino, H, que 

atua sobre o nócleo. Como se conhecem os momentos de dipolo 

magnéticos dos estados nucleares envolvidos na t t'ans i ~~o, 

obtém-se do e spect ro M~ssbauer o valor de H. 

Pelo que foi dito até aqui, o uso da espectroscopia 

M~ssbauer como técnica de análise reduz-se, no presente caso, 

a conhecet' os pat' âmett'os 6. EQ e H quando o núcleo 
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M~s s b auer se e nc ontra nas mais variad as situa~~es em rel a~:Xo 

à s ua vizinhan~a e ent:Xo percorrer o caminho inverso, isto é, 

medir os p ar áme tros M~ssbauer e verificar qual a situa~:Xo que 

os pt"oduz iu. Entt'etanto numa situa~~o t'ea 1 , os nú.cleos 

cada um Mt> s sbauet' espalhados em uma amostra est~o cercados, 

deles, pot" vizinhan~as diferentes. Desta fot·ma o espec t t'O 

obtido é uma superposi~~o dos espectros gerados por cada uma 

destas situaçbes . As áreas sob os espectros relativos a cada 

s~o proporcionais ao nGmero de nGcleos em cada 

uma destas situa~bes, o que é indicativo da proporç:Xo com que 

cada uma das fases ocorre na amos t t'a. Há, por-ém, outt'OS 

f a tot· es q u e alteram esta relaç~o que, p o t ' s i m p 1 i c i da de 

ser~o tratados aq u i. Para detalhes ver referências [80-83] . 

Vé-se de imediato que a análise de um espectro M~ssbauer é 

uma tarefa complicada que exige alguma informaç~o adicional 

sobre as fases que podem ocorrer no sistema estudado. 

A partir de dados disponiveis na literatura sobre os 

v a lot·es de Ó, ÔEQ e H para compostos de Fe e Al pode-se 

identificat' as fases intermetálicas formadas na bicamada em 

quest~o. A Tabela IV. 1 apt"esenta espec t t"os tipicos e 

pat•ámet t'OS 

e :-: istentes 

M~ssbaue t" par-a 

na. 1 i te t-· a tLwa 

relativos ao Fe metálico • 
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Tabela IV.1-Par~~etros MOssbauer e espectros 
característicos do sistema Fe-Al. 

00000 --v ~ . o -14 : 0.002.. 
Monomer 00000 mm/s oo•oo 

00 0 00 

00000 v t ,.011: ~0:? 00000 Otmer oo••o ll[q , OJ7!0n, 
00000 

00000 -y 6-..o 2~ ~o o·. • 
Vacancy 00000 

00 •o ll[q .. (, • 
00000 

00000 v ó=-015:001 •• 
Interstittol 00000 

oooeoo 6Eq . C.~-:"·• 
00000 

~ '{{ ó-.0~3:00~ 

Grotn- Mq-) ~ 
Bounçlary 

o 

ooo•o -v 6 ... 015:00' 

Cluster oeeeo /lFq: 032: 001 
oeeoo 
00000 

Ortho- T ó :02 2: 001 
AI 6 Fe rhombtc liEq :026: 001 

Fe . 1site 

Monocl inic T ó ::-0 20 

Al13 FeL ~Eq t "'O 
F e 5 sttes ~Eq2 :040 

A1 5 Fe2 
Ortho- -v- 6 : o 23 

rhombtc t.E q • O 46 

eoeoe 

' 
6:028:001 

AIFe oeoeo 
eoeoe 
oeoeo 

Ant i-Doma in oe.Q.t_Q ~ Ó'=-03<.-024 10
• eo:oeo 

Boundary ot•o• -c- oeo • a! I•Q N2 lem;:>Prctur e 
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efeitos de i lustt- a~;~o e compar.ac;:~o COIT1 os 

resultados obtidos no pt'esente tt-aba 1 h o, mostr-a-se na 

Fig.IV.4 abaixo os espectros Mbssbauer para as fa ses Fe
2

Al
5

, 

e solui~O só lid a de Feno Al de dois dos mais 

importantes estudos no sistema Fe-Al [74,93]. 

a 290r-------------------------~--~ 
b SOLIO SOLUTION 

o 
8 
' (!) 
1-
z 
:::> 
o 265 
u 

260 -

-1.0 -0.5 o 0 .5 

Fig. IV.4-a)Espectros 11/lssbauet' para as 
F e ~AJ 13 , FeAl,~.. e solu~~o sólida de F e em Al 
bl EspeCtro l'lôssbauet' do Fe?Al" [74J. . ;,; 
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IV.4 - Raios - X 

Os difr-atogramas fot'am obtidos usando-se um 

d i f t ' a t O me t t' o Siemens convencional, cuja geometria é própria 

para obten~~o de difratogramas pelo método do pó. Este método 

comp t'eende a da amost t' a e sua subsequente 

em pó com granula~~o homogênea para gat'an ti t' 

que haja u ma estatística suficiente pat'a t'ep roduz i r 

corretamente as rel a~ ~es entre as intensidades das linhas de 

di ft'a~~o. Cada particula de pó atua como um pequeno cristal 

orientado aleatOriamente em rela~~o ao feixe monocromático de 

Raios-X que incide sobre a amostra, onde é 

convergir no detector <veja Fig.IV.5 ). 

MLI:HDOI. M 

~lltÃo l>t 

LON~I\Hn 

Fig.IV.S-Diagrama esquemát ico de um difratO.etro. 

difr-atado, indo 

A geomet ria é tal que uma rotaiâo de 8 na amostt'a 

c o t' t'esp o n de a uma t' otaçâo de 28 no detectot' dut'an te a 

e x posiçâo da amostra ao feixe . 

Quando s e e mprega e st a geometria para a nál ise de 

f i lmes finos (ou monoct' i s ta i s) o efeito de ot' i en taçâo 

pre fe rencial pode mascarar o aparecimento de muitas re fle x ~es 
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i mp o r~ t a n t es, •de modo q ue d eve-se tomar cuidados adicionais. 

Par" a contornar e s ta dificuldade utilizou-se um dispositivo 

que pet' m i ti u o giro da amostra num plano pet' pend i cu 1 ar ao 

plano de i nc: i c.1én c i a [89]. Os efeitos de te x tut' a e de 

.. 
ot' i en t a t;:~o p t'e fet' enc i a 1 pudet'am ser eliminados 

completamente, e como consequéncia as intensidades da s linhas 

n:3:o puderam ser usadas para cálculo de propor~~o das fases 

formadas e nem de identifica~~o de estruturas. Entt-etanto, a 

1 o c a 1 i z a~ ~o das linhas, aliada às informat;:~es oriund a s dos 

espectros de CEMS, permitiram identificar as fases presentes 

nas amos t t'as. No caso particular do FeA1
6

, estas informa~~es 

praticamente inexistem. Muitos pesquisadores [79,95] comparam 

as linhas obtidas pa r a o FeA1
6 

com as do composto MnA1
6

, que 

é também com p at'âmet t'OS de t'ede a=6,4978, 

• o 
b=7,5518, c=8,8703 A [77J, e possui espectro de difra~~o bem 

conhecido. 

I . Todos os planos de r~ef l e :-: ~0 possiveis par~ a os 

compostos de Fe-Al e:-: i s te n te s , assim como os á:ngulos de 

foram obtidos tanto a partir do arquivo PDF [94] 

como pelo cálculo que toma os planos de refle x ~o pet'm i ti dos 

pat'a cada e s t r~ u t u t' a [85] e usa os p a t'á:met t'os de r~ede 

tabelados para cada composto [79,59]. Na Tabela IV. 2 aba i :<o 

listamos todos os planos de refle x:3:o possiveis, e ângulos de 

.. 
difraç~o para alguns compost os de Fe-Al e xis tentes . 

.. 

107 



• 
.. 

• 

na fase 

----- --------

Tabela IV.2-Planos de reflexlo posslveis para 
alguns co~ostos de Fe-Al. 

FPAI
0 

FP
2

AI
5 

• r c r r r c • C 'C' e:::::. :·~ :~~::::: • =~ 1. :: c:. r t:: ::-s r~ 

h ~ I 28 h ~ I 28 h ~ I 28 h k I 28 h k I 28 

------------------------------------- ------------------------------------------------------
O I I 18.22 1 O I I 29.60 I I I 45.31 I I O 52.78 I I O 51.81 

I I O 21.23 I I O 21.05 2 o o 52. 82 2 o o 77 .89 2 o o 7b. 35 

I O I 19.87 I O I 28 . 17 27 o 77.'15 7 I 1 100.52 2 1 1 98.38 

o 2 o 27. 9b o 2 o 32.60 3 I I '/S. OS 2 2 o I :r.\. 49 2 2 o 121.84 

o o 2 23 . 63 o o 2 50.60 2 2 2 100. 77 3 I O 167. 44 3 I O ISS. 45 

2 o o 32.28 2 o o 27.r7 4 o o 125. 64 

1 2 I 34 . 55 1 2 I 43.60 

1 I 2 31.90 1 1 2 55. 42 

2 I I 37. 32 2 I I 40.58 

o 2 2 Jb. 92 o 2 2 é I. 53 

2 2 o 43.23 2 2 o 42.88 

2 o 2 40.44 2 o 2 58. 3b 

O 3 I 44 . 24 O 3 I 56.37 

I 3 O 45. éE I 3 O 51.83 

O I 3 38.55 O I 3 é2.8J 

I O 3 19.52 I O 3 81. 39 

3 I O 51.48 3 I O 44 . 4b 

3 O I 50.00 3 O I 48. 57 

2 2 2 49.85 2 2 2 b8 . 4é 

I 23 49. 02 

I 3 2 52.07 

2 I 3 51.14 

2 3 I 55. 8) 
===--========--=:--========::=:_.-::::=~= 

Na sec~~o seguinte apresenta-se o estudo de rea~~o 

sólida e iden tifica~~o de fases que o c o t' t'e t'am na 

bicamada de filmes finos de Fe-Al ( ar-tigo 3). 
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ABSTRACT 

This is the third o f a series o f articles con
cerning the experimental inuestigation of the 
interdiffusion processes and solid phase reac
tions occurring in Fe-Al bilayers subjected to 
furnace annealing, ion beam mixing and the 
simultaneous combination of these two types 
o f metallurgical treatment. 

In this article, we describe the characteriza-
, tion o f the phases formed during the solid 

phase reaction between the two components 
of the bilayer under different thermal anneal
ing conditions, by means of conuersion elec
tron Móssbauer spectroscopy and X-ray 
diffraction. It is demonstrated that there are 
two metallurgical transformations occurring 
in this bilayered system. The first occurs on 
annealing at about 600 K with the formation 
o f the Fe2Al5 phase. The thickness of this 
intermetallic layer increases, consuming iron 
and aluminium from the original films, with 
increase in the temperature and time of an
nealing. The second takes place on annealing 
at and abo ue 650 K, producing the m etastable 
phase FeA l6 , which is seen in this work to 
remain stable up to at least 930 K. 

1. INTRODUCTION 

In· the two previous articles Part I [ 1] and 
Part li [2] o f this series, we have determined 
the annealing conditions for interdiffusion 
and reaction in the Fe-Al bilayer to o ccur. 
The discussion of several experimental aspects 

0025-5416/87 / $3 .50 

revealed in these articles, such as the holdup 
effect of the diffusion process, the reaction 
kinetics, the drastic increase in the sheet resis
tivity and the nature of the grains of the pre
cipitates formed in the outermost surface, 
required a characterization o f the intermetallic 
phases of the Fe-Al system that are formed 
as interdiffusion and solid phase reactions 
under furnace annealing proceed. 

In the present article, we report on the 
results of the phase characterization at the 
surface layers of the same samples that were 
previously subjected to RBS, sheet resistivity 
and scanning electron microscopy (SEM) 
analyses. The methods used were 57Fe conver
sion electron Mõssbauer spectroscopy (CEMS) 
and X-ray diffraction. It will be demonstrated 
that these two analytical techniques, combined 
with the concentration us. depth profiles ob
tained in Part I [ 1] and the sheet resistivity 
measurements and SEM irnages in Part li [2], 
give a consistent characterization o f the phases, 
whether solid solutions or intermetallic com
pounds. 

The characterization of the intermetallic 
phases formed by thermal annealing at tem
peratures between 870 and 940 K of an iron 
thin film evaporated on an aluminium substrate 
has been performed previously by Preston [ 3 ], 
who identified the Fe4 Al 13 phase. This result 
is completely different from those of the 
present work. Another paper by Gaboriaud 
and Jaouen [ 4], in which an Fe-Al bilayer 
anne.aled at 77 O K was character ized, gives 
evidence of an intricate mixture of Fe3 Al, 
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Fe-Al and Fe2 Al 5 , which also disagrees with 
the results of the present work . A third paper 
concerning the annealing at temperatures 
between 770 and 870 K for 20 min of a previ
ously ion-beam-mixed Fe-Al bilayered system 
[ 5) shows the precipitation o f a metastable 
Fe3 Al phase at 770 K, which decomposes into 
phase-separated systems of iron and aluminium 
at 870 K. 

2. EXPERIMENTAL DETAILS AND RESULTS 

2.1. Experimental details 
The Fe-Al bilayered samples were obtained 

by sequential thermal evaporation of alumin
ium and iron in a high vacuum chamber (p = 
2 X 10-5 Pa), using oxidized silicon as the sub
strate. The iron film was 100 nm thick and 
the aluminium film 500 nm. The sequential 
deposition of iron and aluminium was per
formed without breaking the vacuum in the 
chamber, in arder to k.eep the Fe-Al interface 
as free as possible from iron or aluminium 
oxide layers. The substrate temperature during 
deposition was kept at 290 K. 

The thermal annealing of the bilayered 
samples was performed in a high vacuum 
(p = 2 X 10-5 Pa) furnace at temperatures 
that varied between 290 and 870 K. 

The CEMS data were obtained in a back
scattering geometry. A proportional counter 
through which He-5%CH 4 was allowed to 
flow was added to a conventional constant
acceleration Mossbauer spectrometer. A source 
of 57Co in a rhodium matrix was used. All the 
CEMS measurements were performed atroam 
temperature. Further experimental details and 
data analysis can be found in recent reviews 
[ 6- 8). 

The X-ray diffractograms were obtained 
using a Siemens diffractometer, with a Debye
Scherrer camera and a rotating-plate sample
holder system perpendicular to the incidence 
plane, in arder to minimize the effects of the 
crystallographic preferential orientations of 
the samples: Co KQ radiation was used. The 
effects of texture cannot be eliminated co m
pletely, however , and as a consequence the 
intensities of the diffraction lines cannot be 
used to calcula te the proportions o f the phases 
formed. Apart from this problem, the X-ray 
patterns show the transitions occun·ing in the 
Fe-Al system as the thermal anneals proceed . 
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2.2. Experimental rcsults 
The CEMS spectra for the Fe-Al bilayers 

subjected to isochronal anneals for 60 min at 
a temperature between 270 and 870 K are 
shown in Fig. 1. The corresponding fitting 
parameters are displayed in Table 1. The CEMS 
spectrum obtained from a pure iron foil is 
given in Fig. 1, spectrum a, for reference . In 
Fig. 1, spectrum b, we show the spectrum 
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Fig. 1. 57Fe CEMS spectra: spectrum a, apure iron 
foi!; spectrum b , an as-deposited F e-Al bilayer pre
p are d as described in Part I [ 1] ; spectra c- g, bilayere d 
samples annealed at various different temperatures 
for 60 min . See text and Table 1. 
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TABLE l 

Mossbauer paramcters from the fittings of the spectra shown in Figs . l -3 

Annea/ing H f:lEQ Óa r Relative area Phases 
lemperature (kOe) (mm s- 1 ) (mms-1 ) (mms- 1 ) (o/o ) 
(K) 

As deposited 330 o o 0.28 82 0'-Fe 
As deposited o o 0.02 0.39 14 -y -Fe 
As deposited o o 0.46 0 .47 3 Solid solu tion 

600 330 o o 0.28 23 a-Fe 
600 o o 0.03 0.35 18 -y-Fe 
600 o 0 .52 0 .25 0.33 59 Fe2AJ 5 

620 
620 . o o 0.02 0.35 15 -y-Fe 
620 o 0.50 0.25 0.33 85 Fe2AJ 5 

650 
650 o o 0.03 0 .35 11 -y-Fe 
650 o 0 .37 0 .21 0.44 89 FeA16 

870 
870 o o 0.01 0 .31 9 -y-Fe 
870 o 0.30 0.22 0.38 91 FeA1 6 

H is the hyperfine magnetic field at the site of 57Fe nuclei ; f:lEQ is the electric quadrupole splitting; ó is the 
isomer shift and ris the linewidth of each component of the fitting [ 6-9]. The last column indicates the corre· 
sponding phases of the Fe-AI system described in the literature. Typical errors for th e fitting parameters are 5% 
in H , f:lEQ and ó. 
a Relative to 0'-Fe . 

taken from the as-deposited sample. The fitting 
of this spectrum is better explained in Fig. 2, 
where the so-called "stripping procedure" [9] 
is used to show that, apart from a-Fe, the 
other components of the fitting are two sin
glets, one due to solid solution of iron in alu
minium, and the other dueto 't-Fe precipitates. 
The identification of the solid solution of iron 
in aluminium by its Móssbauer parameters 
was performed by comparison with the almost 
complete list of Móssbauer parameters for 
the defects and phases of the Fe-Al system 
given by Nasu et al. [10]. We interpreted the 
central singlet in Fig. 2, spectrum b, as being 
dueto small precipitates of 1-Fe coherent 
with the aluminium lattice. The idea was orig
inally proposed by Longworth and Jain [11] 
for 57Fe irnplanted into a copper substrate. 
They observed the same singlet in the CEMS 
spectrum, and they ascribed it to 1-Fe preci
pitates with a grain size o f more than 1 O atoms 
which formed at the intersection of the dis
location loops, grain boundaries and other 
damaged regions produced by the bombarding 
57Fe ions. The similarity between their system 
and that in the present work arises because the 

1 1 1 

surface of the vacuum-deposited aluminium 
layer has a very large density of the above
mentioned extended defects, which makes 
the near-interface region favourable for 1-Fe 
precipitation. The central singlet observed in 
the CEMS spectra in ref. 5 is certainly also 
due to 1-Fe, although that was not the inter
pretation given to it by Godbole et al. 

In Fig. 1, spectrum c, we show the CEMS 
spectrum for the sample annealed at 570 K 
for 60 min. There is a noticeable decrease in 
the relative spectral area o f a-Fe. However, 
it is rather difficult to identify the other com
ponents of the spectrum. In view of this, we 
did not proceed in fitting this spectrum. 

In Fig. 1, spectrum d, we show the CEMS 
spectrum for the sample annealed at 600 K, 
where we can see a much larger decrease in 
the a-Fe component and an increase in a 
quadrupole doublet whose Móssbauer param
eters are given in Table 1. These parameters 
resemble those obtained by Stickels and Bush 
[ 12] for Fe2 Al5 . The contribution from the 
1-Fe singlet remains, and we cannot rule out 
a solid solution contribution as well. At 620 K 
(Fig. 1 , spectrum e) the Mossbauer spectrum 
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Fig . 2 . Example of t he "stripping " procedure for data 
reduction, used in the analyses of some of the CEMS 
spectra of this work: spectrum a , the same spectrum 
as in Fig. 1 , spectrum b , with only the a-F e compon
ent fitted ; spectrum b , the spectrum obtained by 
subtracting the a-Fe component from spectrum a , 
fitted by two singlet components . See text and 
Table 1 . 

consists of the Fe2 Al5 quadrupole, the -y-Fe 
and eventually solid solution singlets. 

In Fig . 3 , we show the CEMS spectra from 
samples isochronally annealed for 60 min at 
620, 650 and 870 K, measured on a reduced 
velocity scale. This type of measurement 
allows us to see in better detail the nature of 
the spectra shown in Fig. 1, spectra e- g. So , 
Fig. 3 , spectrum a, shows the Fe2 Al5 quadru
pole doublet and the -y-Fe singlet with relative 
spectral areas of 85% and 15% respectively . 
In Fig. 3, spectrum b, we can observe a change 
in the magnitude of the quadrupole doublet 
from 0.50 to 0.37 mm s-1 , representing a new 
phase also reported by Stickels and Bush [ 12 ], 
namely the metastable FeA16 phase . Finally, 
in Fig. 3, spectrum c, we can see that t he 
FeA16 is still present after annealing at 870 K 
for 60 min. A CEMS spectrum taken from a 
bilayered samp le annealed at 930 K for 60 min 
gave a result identical with that in Fig. 3, 
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Fig. 3. 57F e CEMS spectra taken ata reduced velocity 
scale for the sam e samples as in Fig. 1 : spectrum a , 
the same spectrum as in Fig . 1, spectrum e; spectrum 
b, the same spectrum as in Fig. 1 , spectrum f; spec
trum c , the sam e spectrum as in Fig. 1, spectrum g. 
See text and Table 1. 

spectrum c . Another aspect revealed in Fig. 3 
is that the relat ive spectral area due to -y-Fe 
decreases with increasing isochronal annealing 
temperature (see Table 1). This can be inter
preted as an effective decrease in the concen
tration o f -y-Fe precipitates due to the decrease 
in the density of extended defect clusters in 
the aluminium film capable o f accommodating 
-y-Fe precipitates. 
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The isothermal anneals at 600 K of the 
bilayered samples gave the CEMS spectra in 
Fig. 4. These are complemented by Fig . 1, 
spectrum d, where the spectrum for the sample 
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Fig. 4 . (a) 57 Fe CEMS spectra for the samples iso 
thermally annealed at 600 K ; (b) a spectrum taken at 
a reduced veloci ty scale for the same sample as in 
PartI, Fig . 4, spectrum d. 

annealed at 600 K for 60 min is shown. The 
evolution of the reaction leading to the for
mation of the Fe2 Al5 intermetallic layer is 
clearly seen, especially the progressive disap
pearance of the a-Fe component of the spec
trum, as the iron film is consumed in the 
reaction . The asymmetry of the spectra, how
ever, indicates the presence o f -y-Fe precipitates 
in the remaining aluminium layer for all an
nealing times (see also PartI, Figs. 4 and 5). 
The reaction kinetics at 600 K could in prin
cipie be determined from the fittings of Fig. 
4 and Fig. 1, spectrum d . However, this would 
in volve severa! correction factors for the recoil
free fraction of -y-ray absorption by the dif
ferent phases, which are not well defined. 

One relevant aspect of the reaction kinetics 
at 600 K is the confirmation, given in Fig. 4(b), 
that the final composition of the surface 
(after annealing at 600 K for 120 min) is 
Fe2 Al5 and -y-Fe, with spectral areas in the 
approxirnate proportions of 85% and 15% 
respectively. This result will be discussed in 
Section 3 in the context of the previous RBS 
and sheet resistivity analyses performed on 
the system. 

X-ray diffraction analyses of the isochron
ally annealed samples (t = 60 min) are pre
sented in Figs. 5 and 6. The as-<leposited 
sample diffractogram displays only the lines 
corresponding to diffraction by iron, alumin
ium and the silicon substrate. The intensities 
of the iron and aluminium lines are seen to 
decrease as interdiffusion and reaction pro
ceed. After annealing at 620 K, the lines cor
responding to the crystallographic planes of 
a-Fe have almost completely disappeared, the 
Al(ll1) line at 45° has a much reduced inten
sity, and the (002) and (130) lines of Fe2 Al5 
at 28 = 50.2° and 28 = 51.8° appear in the 
spectrum. Annealing at 650 K for 60 min pro
duces a further decrease in the intensity of 
the iron and aluminium lines as well as in the 
intensity of the Fe2 Al5 !ines, whereas three 
new sets of diffraction !ines, one at around 
28 = 23°, another at around 28 = 30° anda 
final one between 28 =51 ° and 28 = 53°, 
appear in the diffractogram. Ali these !ines 
can be identified with the crystallographiC 
planes of the FeA16 intermetallic compound 
by comparison with the X-ray diffraction of 
the isomorphous compound MnA16 [13] as 
well as with the work described in ref. 14. 
The two intervals of angles that are relevant 

--------------------------------------------------------



. 
li' 

.. .. 

• 

• 

V> 

c 
:::J 

.o ..._ 
o 

>-
f-
(/) 

z 
w 
f-
z 

0-oQ 
AS-DEPOSITED~ = 
- 1{ 
N 

~ 
v _/ 

550K 

\_____) l ) 

570K li li ,, 
N 
o 
g 

/! 
lf") 

<i' :I 
N 

I\ ti' 
~ l ) 

620K 'I 
o N i ~ o 

g 

~: 
lf") lf") 

<i' <i' 
N N 

éf éf 
1( 

650K I I 

Fig. 5 . X-ray diffraction patterns for the Fe- Al bi
layered samples as deposited and after annealing at 
various temperatures for 60 min . 

for the identification of the Fe2 Al5 and FeA16 
compounds, namely between 28 = 20° and 
28 = 32°, and between 28 = 48° and 28 = 58°, 
are shown in better detail in Fig . 6 , for the 
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Fig. 6 . X-ray diffraction patterns showing the de tails 
of the metallurgical transformations which occurred 
as a result of annealing the bilayered samples for 60 
min at three different temperatures, namely 600 , 620 
and 650 K. See text. 

anneals at 600 , 620 and 650 K. We note the 
decrease in the Fe2 Al5 lines and the simul
taneous increase of the (301), (123), (200), 
(020) and (110) !ines of FeA16 as the iso 
chronal annealing temperature is increased 
from 600 to 650 K. 

The evolution of the solid phase reaction 
generated by the isothermal anneals at 600 K 
is followed with the X-ray diffractograms 
shown in Fig. 7. The decrease in the intensities 
of the iron and aluminium lines, and the in
crease after annealing at 600 K for 120 min 
in the Fe2 Al5 tines should be noted . Again 
here , as in the CEMS analyses of the isother-
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Fig. 7 . X-ray diffraction patterns showing the kinetics 
of growth of the intermetallic compound layer of 
Fe2AI 5 at 600 K. 

mal anneals at 600 K, the reaction kinetics 
could be extracted by using appropriate scat
tering factors. Since the reaction kinetics were 
measured rather precisely by RBS in PartI, 
and since there is not any qualitative incon
sistency with the CEMS or X-ray results , we 
prefer to keep the reaction kinetics as deter
mined by RBS, as they need less correction. 

3. DISCUSSION AND CONCLUSIONS 

Identification of the phases and solid solu
tions formed in the Fe-Al bilayered samples 
subjected to thermal annealing can be carried 
out as follows . 
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(i) The as<.leposited sample consists not 
only of the separated phases cx-Fe and alumin
ium, but also o f a solid solution o f iron in alu
minium and -y-Fe precipitates, both being 
formed only around the Fe-Al interface region . 

(ii) Annealing of the bilayered samples at 
a temperature of 600 or 620 K (for times up 
to 120 min) induces the formation of one 
single phase, namely the intermetallic com
pound Fe2 Al 5 , which is formed by solid phase 
reaction. 

(iii) Annealing at 650 K brings about a 
metallurgical transformation, or phase transi
tion, and a new phase is formed, namely the 
metastable intermetallic compound FeA16 . 

(iv) The -y-Fe precipitates decompose slowly 
as the annealing temperature increases. 

(v) The solid solution of iron in aluminium 
disappears after annealing at higher than ·600 K. 

The fact that the solid solution and -y-Fe 
precipitates existing in the as-deposited sample 
are restricted to a region near to the Fe-Al 
interface is confirmed by the RBS analyses 
in PartI [1] (see PartI , Fig. 1, spectrum a) , 
and the sheet resistivity analyses in Part II 
[2] (see Part II , Fig. 1) . The RBS spectrum 
of the as<.leposited bilayered sample shows 
that iron atoms can be situated in the alu
minium film only to a depth below the Fe-Al 
interface smaller than the depth resolution of 
the RBS experirnent, namely 200 Â. The sheet 
resistivity value for the as<.leposited sample 
allows only a very small contribution from 
these high resistivity layers, which irnplies 
that they are not very thick. 

Significant diffusion of iron in to aluminium 
as observed after annealing at 570 K (see Part 
I , Figs. 1- 3) is clearly detected by CEMS by 
the decrease in the spectral area of cx-Fe, 
whereas the nucleation of Fe2 Al5 precipitates 
at this temperature is detected by X-ray dif
fraction (see Fig. 5 ). This is in its initial stage, 
however, and the growth o f these nu ele i to 
form an intermetallic compound layer is not 
achieved by means o f annealing at 57 O K. This 
fact reinforces the idea suggested in Part I 
that the nucleation and growth of an inter
metallic compound layer can only occur when 
both iron and aluminium are interdiffusing 
across the original Fe-Al interface. Indeed, 
this is a plausible condition for the develop
ment of this nucleation and growth process, 
because the solid solubility of iron in alumin
ium is very small (about 0.001 wt.% at 600 K), 
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whi ch leads to precipitation (e .g . of -y-Fe) at 
an iro'n concentration in aluminium much 
lower than that necessary for th e formation 
of Fe2 AI 5 . However, the solid solubility of 
aluminium in iron is much higher (about 
35 wt. %) and so only the diffusion of alumin
ium in iron allows the achievement of the 
relative proportions of iron and aluminium 
atoms necessary for the formation of the 
Fe2 Al 5 intermetallic compound . This conclu
sion is in contradiction to the interpretation 
given in ref. 12, in which the driving force 
for the nucleation and growth process is at
tributed to iron diffusion. Moreover, the sheet 
resistivity measurements after annealing at 
570 K, described in Part li, display only a 
slight increase in R s compared with those for 
previous annealing temperatures, confirming 
the depth limitation of the Fe2 Al 5 nucleation. 

The occurrence of strong iron and alumin
ium interdiffusion across the original bilayer 
interface, as for instance observed in PartI, 
Fig . 1, spectrum c, for annealing at 600 K for 
60 min, causes the formation of an appreciable 
amount of Fe2 Al5 , detected here by CEMS 
and X-ray diffraction. Whether or not this is 
an individuallayer of intermetallic compound 
is hard to judge, even with all the methods 
used here. However, all these analytical tech
niques agree that the iron top layer is not 
completely consumed in the interdiffusion 
and reaction processes after this annealing 
condition . By extending the annealing time 
at 600 K to 120 min, we arrive ata situation 
in which CEMS indicates that the iron top 
layer may be completely consumed (see Part 
I, Fig. 4, spectrum d), whereas RBS , sheet 
resistivity and X-ray diffraction indicate that 
it is not. The almost saturated behaviour of 
the sheet resistivity curve at a value of about 
0.5 S't/0 for anneals at 600 K for times longer 
than 60 min (see Part li, Fig. 2) can now be 
attributed to the observations by RBS , CEMS 
and X-ray diffraction of the remaining alu
minium layer with -y-Fe precipitates on it (see 
PartI, Figs . 4 and 5, and Figs . 4 and 7 of the 
present article). 

The complete consumption of the iron top 
layer to form the Fe2 Al 5 intermetallic layer 
(with some 1-Fe remaining) is unambiguously 
observed by all the five analytical techniques 
used in the present work for the F e-Al bi
layered sample annealed at 620 K. The fla t 
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plateau in th e RBS spectrum in Part I, Fig . 1, 
spectrum d, corresponds to the complete 
d isappearan ce of the ~-F e sextet from Fig . 1, 
spectrum e, o f the present article. The increase 
in the sheet resistivity seen in Part II, Fig. 1, 
from 600 to 620 K annealing is also the result 
of the formation of a plain layer of Fe2 Al 5 by 
the complete consumption of the iron film. 
So, the CEMS and X-ray diffraction analyses 
identify the outermost surface structure seen 
in the SEM image in Part II, Fig. 3(c), as being 
Fe2 Al 5 grains. 

Finally, the observation of the metallurgical 
transformation following annealing of the 
bilayered sample at 650 K, which was indicated 
by sheet resistivity and SEM analyses, is now 
seen as corresponding to the formation of an 
intermetallic layer of the FeAl6 phase . This 
transformation was not detected by RBS 
analyses. 

In PartI, we hoped that the identification 
of the phases and solid solutions formed by 
thermal annealing of the Fe-Al bilayered 
sample would throw some light on the obser
vation of a holdup effect of the diffusion of 
iron into aluminium only up to 570 K, and 
not up to 900 K as described by Preston [ 3], 
or up to 800 K as in the work by Hood [ 15]. 
Indeed, the as-deposited sample of the present 
work does not have any oxide or intermetallic 
compound formed at the Fe-Al interface. So, 
there are no antidiffusion barriers formed at 
the interface , and the iron atoms can diffuse 
in to aluminium from the solid solution already 
existing, from the a-Fe film or from the de
composition of the 1-Fe precipitates. The fact 
that we did not observe any diffusion of iron 
into aluminium at temperatures lower than 
570 K is probably because the -y-Fe precipi
tates formed at the grain boundaries or dis
location clusters are blocking short-circuit 
diffusion paths that would give measurable 
diffusion lengths at temperatures lower than 
570 K. An alternative explanation for the 
holdup o f the diffusion o f iron in to aluminium 
up to 570 K can be introduced, assurning that 
this diffusion is driven chemically, namely the 
nucleation of intermetallic precipitates. Then, 
according to the work of Stickels and Bush 
[12], 570K would be a typical threshold 
temperature for this driving force to manifest 
itself, if the annealing time is of the arder of 
60min . 
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The reaction kineti cs at 600 K mcasured 
by RBS in Part J can now be dcscribed as thP 
kin~tics for thc nucleation and growth of the 
Fe:.~Alr, intcrmetallic compound laycr. Thc 
reaction kinetics for the formation of the 
FeAl6 compound layer could not bP dcter
mined because of the extremely high velocity 
of this reaction; according to the RBS mea
surements described in Part I, the iron film is 
completely consumed for the formation of 
FeA16 after annealing for only 10 min at 650 
K, which was seen in the present work to be 
the threshold annealing temperature for the 
formation of FeA16 . 

This fact, narnely that the velocity of the 
reaction leading to the formation of an inter
metallic compound layer at 650 K is much 
higher than the velocity for the formation of 
a compound layer at 600 K, is essentially the 
explanation that emerges from the present 
work for the formation of Fe2Al5 at anneal
ing temperatures such as 600 or 620 K, and 
FeAl6 for all temperatures above 650 K; ac
cording to the work of Stickels and Bush [12], 
a high precipitation rate leads to the formation 
of FeAl6 , whereas a moderate precipitation 
rate leads to the formation o f FeAl3 . Although 
the work of Stickels and Bush was performed 
with bulk specimens, we believe that the basic 
facts about the precipitation kinetics remain 
the same for thin film structures. 

In conclusion, the characterization of the 
phases formed in the Fe-Al bilayered system 
allowed us to identify the possible causes for 
severa! of the experimental facts observed so 
far in the present work, such as the holdup 
of diffusion up to 570 K, the type of inter
metallic compound resulting from the reaction 
kinetics measured at 600 K, the type of phase 
transformation responsible for the increase in 
the sheet resistivity between 620 and 650 K 
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annealings and . the final compQsition o f th e 
outermost surfaces obscrvcd by SEM. 
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CAPITULO V 
• · 

ESTUDO DA ESTABILIDADE DAS FASES NA BICAMADA Fe-Al 

V.l-Motivac;:~o 

A utilizac;:~o de ligas metálicas de filmes finos é 

limitada por características fisicas intrinsecas das fases e 

compostos in ter· metá 1 i c os formados durante a fabt'icac;:~o de 

componentes. 

Assim , também do pon to de vista das aplicac;:~es, é 

i mpot·tan te determ i nat' as fases que se formam, qual a sua. 

• estabilidade, isto é, qual o intervalo de tempet'a tu r· a de 

e:-: i sténc i a de cada fase, como estas fases se transformam e 

quais seus pt'odutos. Vale a pena relembrar que filmes finos 

s~o estruturas as quais possuem altas densidades de defeitos 

tais como deslocac;:~es e contornos de gr~os, e g~r-almente s~o 

submetidas a gt•andes tens~es apresentando pot•tan to bai :-: a 

estabilidade térmica. 

No caso das ligas de Fe e Al, na t'egi~o mais t' i c a 

em Fedo diagrama de equilibrio <ver Fig.IV.l) e x istem vários 

compostos que s~o estáveis. F'ot' outt·o lado, na t'eg i ;3:o mais 

rica em Al (até 75 % de Al) o único composto es tável é o 

Act·ed i tava-se na. e:<isténcia de OL\ t t ' OS compostos 

estáveis nesta t' eg i ~o, mas F'ear· s o n [ 96 J descar· tou esta 
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poss ibilide~de, admitind o nes te i n te t' v a 1 o de composic;::lXo a. 

e l{ i s t ~ n c í a d e:> uma fa.se me ta.es·tável Esta fa s e foi 

i dentificada pela primeirC~ vez por Hollingsworth et al. [79] 

em lingotes de Fe e Al resfriados t·apidamente depois da. 

fus ~o. Eles ob se t'va t' arn também a decomposic;:~o desta fase 

rn e taestável em FeAl~ depois de um 
..j 

t t' a tamen to tét' mico de 

algumas horas a temperaturas que variaram de 823 a 923 K. 

Stickels e Bush [74J estudando a precipitac;:~o em 

soluc;:~es sólidas supersaturadas de Fe em Al CAl-0.05 % de Fe) 

obset·vat·am que a pt·ecipitac;:~o da fase metaestável 

OCOt't' i a somente em amostras trabalhadas a frio. Ver i f i cat·am 

ta.mbém que 

t•ecoz i men tos 

tempos longos 

esta fase t t' ansfot•mava-se em FeAl~ 
.~ 

a altas temperaturas (da ordem de 800 K) e 

C da ot·dem de a 1 gumas horas). As ta:<as 

após 

pot' 

de 

decomposic;:~o do FeA1
6 

cresciam quando cresciam a temperatura 

e o tempo de recozimento. A precipitac;:~o da fase Fe,...,Alc:- n~o 
~ ...J 

foi observada para a composic;:~o usada. 

F't·eston [93] estudando a difus~o de um filme de 

fet't'O depositado sobre aluminio observou o apat·ec i men to de 

uma soluc;:~o sólida de ferro em aluminio junto com a fase 

FeAl< 
·-· 

ou mais p t'ec: i samen te, F'at·a tempos de 

t'ec:oz i men to c: t'esc:entes, a quantidade da fase 

diminuia, enquanto que a soluc;:~o sólida de Fe em Al aumentava 

substancialmente. 

Mais recentemente, Dunlap e Dini [75J observaram a 

fo rmac;:~o da f a s e metaestáv el q u ase- cristalina FeA1
6 

preparada 
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p o r $Dl i di f ica~ ~o r á pida . A dec ompos i~~o d o FeA1
6 

em FeAl...,. . .;, 

t ambém f oi observ a da a tempe r atu ras d a o r dem de 8 0 0 K. 

Gab o r- i au e Jaou en [97] estudando a forma~;~o de 

f ases p r-o d u z i d as p or bomb arde a mento iOnico da b i c a.mada de 

filmes fino s de Fe-Al obse r varam que, depois de bombardeadas 

e recozidas a 770 K, as amostras continham uma mistura de 

Fe...,.Al, FeAl e Fe~Al~. 
~ L ~ 

A estabilidade das fases for-madas em cada 

tr a t a me nt o depende do arranjo fi s ico utilizado, isto é, se 

bi ou mu lti-camadas de filmes finos, se filme depositado 

sob r-e ma.te r- ial em "bulk" ou lingotes pr-oduzidos por- fus~o em 

vácuo. 

O traba lh o cen t ra l d est e cap it ulo p r e t e n de preecher 

o vazio verificado na literatura a respeito da estabilidade 

das fases formadas na bicamada de filmes finos de Fe-Al 

sub metida a. tratamento té r mi co em alto v ác u o. A p r' i me i t'a 

' par- te deste t r-aba 1 h o comp r·eende um estudo detalhado da 

i nterdif us~o de Fe e Al a temperatu r a de 570 V com tempos de 

r·ecoz i me n to v ar-iando entr-e 60 e 600 min r·ea li zado com 

i ntu i to de complemen ta r os dados previamente obt i dos pa t'a 

difus~o do Al no F e ( v e r' F i g . 1 O n o a r- tigo 1) . Com os 

r·esul tad os o b tidos fo r am c o nstruidos diagramas de Ar-r-hen i us 

para a mb as as d i f usivi d a d es , a s a be r, de Fe e m Al e Al e m Fe. 

A segun d a p a r-t e, co r res pon de a um est u do d a e s t ab il i dade das 

fas e s f or-madas . For-a m r-ea l i z ados com e ste p r·opós i to 

r-ecozime ntos s e qu e n ci ai s de 60 min a t emp e t' a t ur-as q ue 
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Abstract. In this work we describe the results of Rutherford backscattering spectrometry, 
sheet resi stivity measurements, X-ray diffractometry and conversion electron Mõssbauer 
spectroscopy performed on thin film Fe- Al bi layered samples submitted to high vacuum 
furnace annealing. Jsothermal anneals were performed at 570 K for time intervals rangi ng 
from 60 to 600 min . It is demonstrated that the difTusion of AI into Fe is smaller than the 
diffusion of Fe into AI for temperatures below 600 K. Sequential isochronous thermal 
anneals of 60 min were performed at temperatures ranging from 570 to 870 K , in order 
to study the stability of the formed phases. The stable Fe2Al 5 intermetallic compound 
formed at 570 K decompose at about 650 K , and the FeA1 6 intermetallic compound 
appears at temperatures around 750 K . 

PACS : 111 

Thin film multilayered structures have attracted 
considerable attention because of their important 
technological and industrial applications. 'The man
ufacturing design and tecbnology of different com
ponents, such as thin film microelectronic devices, 
metallurgical coatings, thin film capacitors and sen
sors, depend upon the knowledge of the diffusion 
processes and metallurgical transformations that oc
cur in thin film structures. The integrity of contacts 
and interconnections of thin film capacit&s and 
microelectronic devices, as well as the metallurgica l 
properties of coa tings, are deterrnined by the kinetics 
of mass transpor! between the various leveis of 
metallurgy at the temperatures of manufacturing and 
u e, as well as by the metallurgical transformations 
and stability of the phases that are formed in these 
structures . . 

In thin film structures, the diffusion, and conse
quently the metallurgical transformations, are ex
pected to present special characteristics, as compa reci 

* Work supported in part by CNPq and FI EP 

to bulk samples. Dueto their poor thermal_ stability, 
impurities in thin film s invariably diffuse at low 
temperatures. Generally, thin films contain a high 
density of low temperature short circuits for diffu
sion, such as grain boundaries and dislocations. Thin 
films are also highly defective and stressed structures, 
and when subjected to furnace annealing will behave 
differently as compareci to bulk samples [10-14]. 

The iron-alurninium system and their a lloys have 
been extensively investigated by severa! authors [1 - 9]. 
However, none of these works studies the interdif
fusion and metallurgical transform ations occurring in 
thin film bilayered structures. 

In previous works [15- 17], we have determined 
the diffusion coefficients of iron into aluminium a nd 
aluminium intq iron , and identified the phases that 
appear in an iron-aluminium biÍayered system sub
mitted to furnace annealing. In this paper we com
plement those studies with new diffusion data of 
alurninium into iron and with a study on phase 
stability, by means of Rutherford backscattering 
spectroscopy (RBS), sheet resistivity measurements 
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(Rs), X-ray diffractometry and conversion electron 
M õssbauer spectroscopy (CEM S). 

Isothermal anneals at 570 K , for time interval s 
ran ging from 60 to 600 min , were pcrformed in order 
to complement previous data [15] on the diffusion 
processes of aluminium into iron 'and vice-versa . The 
interdiffusion of both elements, as was reported 
earlier [15- 17], plays an important role on phase 
formation. Sequential thermal anneals were per
formed at temperatures between 570 and 870 K , for 
an annealing time of 60 min , in order to verify the 
stability of the formed phases. 

1. Experimental Details 

The Fe- AI bilayered samples were obtained by se
quen tial thermal evaporation of aluminium and iron 
in a high vacuum (p =2 x 10- 5 Pa) chamber, using 
oxidized silicon as substrate. The Fe- AI Jayers were 
1 00 and 500 nm thick, respectively. In order to keep 
the Fe- AI interface as free as possible from oxide 
formation , the sequen ti al deposition was performed 
without breaking the vacuum in the chamber. During 
the deposition process, the substrate temperature was 
kept at 300 K . 

Both the isothermal and the isochronous an
nealings were performed in a high vacuum furnace at 
pressures lower than 5 x 10 - 5 Pa . 

The RBS analyses were performed using an alpha 
particle beam of 2.5 Me V with incident and scattering 
angles of 45 and 165°, respectively . The overall 
resolution of the RBS spectrometer was 15 keV . The 
R s measurements were performed with a de four
point probe in a linear array, with tbe contacts at 
equal distances from each other. The X-ray diffracto
grams were obtained by using the Co K-alpha rad ia
tion in a conventional Siemens diffractometer. A 
rotating pla te sample holder, perpendicular to the 
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Fig. 1. RBS spectra of the Fe- Al bilayered system annealed 
at 570 K fo r times between O and 600 min (E =2.5 MeY; 
45 degree incidence). The arrows show the positi on in the RBS 
spectra of the aluminium and iron surfaces 

S. R. Teixeira el ai. 

incidence plane was u ed in order to minimize the 
effects of crysta llographic preferential orientation. 
Dueto these effects, the line intensitie cannot be used 
to calculate the proportions of the form ed phases. 
Although the crystallographic preferential orienta
tion could not be completely eliminated, the X-ray 
patterns allowed us to observe the tran sitions that 
occur in the bilayered system. The CEMS spectra 
were obtained in a backscattering geometry, using a 
source of 57Co in a rhodium matrix . Ali the CEMS 
spectra were obtained at room temperature using a 
proportional counter added to a conventional con
stant acceleration Mõssbauer spectrometer. 

2. Experimental Results 

2.1 . Jsothermal Anneals 

The RBS spectra obtained from the samples subjected 
to isothermal annealings at 570 K, for severa! an
nealing times between O and 600 min, are shown in 
Fig. 1. The narrow peak at the Jow energy side' of the 
aluminium film corresponds to the expected position 
of silicon coming from the oxidized silicon substra te. 
As reported in a previous study [15], only diffusion of 
iron into aluminium was observed a t annealing times 
up to 60 min. It is noticeable that the iron contribu
tion to the RBS spectra shows two different diffusion 
regimes, corresponding to grain-boundary and lattice 
diffusion, respectively [15] . The diffusion of alumin
ium into iron is observed for times above 120 min, as 
can be seen in Fig. 1. Lattice diffusion of aluminium 
into iron was the only identified regime. The reaction 
between iron and aluminium, as detected by RBS , 
begins at about 330 min annealing at 570 K , as is 
indicated by the appearance of a small plateau in the 
spectrum. It can be seen that this reacted Jayer gets 
thicker at increasing annealing times. The complete 
consumption of the iron film was observed after an 
annealing time of 600 min. The iron and aluminium 
plateaux appearing in this l~st spectrum corresponds 
to a well defined mixed Jayer with constant relative 
concentrations of Fe and AI, while tbe tail appearing 
in the lower energy part of the Fe contribution 
corresponds to a non-stoichiometric mixed Jayer of 
iron and aluminium. 

The evolution ·ctepicted in Fig. 1 can be followed 
by the sheet resistivity measurements shown in Fig. 2. 
As was determined earlier [1 5] , the Rs for the a -
deposited sample is rather small because of the Iow 
resistivities of iron and aluminium as compared to the 
resi stivities of their alloys and solid solutions. In our 

. particular case, the resistivity is around 3.5 !-!Dcm, 
approaching the resistivity of pure aluminium . 
Figure 2 presents the R s measurements of the samples 
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Fig. 2. Sheel resistivities Rs of the Fe- Al bilayered samples 
isothermally anncaled at 570 K for times between O and 
600 min 

annealed at 570 K for times ranging from . O to 
600 min . There are two different behaviours of Rs, 
depending on the annealing time intervals : the first 
one, between zero and 240 min and the second , 
between 240 and 600 min . When the diffusion of 
aluminium into iron begins, at about 120 min an
nealing time, the Rs shows a slight increase due to 
the growing of an intermixed layer in between the 
remaining unreacted iron and aluminium film s. The 
intermixed layer gets thicker as time goes on , and an 
increase of Rs is observed up to 240 min annealing 
time. From 240 to 420 min annealing times we ob
serve a slower increase in Rs. This change in the 
Rs behaviour is probably due to the nucleation , 
coalescence and growth of intermetall ic compound 
grains. After annealing for 600 mio, the Rs reaches a 
value of about 1.6 times higher than the one at 
420 min. This final increase in Rs can be ascribed to 
the complete reaction of the iron film to forro an 
intermetallic compound layer as shown by the RBS 
spectrum in Fig. 1. 

From the RBS data o f Fig. 1, we can obtain the 
concentration versus depth profiles of aluminium in to 
iron shown in Fig. 3. By fitting these curves with a 
complementary errar function (see Refs . [15, 18]) we 
obtain the diffusivity of aluminium into iron at 
570 K, confirming the value obtained by extrapola
tion in a previous work [15] . This datum combined 
with those obtained previously leads us to the Ar
rhenius plot shown in Fig. 4. For the sake of com
parison, the Arrhenius plot obtained for the iron 
diffusion into aluminium [15] is also shown. The pre
exponential terms, D 0 , and the activation energies, 
E0 , extracted from Fig. 4 are displayed in Table 1. 
The values of D0 and Ea obtained from aluminium 
diffusion Ínto iron agree very well with the results 
obtained by Campbell et ai. [19]. We notice from 
Fig. 4 that the aluminium diffus ivity into iron at 
570 K is much lower than the diffusivity obtained for 
iron into alurninium at the same tempera ture. This 
fact explains why we first observe the iron diffusion 
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Fig. 3. Concentration vs. depth profiles of aluminium extracted 
from Fig. 1 for 570 K anneals 
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Fig. 4. Arrhenius plots of lattice di ffusivities for the diffusion 
of aluminium into iron . The poi nt correspond ing to 570 K 
was extracted from Fig. 3. The other poin ts were taken from 
Ref. [1 5]. The dashed line corresponds to di ffusiv ities of iron 
ioto alumini um 

Table L Lattice diffusion coefficients and Arrhenius pa ram
eters for the difTusion of iron in to a luminium [15] and alumin· 
ium into iron at severa! difTerent temperatures 

T D E. 

[K] [cm2s'' ] [e V] 

Fe into AI 570 l.3 x 10 - ' 5 2.2 X 10 - 7 0.95 
Fe into AI 600 3.0 x 10 - 15 

Fe into AI 620 6.2 x 10 - ' 5 

AI into Fe 570 4.3 x 10 - ' 6 " 1.5 X 104 2.2 
AI into Fe 600 4.2 x 10 - ' 5 

AI into Fe 620 1.8 x l 0 - 14 

• Yalue obtained from the present work 
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Fig. 5. X-ray spectra of Fe-AI bilayered system subjected to 
annealing at 570 K for times between 60 and 600 min 

into aluminium at temperatures below 600 K (see 
Figs. 1 and 2). 

Figure 5 shows the X-ray diffractlon spectra rom 
the same samples used to obtain the RBS spectra of 
Fig. 1. For annealing times up to 60 min the X-ray 
spectrum remains essentially the same as that from 
the as-deposited sample [17]. We observe the progres
sive consumption of tbe iron and aluminium films 
with increasing annealing times. In the same position 
of the Fe (110) peak we can also have a contribution 
from AI (200) reflections. We see, however, that this 
peak completely disappears when the iron film is 
consumed . Although the RBS spectrum does not 
show any compound layer formation at an annealing 
time of 120 min, the X-ray spectrum of the same 
sample shows a peak that corresponds to the Fe 2Al 5 

(002) line. Indeed, the sensitivity o f X-ray scattering is 
higher than that of RBS and it shows that some 
dispersed grains of the Fe 2Al 5 intermetallic com
pound cou!d nucleate at 570 K , 120 min annealing. 
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Fig. 6. CEMS spectra of Fe- Al bilayered system subjected to 
570 K anneals for times varying between 180 and 600 min 

The evolution of the Fe- Al reacti'on can be ac
companied through the X-ray diffraction patterns. 
For times from 330 min upwards , the reaction of iron 
and aluminium films leads to the growth of well 
defined Fe 2 AI 5 !ines. lt is noteworthy that at 420 min 
the intensity of the Fe (110) line is very small , 
indicating the almost complete consumption of the 
iron film . The complete reaction of the iron fil'm is 
observed at 600 min annealing time. It can be also 
noticed (Figs.tand 5) that, although the iron film was 
completely reacted, a significant portion of the 
aluminium film , at the bottom side of the sample, 
remains unreacted up to annealing times of 600 min. 
This portion of unreacted aluminium is responsible 
for the low value obtained in the sheet resistivi ty 
measurements depicted in Fig. 2. 

Figure 6 shows the CEMS spectra obtained from 
the samples annealed for 180, 330, and 600 min. The 
fitting parameters obtained from these spectra are 
displayed in Table 2. For annealing time of 180 min 
we observe four components in the fitting , namely 
alpha-Fe [17, 26], solid solution of iron into alumin
ium and a small contribution due to Fe2Al 5 . The 
comparison of Fig. 6a with the corresponding X-ray 
spectrum of Fig. 5 confirms that the small peak 
appearing at 28 = 49.9° corresponds to the above
mentioned Fe2AI5 (002) line. The same behaviour as 
observed in Fig 5 can be seen in the CEMS spectra 
shown in Fig. 6. The consumption of the iron film 
leads to a vanishing alpha-Fe contribution and to an 
increasing Fe2AI 5 contribution. The presence of the 
Fe2AI 5 intermetallic compound , depicted in Figs . 5c 
and 6a for 180 min annealing time, indicates that 
nucleation of small, dispersed grains of this inter
metallic compound begins to occur when the inter-
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Tablc 2. Mõssba ucr parametcrs from thc fits of thc spcctra 
shown in Fig. 6. H is thc hypcrfinc magnctic field at thc sitc of 
~ 7 Fe nuclci . E0 is thc elcctric quadrupolc splitting. IS is thc 
isomcr shifl relativc to alpha-iron, and LW is the linc width of 
each componcnt of thc lit. Thc last column indicatcs thc 
corresponding phases of the Fe- Al systcm, as describcd in the 
litcraturc. The typical errors for the fitting parameters are 
about 5% 

Anncaling H E o JS LW Relative Phascs 
time area 
[min] [kOe] [mmjs] [%) 

As 330 o o 0.28 82 cx-Fe 
dcpos- o o 0.02 0.39 14 y-Fe 
ited o o 0.46 0.47 3 Solid-sol. 

180 330 o o 0.27 58 cx-Fe 
o 0.48 0.20 0.61 10 Fe2 AI 5 

o o o 0.41 24 y-Fe 
o o 0.46 0.27 8 Solid-sol. 

330 330 o o 0.30 53 cx-Fe 
o 0.46 0.22 0.35 31 Fe2 AI 5 

o o 0.09 0.40 14 y-Fe 
o o "0.46 0.27 2 Solid-sol. 

600 o 0.48 0.22 0.35 53 Fe2 AI 5 

o o o 0.40 35 y-Fe 
o o 0.46 0.27 11 Solid-sol. 

diffusion sets in. A comparison of the CEMS and 
RBS spectra for 600 min annealing time, indicates 
that the tail that appears in the Jow energy side of the 
iron signal of the RBS spectrum corresponds to the 
observed solid solution of iron into aluminium and 
gamma-Fe precipitates in the aluminium matrix (see 
Table 2). 

2.2. Sequential Annealing 

The study of phase stability was performed by means 
of sequential isochronous thermal annealings of 
60 min at temperatures ranging from 570 to 870 K . 

Figure 7 shows the CEMS spctctra of the sample 
subsequentially annealed between 570 and 870 K . 
The fitting parameters obtained from these spectra 
are displayed in Table 3. The spectrum obtained after 
annealing for 60 min at 570 K plus 60 rnin at 600 K , 
Fig. 7a reveals the presence of alpha-Fe and Fe2 AI 5 

[3 , 4] (see Table 3), in accordance with the results 
obtained previously [17]. The subsequent annealing at 
620 K , shown in Fig. 7b, reveals only a better defini- • 
tion of the Fe 2AI;doublet. Besides a doublet cor
responding to Fe 2Al 5 , the annealing at 650 K causes 
the appearance of a central singlet (see Table 3). The 
great modification presented in Fig. 7 appears after 
750 K annealing as il is shown in Fig. 7 d. The data 
obtained from the fitting (Table 3) reveal the presence 
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Fig. 7. CEMS spectra of Fe- AI bilayered system subjected to 
isochronous anneal s during 60 min at temperatures between 
600 and 870 K 

Table 3. Mõssbauer parameters from the fits of the spectra 
shown in Fig. 7. H is the hyperfine magnetic fi eld at the site 
of 57 Fe nuclei . E0 is the electric quadrupole splitti ng, IS is the 
isomer shifl rela tive to alpha-iron, and LW is the line width of 
each component of the fit. The las! column indicates the 
corresponding phases of the Fe- Al system as descri bed in the 
literature. The typical errors for the fitting parameters are 
about 5% 

Tem- H E o IS LW Rela tive Phases 
perature arca 
[K] [kOe] [mmjs) [%] 

As 330 o o 0.28 82 cx-Fe 
depos- o o 0.02 0.39 14 y-Fe 
ited o o 0.46 0.44 3 Solid-sol. 

600 330 o o 0.30 18 cx-Fe 
o 0.48 0.17 0.35 82 Fe2 AI 5 

620 o 0.50 0.24 0.32 100 Fe2 Al 5 

650 o 0.42 0.21 0.30 78 Fe2 AJ 5 

o o o 0.30 22 

750 o 0.28 0.24 0.27 62 FeAI 6 

o o o 0.35 38 

870 o 0.28 0.25 0.27 48 FeAI6 

o o o 0.29 40 
o o 0.55 0.49 12 Solid-sol. 

of a central singlet and a quadrupole doublet 
(EQ=0.28mms - l, IS=0.24mms - 1

) that was de
scribed previously as the FeAI 6 intermetallic com
pound [3, 4]. The central singlet is possibly related to 
an excess of iron resulting from the decomposi tion of 
Fe2AI 5 . By inc::reasing the annealing temperature to 
870 K , the CEMS spectrum displays the same com-
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Fig. 8. X-ray difTractograms of Fe-Al bilayered system sub
jected to isochronous annealing during 60 min at temperatures 
between 570 and 870 K 

ponents as in Fig. 7 d plus a contribution due to a 
solid solution of Fe into AI [3 , 4] (see Table 3). 

The transformations occurring between 600 and 
S70 K can be monitored by the X-ray spectra shown 
in Fig. 8. The X-ray spectrum corresponding to 
570 K, Fig. 8a, does not show any modification when 
compared with the as-deposited one [17]. Subsequent 
annealing at 600 K, Fig. S b, reveals a significant 
spectral modification. The Fe film was almost com
pletely consumed and the Fe 2Al 5 intermetallic com
pound presented in Fig. 7 a can be identified by the 
peaks that appear at 28 = 51.5° and 49.9°. Although 
the peaks at these locations could also be attributed 
to the FeAI~ intermetallic compound, the existence of 
this phase is disregarded because it does not appear in 
the Mossbauer spectra. The annealing at 620 K , 
Fig. Se, shows a further consumption of the iron film , 
as is also shown in Fig. 7b. The spectral modifica
tions at 650 K that appear in Fig. 7c can be noticed in 
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Fig. 9. Sheet resistiyities of Fe- Al bi layered samples subjected 
to isochronous anneals for 60 min at tempera tures between 
300 and 870 K 

the X-ray spectrum of Fig. Sd. The AI (111) peak 
appearing at 28 = 45 .3° is reduced in intensity due to 
the thickening of the iron-aluminium reacted layer. 
The peaks corresponding to Fe2Al 5 are also seen 
to have their intensity greatly reduced. At 750 K, 
Fig. Se, a new structure of peaks appears, revealing 
the complete disappearance of the Fe2Al 5 intermetal
lic compound. Some of the new diffraction !ines can 
be associated with the FeAI6 intermetallic compound 
consistently with the CEMS spectrum of Fig. 7d. The 
annealing at S70 K, Fig. Sf, shows again diffraction 
peaks which can be associated to the FeAI6 inter
metallic compound [!ines (132), (310) , (231) , and 
(020)] by comparison with Refs. [2S, 29]. 

There are some peaks in Fig. Sf that could not be 
consistently identified with any member of the Fe- Al 
phase system described in the literature. As the great 
majority of the unidentified !ines lie at low angles, 
they are almost certainly from a phase which is more 
complicated than simple fcc or bcc. 

The same qualitative behaviour shown. by the 
X-ray and CEMS measurements can be inferred by 
the sheet resistivity measurements, shown in Fig. 9. 
For temperatures up to 570 K the Rs remains con
stant. By increasing the annealing temperature to 
600 K, the Rs increases slightly. If we compare this 
behaviour with that observed in the CEMS and X-ray 
spectra , Fig. 7 a and 8 b, respectively, we conclude 
that it is due to the presence of the intermetallic 
compound Fe 2Al 5 . At the annealing temperature of 
620 K the reacted Fe- AI layer gets thicker leading to 
an increase in Rs. At 650 K the unreacted aluininium 
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bottom layer is greatly narrowed . This has as a 
conscquence an increa sc in thc Rs value . A modifica
tion of the Fe 2 Al 5 !ines is also observed in the X-ray 
diffractogram (see Fig. 8d). At 750 K the tran sforma
tio n of Fe 2Al 5 into FeAI 6 (and , eventually, other 
ph ases), causes the increase in the Rs value shown in 
Fig. 9. The subsequent annealing a t 870 K causes a 
further increase in the R s value by an additional factor 
of about 2.5. This increase is due to the complete 
consumption of the unreacted aluminium bottom 
layer and the appearance of the FeAI6 intermetallic 
compound layer, as can be seen by the CEMS and 
X-ray spectra shown in Figs. 7 and 8, respectively. 
This last value of Rs is consistent with the previous 
one obtained for the FeA1 6 phase [16). 

3. Discussion 

From the Arrhenius plot of Fig. 4 we can obtain the 
activation energy and the pre-exponential factor for 
regular diffusion of aluminium into iron . Our results 
confirm that the a luminium diffusivity into iron is 
higher than that of iron in to a luminium for tempera
tures above 600 K [2, 20]. which is reversed for 
temperatures below 600 K . Campbell et ai. [19] found 
the va lue of 1 x 10 - 14 cm 2 s - 1 for the diffusion of 
a luminium into iron at 600 K , with a very weak 
temperature dependence. Our results (see Table 1), 
although agreeing reasonably well with those ob
tained by Campbell et ai. at this temperature, show a 
strong te01perature dependence. However, ali results 
p resented in the literature are related to furnace 
annealing experiments in bulk specimens. In thin 
films, dueto stresses, high concentrations of extended 
defects and poor thermal sta bility, the results ob
tained are expected to be considerably different. 
Another interesting observa tion is that only one 
di ffusion mechanism, most probably lattice diffusion, 
is observed for the diffusion of aluminium into iron, 
in contrast to the observation made for the diffusion 
of iron into aluminium , where lattice and "grain
boundary diffusion were seen at 570 K [1 5]. These 
differences are not clearly understood at present. The 
lattice diffusion of iron into aluminium is charac
terized by a very low pre-exponential factor , D0 , and 
activa tio n energy, E. , in contras! to the values ob
ta ined for the diffusion of aluminium into iron 
(Table 1). The low values of D 0 and E. characterize 
an anomalous diffusion of iron into aluminium . 
H ood [2] has pointed out tha t surface effects may lead 
to anomalous diffusio n value . We believe tha t the 
anomalous diffusion must be dependent .on the depo
sition conditions of the thin film bilayered structure, 
on the thicknesses o f the different components and on 
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which of them is at the top of the bilayered structure . 
I ndeed , H arada et ai. (25) h ave observed that , in 
titanium film s evaporated on iron substra tes, the 
diffusion of titanium into iron begins before the 
diffusion of iron into titanium , and in iron films 
evaporated on titanium substrates the diffusion of 
iron into tita nium begins before the diffusion of 
tita nium into iron . In the present case the diffusion of 
iron into aluminium comes first , followed by the 
diffusion o f aluminium in to iron at 570 K (see Fig. 1 ). 
In contrast to this observation , ali the data available 
in the literature reveal that visible diffusion of iron 
into aluminium occurs only above 800 K [2, 20--23). 

Tne nucleation and growth of an intermetallic 
compound layer, previously observed after the inter
diffusion of the two elements at 600 K [15] , can 
also occur at 570 K if enough annealing time is 
allowed (see Fig. 1). This is a plausible condition for 
promoting nucleation and growth, since the solid 
solubility of iron in aluminium is much lower (about 
0.001 wt %) than the solid solubility of aluminiuin in 
iron (a bout 35 wt %) (3] and so, only after the dif
fusion of aluminium into iron sets in can the right 
atomic proportions be reached in order to allow the 
formation of an intermetallic compound, namely 
Fe2Al 5 (see Fig . 5 and 6). The phase form ati on is 
controlled by the interdiffusion of both elements 
through the growing intermetallic phase layer. 

The decomposi tion of Fe2Al 5 and its subsequent 
transformation into the intermetallic compound 
FeA16 , sbowed in Figs. 7 and 8, is another striking 
aspect of tbe present work, since Fe2 Al 5 is reported to 
be stable up to temperatures as high as 1550 K (3, 24] 
in bulk samples. The FeAI 6 phase was also found in 
samples rapidly quenched from the melt and then 
heated to 670 K [8, 9]. The mechanisms that lead to 
the decomposition of Fe2 Al 5 and to the nuclea tion of 
FeA1 6 are not very well understood. Stickels and 
Bush [3] and Necbayev et ai. [27] bave reported 
the nuclea tion of FeAI 6 in highly defective super
saturated iron-aluminium solid solutions. Stickels 
and Bush a ttribute the nucleation of FeAI6 to the 
velocity of precipitation and to the simplicity of 
FeAI6 as compared with the FeA1 3 stable phase (the 
structure of FeA16 is orthorhombic with twenty-eight 
atoms per unit cell while FeAI 3 is monoclinic with 
one hundred atoms per unit cell). Nechayev et ai. 
attribute the precipita tion of FeA16 to the super
satura tion of defects, concluding that the structure of 
FeAI 6 in highly defective samples is thermodynami
cally more stable than FeA1 3 . Both explana tions 
could be applied to our case since we are dealing with 
a thin film bilayered structure, which has a high 
density of defects (especially dislocations) and also a 
poor thermal stability [1 0--14). Indeed , it was shown 
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in Refs . l15, 17] that the velocity of the reaction of the 
Fe- AI bilayer at 650 K leading to the formation of 
FeAI 6 is very high compared to the velocity of the 
reaction at slightly lower temperatures like 620 K , at 
which the Fe 2AI 5 phase is formed . 

The poor thermal stability can explain why we 
observe the decomposition of Fe2AI 5 at such a low 
temperature as 750 K. The singlet appearing near 
the zero velocity in the CEMS spectra for 650 K 
(Fig. 8c-e) can be associated with superparamagnetic 
iron grains; this is the typical state of small sized 
grains (O to 100 Á). However, this is no! a defini tive 
interpretation, because it is difficult to establish by 
means o f the analytical techniques used here, in which 
way the excess of iron, originating in the decom
position of Fe2AI 5 , accommodates in the sample. 
Another possible interpretation would be the precipi
tation o f gamma-Fe as discussed in Refs . [17 , 26 ]. 

4. Conclusions 

The diffusivity of aluminium into iron at 570 K and 
results obtained earlier [15] allow us to build up an 
Arrhenius plot and to extract the pre-exponential 
factor and the activation energy for diffusion into 
iron in a thin film bilayered structure. It is seen that 
the diffusivity of Fe into AI is greater than the 
diffusivity of AI into Fe for temperatures below 
600 K , a situation which is reversed at higher tem
peratures. lt is suggested, by the results obtained for 
the diffusivities of iron into aluminium that the low 
values of the activation energies and pre-exponential 
factors obtained (see Table 1) can be ascribed to an 
anomalous diffusion process due to surface effects. 

The stable Fe2Al 5 phase nucleated at 570 K can 
become unstable at temperatures as low as 650 K . 
Tbe poor thermal stability of the thin film bilayered 
structure leads to the decomposition of this phase. 
Due to the bigh density of defects existing in thin 
film structures, a metastable phase FeAJ6 is seen 
to nucleate, remaining stable up to 870 K . The 
mechanisms that lead to the nucleation of Fe2 Al 5 at 
570 K , the subsequent decomposition of this phase at 
650 K and the appearance of the FeAI6 intermetallic 
cornpound at 750 K are still unknown, although we 
know from the work in Refs. [15, 17] that the velocity 
of the reaction in the Fe- Al bilayer is greatly en
hanced at temperatures above 620 K , a fact that can 
explain the precipitation of the FeAI6 metastable 
phase. Further experiments using other analytical 
techniques like transmission electron microscopy will 

S. R. Teixei ra ct ai. 

bc necéssa ry to explain these aspects that opcrate in 
the thin film bilayercd Fe- AI structurcs. 
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CAPITULO VI 

DISCUSS~O E CONCLUSO~S 

Neste trabalho estudou-se a interdifus~o, 

na fa s e sólida e a estabilidade das fases que ocot· rem em 

bicamadas de filmes finos de Fe-Al submetidas a t t' a tamento 

té r mico em alto vácuo. 

Obset· vou-se a difus~o de Fe no Al a 570 K, fato 

que é contrastant e com os resultados e x istentes na literatura 

o s q ua is relatam difusbes a temperaturas acima de 620 ou 8 0 0 

f::: [ 98' 1 00] . Deve-se ressaltar, entretanto, q u e nenhum destes 

autor-es tt•ata o problema da interdifus~o em filmes finos de 

Fe-Al depositados sequencialmente. 

A difus~o do F e no Al dá-se a tt· avés de dois 

mecanismos dis ~ intos: por contornos de gr~o, mais t•ápida, e 

por difus~o na rede do Al, mais lenta. A e x istência destes 

dois mecanismos é mos tt·ada pe 1 as CLlt'VaS de concen t t' aç;3:o 

contra profundidade apresentadas nas Figs.3, 5 e 8 do at·tigo 

1. A difus~o de rede do Fe no Al é carac terizada por valores 

d e D 
o 

(fat o r pré-e xponencial) e E 
a 

( e n et· g i a de 

mui to 

v a 1 ot·es 

ba i :-: os , 

de 

pat· a 

D 
o 

t' esp ec ti vamen te, 

q u ando comparados aos v alo r es e x istentes na 

e 

matet·iais 

E ' a 
2,2 

em 

X 

"bulk" 

-7 
1 0 ' 

[ 99]. 

2 - 1 
em .s 

podem se r atribu í dos a v ári o s 
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devido à alta densid ade de defeitos estendidos inerentes às 

• es t ru tut·as fot ' madas por filmes finos, a difus~o obset·vada 

pode tet' sido influenciada por caminhos rápidos tais como 

desloca~e:Jes [98-104] j ii) efeitos de superficie, os quais 

d e pendem das condi~ôes de deposiç:~o dos filmes, da s 

respec tivas espessuras, da natureza quimica das espécies e de 

qual dos elementos está no topo da bicamada também podet' iam 

ser responsáveis por e s tas observa~ôes [98,46,102]. 

Apenas um me c anismo para a difus~o do Al na Fepode 

ser identificado, a sabet' , difus~o na rede. A tempet·a tut·as 

menot·es que 600 K esta difusividade é menor do que a do F e 

no Al. Acima de 600 K esta situa~~o se i nvet·te . E :<ist em 

muitas discrep3ncias no que diz respeito a difus~o do Al no 

F e r-·ela.tadas na literatura na inte rvalo entre 570 e 620 

[ 103, 104]. Enquanto alguns autores relatam coefici~ntes de 

difusâo muita pequenos e com uma forte dependência com a 

tempet'a tut'a. [103J, autt·os [104] obtém coeficientes com 

valot•es muito pró x imo3 aos obtidos no presente trabalho que, 

no entanto, ap t'esen tam uma fraca dependência com a 

tempet·atura. 

Imediatamente após a deposiç:~o dos filmes, a regi~o 

da in tet•f ace apt•esen ta uma soluç:~o sólida de F e em Al 

acompanhada de pt•ec ip i tados de ·r- -Fe nos contot•nos de gt·~o do 

Al. 

A e:-: i stênc ia de uma bat't'e i t'a antidifus~o foi 

também observada no presente trabalho e é devida à pt•esenç:a 
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de p r E' c í p i t a dos de "'( -F e na r e<;:~ i ~o da i n te t' f a c e . Assim, pat·a 

que haja difus~o do Fe no Al, é necessát• io p t' i me i t'O 

dissolur;:~o dos pt· ecipitados de y -Fe . Esta dissolur;:~o ocorre 

lentamente a partir de 570 K. E s t a b a t' t' e i t' a é de natureza 

diferente daquelas observadas por outros autores [93,99], as 

quais for·am atribuídas à presen~a de uma camada de óxido 

nativo, Al
2
o

3
, ou composto Fe

4
Al

13
. Esta diferen~a se deve ao 

fato de ter·em sido tomados todos os CL! i dados durante a. 

deposi~~o dos filmes para evitar a forma~~o de ó x ido nativo 

na interface. 

A de compostos intermet álicos só se d á 

após a interdifus~o dos d o is elementos . Esta é condir;:~o 

pat·a que sejam atingidas as proporr;:~es relativas necessárias 

par· a a nuclear;:~o do composto Isto pot' que 

solubilidade sólida. do Fe no Al a 600 K é muito limitada. 

(0.001 peso% de Fe), e a o c o n t t' á t' i o , a solubilidade sólida 

do Al no Fe é bem maior a mesma temperatura (37 peso de 

Al>. A rear;:~o a 570 K só occrre para tempos longos <120 min 

ou . ' ma1s . . 

c r·esc i men to 

t•eag i das de 

A esta tempet·a tut·a p t' i me i t·amen te o 

de uma camada de mistura entre as camadas n~o 

Al e Fe que cresce à medida que o tempo de 

recozimento aumenta. Para tempos suficientemente longos como 

240 min, ocorre a nucleaç~o, coalescéncia e crescimento do 

composto intermetálico Fe~A l ~ (ver Figs.5 e 6 do artigo 4 ) . 
L.. J 

Esta sequéncia de eventos é corroborada pelos dois tipos de 

c r· esc i men to da resisténcia de folha em funr;:~o do tempo (ver· 

Fig.2 do artigo 4). 
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I. 

Para tempos de recozimento curtos <pouco menores 

que 60 minl o limiar de rea~ ~o ocorre à temperatura de 600 K 

onde as difusivi d ades s~o praticamente iguais. Na condi~~o de 

recozimento <600 K, 60 min) a nucleai~O do Fe~Al~ ocorre numa 
4 ~ 

fina camada, cuja composii~O é uma mistura de precipitados 

deste composto com solui~es sólidas de Fe em Al e Al em F e 

conforme foi identific ad o por CEMS e por difrai~O de raios - X. 

I s to é evidenciado também pelo salto que ocorre na 

resisténcia de folha a esta temperatura (ver Fig . 1 do artigo 

2) . Para tempos de recozimento maiores que 60 min, os 

precipitados formam uma camada homogénea entre as camadas 

finas de solui~O sólida. A espessura destas camadas tende a 

se manter constante de acordo com a tendéncia à saturai~O 

mostrada pela resisténcia de folha <Fig.2 do artigo 2) . 

o recozimento à temperatura de 620 K provoca o 

~parecimento do mesmo composto intermetálico A 

diferenia está no fato de que a esta temperatura, um 

recozimento de 60 min já provoca a formai~O de uma camada 

homogénea de composto. Esta interpretai~O é reforiada tanto 

por medidas de RBS, CEMS e raios-X como pelo salto que ocorre 

nas medidas de R para esta temperatura. 
s 

Para tempos maiores 

que 6 0 min a camada de composto inte rmetálico cresce em 

espessura, 

fato que 

crescimento 

estendendo-se pela quase totalidade da amostra, 

está coerente com as medidas de R que mostram 
s 

um 

com a tendência a um valor constante <ver Fig.2 

do artigo 2). 



,. 

I • 

• 

qua. l qL\e t' 

sempr'e 

p ~'? t ' m i t i r' 

<Fi g .6 

composto 

Pelo que s e viu, aparece · a 

tempet' a tu r a menor que 650 K (e maior que 550 

que e x isti r' tempo de r~ec o z imento suficiente para 

d o 

a interdifus~o do F e e d o Al . A cinética de rea~~o 

artigo 1) indica que o crescimento da 

in te t' rne t á 1 i c o F e ..,Alc:
~ ~ 

é contr'olado pot' 

cama.da de 

d i fus~. o, 

inicialmente através d a interf ace e pos teriormente att'avés 

da camada de composto intermet álico formado . 

O tratament o térmi c o a 650 K provoca o aparecimento 

da fase metaestável FeAl
6

. O aparecimento desta fase está 

1 i gado à ve l oc idad e de pt·ec i p i taç~o a e sta t emp e t'a tu r· a, 

a li a do ao f a. to de que a. e s t r u tu t' a c t' i s ta l i na do FeAl
6 

(ortorrOmbica com 28 átomos por c él u la unitária) é muito mais 

simples 

á. tomos 

out t'os 

do que a d a fase estável FeAl_ (monoclinica com 
.~ 

pot-· c é lu 1 a uni tát'ia) [74 J . Como foi obser-vado 

100 

pot' 

au tot•es, a. l tas ta:-:as de pr·ecip i ta~~o e g t' andes 

densidad es de defeitos levam a formaç~o do composto FeAl
6

, 

enquanto que ta :-:as de p t'ec ip i ta~~o mode t'adas levam a 

precipit ac~o do composto FeAl 7 [74,75,105,106]. 
. _) 

Foi mostr-ado 

também, a par't i r-· de cons i det'açe1es ter'mod i nám i c as (ver' 

r· efer·énc i a [ 105]) ' que quando a densidad e de defeitos é 

gr-ande, como ger·a l mente acontece em filmes finos, os 

compostos intermetálicos com a estrutura do FeA1
6

, r·efer· ido 

como metaestável na literatura, tornam-se termod inamicamente 

mais estáveis que os compostos intermetálicos com e s t r' u t u r' a 

do FeAl
3

. A fase FeAl
6 

perman~ce estável mesmo a temperatu ras 

ma i Ot'eS q u e 870 K. Esta constataç~o está em pe r feito acordo 
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com ~s abs~rv~ç ~es feit as tanto por CEMS e difraç~o de raios -

X (Fig s . 3 e 5 do artigo 3) como por medid ~s de resistência de 

f o 1 h a ( F i g . 1 d o a t' t i g o 2 ) , a qual apresenta um salto a 650 K 

indi can do uma tran sfo rma~~o me t a lúrgi ca , permanecendo mais o u 

menos constante para temperaturas entre 870 e 930 K. 

O composto intermetálico Fe~Ale decomp~e-se a 650 K 
..::.. ...J 

devido a b a i xa estabilidade térmica in e r e nte a filmes finos. 

A 750 K ocorre o aparecimento da f ase metaes táve l FeA1 6 , de 

acot'do com a s observa~~es feit as po r CEMS e di f t' a~~o de 

r aios- X <Figs.7 e 8 do art igo 4). Estas transformaç~es pode m 

set' obset'vadas t ambém por medidas de resi stência de folha 

< vet' Fig.9 d o artigo 4). O recozimento s u bsequente a 870 

pt'OVOCa O consumo da quase totalidade do filme de Al pelo 

crescimento em p t' ofund idade da camada de composto 

intermetálico Juntamente com este composto nucleiam 

pequenos gr~os de Fe finamente dispersos através da amostra. 

Estes s~o prov enientes do e xc esso de F e devido a 

decompos ic;:~o do Fe~A l e, 
..::.. ..J 

que se p t'ec i p i t am como pequenas 

par-ti cu 1 as de F e superparamagnético, ou como pequenos 

pt'ecipitados de ·t -Fe nos contor-nos de da camada 

i n f e t' i o t' d e Al ainda n~o t'eagida. Esta in tet'p t'etaç~o, 

en t t'etan to, n~o é definitiva, poi s é muito diffcil de se 

estabelecer com base nas técnicas analfticas uti lizadas, de 

• que mane i t'a o exces so de Fe proveniente da decomposi~~o do 

Fe~Ale se acomodou atrav és da amostra . 
L ..J 

Em t'esumo, podemos dizer que qualquer que seja o 

tipo de tratame n to térm i co utilizado, i sotét'm i co, i soe t'ón i co 
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ou SE·? quenc.ial, a de fases só OCOt' t'e após a 

dos dois elementos que compo~m a bi camada . A 

bai xas tempet·a tu t'as , 570 devido à di fet·en ~a de 

difusividades é necessári o que haja tempo suficiente para que 

ocorra a interdifus~o e subsequentemente a forma~~o de fase. 

A medida que aumenta a temperatura , 600 K ou mais, os tempos 

para a forma~~o de fase tornam-se cada vez menores, pois a 

estas tempet·a tur·as as difusividades s~o compat•áve i s A 

p t' i me i t'a fase a ser formada é o Fe
2

Al
5

, cujo c t'esc i men to é 

controlado por difus~o. Esta fase permanece estável até 650 

A esta temperat ura a difusividade do Al no Fe tot· na-se 

muito elevada e a reaç~o muito rápida, levando à nucleaç~o da 

fase metaestável FeAl
6 

que pet·manece estável mesmo à 

tempet·a. tut· as acima de 870 K. Em con t r· as te, obset·va~tles 

t'e 1 a tada.s pot' di Vet'SOS au tot·es, d~o conta de que a 

temperaturas da ordem de 800 K, em amostt·as em "bulk" ocot•t•e 

a transformac~o do FeA1
6 

em FeAl~ [74,79] . 
• ~1 

Vamos t•etomat' agot•a algumas questtles que fot·am 

de i :-: adas de la.do até aqui. Pot' que obset·vamos a difus~o pot· 

contot·nos de gt·~o do F e no Al e a n~o do Al no F e'? Pot' que a 

p t' i me i t'a fase a set' fot·mada é o Fe,..,Al<= 
..:... ...J 

e pot' que esta fase 

decompo~-se a 650 v· ·-:· '· : 

E possivel que a. t'esposta à p t' i me i t'a pet· gunta 

esteja t'e 1 ac i ona.da com a en t t' e as 

temperaturas de fus~o <Tf) do Fe e do Al, c ujos va. l o t•es s~o 

t•e spec ti vamen te, 1808 e 933 K. Lembrando da regra empírica, 
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e:<pas ta no ·capi. tulo I, a difus~o por contornos de gr~o pode 

ocort'et' a temperaturas iguais ou pouco menores que 0.5 

[ 18]. Assim, o limiar para difus~o por contornos de gr~o no 

Al encontra-se em torno de 470 K e no Fe em torno de 900 K. 

Como as ternpet·a turas nas quais se observou a difus~o pot' 

contornos de g~o no Al encontram-se entre estes dois valores, 

fica justificada a primeira quest~o . 

No que diz respeito a segunda pergunta, a fot·ma~~o 

do Fe~Alc como primeira fase, segue exatamente a t'eg r a de 
..::. ...J 

Wa 1 ser· e Bené [107] utilizada na previs~o da for· ma~~o da 

primeira fase em silicetos. Segundo a regra, a primeira fase 

a set' formad~ é aquela que possui o ponto de fus~o mais 

elevado (fase congruente mais estável) mais próxima do ponto 

eutético mais p r·ofundo. Lembrando o diagrama de fase de 

equi 1 ibt• io do Fe-Al <Fig . IV . 1> o ponto eutético localiza-se 

muito p t'ó:-: i mo a 50· wt . 'l. de AI, e a fase de maior ponto de 

fus~o nas imedia~~es do ponto eutético é justamente o Fe~Alc:-
..::. ...J 

(fase congruente mais estável). Embora para o caso do Fe~Alc, 
..::... ._) 

a t'eg t'a de Walser e Bené possa ser aplicada pet•fei tamente, 

devemos encará-la com alguma reserva, pois ela n~o consegue 

e:-: p li cat' a totalidade dos casos mesmo em se t t'a tando da 

forma~~o de primeira fase em silicetos [122J. 

A decomposi~~o do composto Fe~Alc:- está relacionada, 
L ...J 

como já foi dito, a bai xa estabilidade térmic a inerent e às 

estruturas formadas por filmes finos. Por outro lado, segundo 

o modelo de G6esele e Tu [47J, ap t'esen tado br-evemente na 

sec~~o 1.3, e nquanto a primeira fase formada apresentar uma 
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e s pessur-a. muito pequena, aba i :<o de uma. espessut'a 

critica, ela pode decompor-se dando lugar a outra fa se . No 

caso d a f ase Ni~Si, 
L 

pot' e xemp 1 o, a e spessura critica obtida 

através-. do mod e lo foi d a Ot' dem de 2 j1m . Assim, 

possivr::! i s caminhos de dados pot' este 

Fig. !.21> cone 1 Ll i -se que a decomposi<;~o do 

seguindo o s 

modelo ( vet' 

Fe ""AlC' está 
..::. ~ 

relacionada à fina espessu.t'a desta camada. In f e 1 i zmen te n~o 

se dispe!e de dado s suficientes para calculat' espessut'a 

ct' itica e:<a ta para o Fe""AlC' . 
L ...J 

En t t' etan to, 1 emb t'ando que a 

espessu ra desta camada pode ser no má x imo da ordem de 600 nm, 

é de se espet' at', fazendo uma compara<;~o com espessLtt'a 

critica obt id a pOt' G6sele e Tu pa r a o Ni""Si, 
L 

que a. fase 

Fe~AlC' n~o permanecerá estável a temp eraturas da ordem de 650 
L ...J 

decompondo - se e dando lugar a fase metaestável 

Deve-se t'essa l tat' que, em concot'dánc ia com o modelo de 

G6esele e Tu, aqui também foi obset'vado o apat'ec i men to 

seq uencial de fases, di fet'en temente do que OCOt't'e em 

matet'iais em "bulk", onde as fases apat'ecem simultaneamente . 

Além de todo o t t'aba 1 h o sistemático que foi 

realizado no tratamento térmico em alto vácuo da bicamada de 

filmes finos de Fe-Al, com a identifica<;~o de fases e a 

determina<;~o dos seus mecanismos de forma<;~o, os t'esu 1 tados 

a q u i apresentados permitiram ainda entende r um pouc o mais a 

t'espe i to de um outro tipo de processo metalúrgico , a sab e t', 

m i s t u t' a p o t' b o m b a t' d e am e n t o i b n i c o ( " i o n b e a m mi:-: ing"), IM, o 

q ua l tem despertado grande i n t ere s s e dev ido a s u a import~ncia 

tecnológica. 
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A 

d i f usiv idades 

p r~ .i me i r~ a 

tér~ micas 

tentativa de se 

com as quantidades 

cot~ r~ e 1 acionar~ as 

de mistLwa por~ 

bombardeamento iónico foi realizada por Kim et al. [ 108] que 

estudar~am a m i stur'a de vários elementos em Cu e ~ -Zr-. 

Seguindo as idéias de Kim et al., tentou-s e a compara~~o dos 

resultados obtidos pelos dois processos. 

No caso da bicamada Fe-Al a interdifus~o e 

induz ida.s por' bombat' deamen to iónico ap r'esen t am 

simi lat'idades com os mesmos p r-acessos OCOt' t' i dos 

rea~~o 

muitas 

nesta 

bi camada qua ndo submetida a tratamento térmico em alto vácuo. 

A primeira delas é que se observa, por ambos os processos, a 

difus~o do Fe antes da do Al. A segunda é que as medidas de 

resis tência de folha apres entam o mesmo tipo de comportamento 

(em fun~~o do tempo e da tempe t'a t ur'a, pat'a o caso de 

tratamento térmico e em fun~~o de dose e temperatura, pat'a o 

caso de bombardeamento iOnico - ver Figs.1 e 2 do artigo 1 e 

Fig.AI.3 no apéndice I>. As similar-idades s~o r-efot-~adas 

quando se comparam os comprimentos de difus~o obtidos pelas 

duas técnicas (ver Tabelas AI.1 e 2 ) . 

A p t' i nc i pa 1 di fer-en~a entre os dois tipos de 

tr-atamento é que, no caso das amostr-as i r-t'ad i adas, a 

interdi f us~o pronunciada a 3 00 K, que apat'ece nos espectr-os 

RBS como platós, pode ocot't'et' sem ne c essat' i amen te fot'mar' 

pr-ecipitado s de uma segunda fase, enquanto que, no caso do 

tratamento térmico, a precipita~~o de uma segunda fase ocorre 

nos estágios iniciais da interdifus~o e a tempet'a tu r-as bem 

mais altas, 570 K 120 min ou 600 K 60 min . 
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A primeira fase formada por bombardeamento depende 

da escolha das espécies bombardeantes, mas convém sal ientat' 

que a fase t'equer mais alta tempet'a tura ou maiot' 
, 

deposit;~o de energia pela passagem do ion pelo sistema, 

• do que a fase Fe~Al~-
.::. ...; 

A con f i gLwat;~o da amostra pode e xercer um papel 

i mpot·tan te na format;~o de fases por irradiat;~o iônica. No 

sistema Fe-Al, pot' e :< emp lo, observa-se a format;~o de fases 

amor· f as [ 109' 11 o J e quase-cristalinas [ 1 1 1 ] pOt' 

bombar-deamento iônico à temperatura ambiente para amostt·as 

formadas por multicamadas na qual a espessura de cada camada 

é escolhida para ajustar a composit;~o Al 8 _Fe~r' (_) .::. J 
enquanto que 

este fenômeno n~o foi observado em bicamadas . V a 1 e s a l i e n ta t' 

• que todas as fases quase-cristalinas obtidas pot' 

bombat'deamen to iônico s~o p t' oven i entes de es t t'Ll tur·as de 

multicamadas. F'ode-se pensat' ent~o que a concen t t ' at;~o 

t'e lati v a dos componentes deve ser considerada dut'em te as 

mudant;as rápidas e localizadas induzidas pela passagem de um 

ion a t t'avés do sistema . N~o há no entanto, nenhuma 

constatat;~o de multicamadas t t'a tadas tet'm i camen te na 

1 i t e t' a t u t' a • 

Apesat' das grandes dife r e nt; as entre os mecanismos 

t'esponsáveis pelo tt·anspot' te de ma tét' i a, no t t'a tamen t o 

• 
térmico em alto vácuo, e na mistura por bombardeamento iônico 

as similaridades nos resultados para a bicamada de Fe-Al s~o 

SLlt''p t'een dentes. o p t'ocesso de interdifus~o é similar e as 

fases fot'madas s~o as mesmas, e:-: istindo en t t'etan to, um 
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abc'i\ i:-: a me n to n a temperatura ne c e s sária para se obtet' 

p t'odu tos 

ibnico 

vácuo . 

t'espe i to 

di t'ec;~es 

de reac;:~o através d o processo de bombardeamento 

qu a ndo comparado c om o tratamento em forno em alto 

Certamente n~o se res ponderam a todas as quest~es a 

do sistema estudado neste t t'aba lho . As possiveis 

a serem toma das a partir deste ponto sâo no sentido 

de responder as seguintes quest~es: que influência tet'á a 

proporc;âo dos componentes na bicamada na formac;âo da primeira 

Como se comportaria o sistema se fosse constituido de 

mu ltica madas? Que f ases apareceriam? S e ria possi vel de se 

obter a fa s e metaes tável FeA1
6 

por coevaporac;âo do Fe e Al na 

p roporc;~o correta? Qua i s as propriedades mec~nicas e 

elétricas desta fase metaestável? A resposta a estas quest~es 

só pode ser dada através de estudos sistemáticos tal como o 

apresentado aq u i. 

Como vimos, mui tas das reac;:~es interfaciais podem 

set' entendi das pot' cons i de t' ac;~es cinéticas. No entanto, 

algumas questo~s permanecem. Como as e struturas das t'eg io~s 

intet'faciais comp at'am-se com as conhecidas em "b u lk "? Podemos 

definir um diagrama de fase interfacial? Se podemos, quais os 

limites em espessu ra de sua definic;âo? Como e ste diagrama se 

t'e lac iona com os diagramas de eq u ilibrio para a mostt'as e m 

"bulk"·-;o Não temos as respostas para estas questo~s, mas 

devemos c h amat' a atenc;âo ao grande número de trabalhos que 

sut·g i t' a.m na literatura n os últimos anos e que suget· em a 
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n eces si d ade d e mod e l o s fi s i c o s e quim icos p ara se t r atar os 

mecani smo s d as rea~~es em f i lme s fino s . De u ma maneira ge ra l, 

film e s fino s possu em g r andes energias de Estas 

ene rgi as produzem de longo al can c e, q ue s~o 

c u mu l at i va s , e q ue podem o r iginar compo r tame nt os a nbmalos 

q u ando c omp a r a do s a trans i~~es normais onde locais 

n~o s~o cumu lativas. Qu a s e todas as teorias e x istentes para 

e xpli ca r rea~~es e tran s i~~es de fase a ssumem a e x istência de 

for~ as loc ai s . Enquanto e s t as questo~s permanecem, e s tudos 

si s temáti c o s de difus~o rea~~o e transforma~~o de fase em 

filmes finos, podem encaminhar r espostas a algumas delas . 
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APENDICE I 

MISTURA POR BOMBARDEAMNETO IONICO NA BICAMADA DE Fe-Al 

AI.1-Introdu~~o 

Uma das implicaç~es mais importantes do presente 

trabalho é a poss ibilidade de compara~~o dos resultados 

obtidos por tratamento térmico em alto vácuo com os obtidos, 

para a me s ma bicamada, através de uma combina~~o de 

tratame n t o té r mi co e b o mbard eame n to iOn i c o [112-114]. 

Co mo é b e m sabido, em muitas aplica~ôes 

met a l ú r gi c as a mod ificaç~o das prop r iedades de um dado metal 

é conseg u ida através de implantaç~o iOnica a altas doses. 

Devido a problemas de decapagem da superfície do metal, 

existe u ma pa r a as concentra~ôes do elemento 

implantado q u e podem se r atingidas por esta técnica. Uma das 

ma neira s de se contorna r esta dificuldade é depositar uma 

fina camada do elemento a ser introduzido sobre o substrato 

o qual se deseja modificar e submeter o sistema a 

bomba r deamento iO n ico, o q u e cau sará a mistura dos dois 

ma ter i ais. Embora as p r op r iedades q u i micas das espéc i es 

iOnicas possam ser importan tes , uma vez que o s i o n s s~o 

t amb é m introduzidos c omo impureza, e las n ~o s~o essenciais ao 

processo de mistura . O que interessa ao p rocesso de mistu r a é 

a d e posiiâo de energia p elo ion na interface fil me-su bs tra to, 
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a. qu a. l permite a ocorrência de t'ea t' •ran j Cl s atOmicos. Esta 

reot'gan i za~~o atOmica devida ~ irradia~~o dos sólidos com 

p a t' t i c Lt 1 as e n e t' g é t i c as é chamada comumente de 11 Ion ·Beam 

M i :d ng 11 <IM> • 

Devido sua grande import~ncia tecnológica, rea~tles 

induzidas pot' bombardeamento iOnico tem despet' tado g t'ande 

in tet'esse nos últimos anos. Embot'a esta técnica e o 

t t'a tame n to térmico em forno das bicamadas metálicas, sejam 

pt'ocessos distintos pa.t'a a produ~~o de ligas <o p t' i me i t'O 

cot't'esponde a um processo fora do equilibrio tet'mod i n<àm i co, 

enquanto que o segundo é um processo que ocorre em equilibrio 

tét' m i co) alguns a s pectos i mpot' tan tes podem t' esu 1 tat' da 

simples compara~~o entre os doi s processos . 

o t t' a n s p o t' te atOmico induzido por irradia~~o num 

sólido a baixa temperatura foi estudado teoricamente em duas 

ap t'O :-:i mas efes limites: pot' mistura balistica [115] e pot' 

modelos de 11 Spike 11 tét'mico [115-118] cot't'espondendo 

t'espect i vamente a intera~etes de dois e muitos cot'pos. Os 

modelos de 11 Spike 11 tém t'ecebido mLtita aten<;:~o nos últimos 

anos devido ao reconhecimento de que movimentos atómicos 

coletivos, numa. cascata de colistles criada pela passagem de 

um ion num sólido, devem ser lev ados em conta numa abordagem 

mais t' eal istica pat'a o p t'ob 1 e ma do t t'anspot'te de átomos 

induzido por bombardeament o ión ico em sólidos . 

A di mens~o de um "sp i ke " té t'm i co é detet'm i nada pe 1 a 
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raz~o en tre as massas do ion e á t omo a lvo , a energi a cinétic~ 

do i on a energia d e coes~o d os á torno:; do alvo [119]. 

Dur·an te a f ase do OI s p i k e OI t é t' rn i c o da c as c ata d e c o 1 i seles a 

t a.xa de di ss ipa~~o d e energia e as fo r~as quimicas entre o s 

átomos d a a mos tr a é que d ete rminam o estado final do sólido 

dentr-o do volume or-iginal do 01 Spike 01
• Desta forma é possivel 

e x p 1 i ca r·-se a. forma~ ~o d e fa ses metaes táveis e amot· fas em 

es t ru tLtt'as fot· madas p o t" f i 1 me s f i nos quando submetidas a 

bomb a rd eame nto iOnico [117,120]. 

Recentemente Johnson et al. [117] consider-ando 

e feitos tet· moqu i micos no IM, pos tu 1 at•am q ue o eq ui 11 b t' i o 

tét'm i co é atingido na regi~o d a casca t a depois de 10- 11
s da 

incid~ncia do i on . A maioria d a mistura atOmica o c Ot't'e t' i a 

neste estágio pa r a cascatas bem desenvolvidas onde a energia 

das pa.t·ticulas é da ordem de 1 eV. O volume do 01 Spike 01 é 

cons i det•ado como uma regi~o liquida e o processo de mi s tut•a 

descr ito como uma interdifus~o que ocorre nest e estado e c uja 

a motriz é o gradiente de potencial químico. F'at' a. 

tempos 
_-11 

maio r es do q u e lu s a regi~o da cascata apro x ima-se 

do estado de eq uil ibrio térmico com o t'es to d o sólido. 

En t t'etan to, e s t a regi~o pode ai n da pe rman ecer num estado de 

n~o-equi 1 ibt·io com respeito a o ut ras vat·iáveis , como po t' 

a densidade de defeitos, que é bem ma i ot' q ue no 

t•es tan te da amos t t'a . . A consequência imediata disto é um 

aumento da difus~o v ia defeitos par· a tempe r- a tut·as de 

eq ui 1 i b t' i o d a amostra altas o sufuciente para colocar e stes 

defeitos e m movimento . Como r-esul tado a mi stut"a pot' 
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bombardeamento mostr-a pelo menos dois r-egimes d istintos em 

rela~~o a temperatura . Até uma certa temperatra T , 
c 

na qual 

o s defeitos tornam - se móveis , a mistura é independente d a 

temper-a tu r-a , a. c i ma de T ' c 
eficiência de mistur-a é 

ter'm i camen te ativada com uma energia de ativaç~o ti pica 

pr-oces sos de difus~o normais dos sistemas que est~o 

estudados . 

AI. 2 -Resultados de IM para a Bicamada Fe- Al 

O estudo sistemático d e I M na bicamada de 

+ [112-114] consistiu da irradiaç~o por lons de Ar <240 

500 f::: . 

<480 ke\1 ) 
3+ 

e Xe <90 0 ke\1) a temperaturas de 77, 

As energias dos ions foram e s colhidas de maneira 

dos 

sendo 

Fe-Al 

ke\1), 

300 e 

tal 

que a máxima depos iç~o de energia ocorresse na inte r face Fe-

Al . A int e rdifus~o e reaç~o foram estudadas p o r RBS, medidas 

de resistência de folha, difraç~o de raios-X e CEMS . 

Os t' e su l tados de RBS obtidos das amostr-as 

i t'r' ad i adas s~o mostrados nas Figs . AI . 1 e 2 par· a difer-entes 

combinaçbes de temperatura, T, da amostra , dose implantada, 

$ , e nLtmer· o atbmico, z' do ion bombardeante <o númer-o 

atOmico determina a quantidade de ene r gia depositada por ion 

e por unidade de comprimento, F
0

l. Pode-se ver das Figs.AI . 1 

e 2 q u e a difus~o d o Fe no Al ocorre antes da difus~o do Al 

no Fe para tod os os casos. Vé-se tamb ém, o aparecimento de 

platOs indican do c amadas d e e s tequiometria f i :·:a , t ant o na 

parte referente ao Fe como na parte referente ao Al, os q u ais 
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3
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At' 
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implanta<;~o. 

tem p e t' a t u t' a 

Fig.AI . 3a e b mo stra os re s ultados obt1dos pa a 

d P resis t•n cia de folha das amos tras i r t' ad i ada'C. 

c:l i ver·sas d oses d 

o aumento da re s isténcia de folh a com a dose e 

indica que e ~: i s t e p t' i me i t' o m i stur· a e depois 

forma<;~o de fase , Fig.AI.3a. Estes resultados s~o comparáveis 

aos obtidos por tratamento térmico (ver Fig. 1 no artigo 

As med id as de re s istência d e folha em funç~o da dose de 

a várias temp e raturas s~o apresentadas na Fig . AI.3b. 

1 2 
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Fig.AI.3-alMedidas de resistênc ia de fol ha em 
funç~o da temperatura para aiDOStras bombardea-

+ . 
das com Ar em d1versas doses. bl .edidas de 
resist~ncia de folha em funç~o .,~a dose para 
amostt·as bombat·deadas com Kr~ a várias 
temperatu·as . 

F'ode-se compa r ar o~ resultados obtidos por IM com 

o~ de t r· a tame n to té t' m i co a tempe t'a tu r· a f i :.: a e tempos 
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varjáveis <Fig . 2 ar tig o 2> . A bai xa tempe a tura a resistência 

d e folh a praticamente n~o varia com o aum e n to da dose . A 

med ida que au men t a a t em p e t' a tu t ' a aumentam também a 

i n t e t' d i f u s ~o , devido a maior mobilidade dos defeitos , e a. 

resis téncia de folh a como fun~ ~o d a dose . F' a t'a doses mLl i t o 

eleva.das, t an to a 300 como a 5 00 K a resistência de folha 

tende a um valor constante , porém o s valores de R a 300 
s 

s~o menores que o s med id os a 5 00 K para as mesmas doses . 

+ 
F'at' a i t ' t' a d i a~~ o com Ar a 300 K e a doses mais 

elevadas o sjstema n~o ap~esenta forma~~o de precipitados de 

uma segunda fa.se, mostrando apenas uma pronunciada mistLlt'a 

dos dois elementos à medida que a dose cresce . Entt-etanto, a 

Fe....,Al r= , 
L ....! 

650 

com 
+ 

Ar a 5 00 K provoca o aparecime n to da 

a mesma fase que se fo r ma a temp e raturas abai xo 

nos t' e c oz i mentos em alto vácuo como p o d e 

fas e 

de 

set' 

constatado medidas de CEMS e raios-X (ver Figs . AI . 4 e 

A I . 6b < i ) ) [ 121 J • 

0.2 r----- - -------., 

500K 

o 

-2 - 1 o 2 

Fig.AI.4-Espectro CEMS da bj camaoa de t ·Àmes f inos 
de Fe-A l bombardeada com Ar- (10

1 1
1ons.cm-.:: a 500 Kl . 
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t' e c: ozimE?ntos e rn fot 'no a alto· v ácuo a cinética 

d e ct' (;:>~;c: i.me n to da f àsE? Fe...,Al"" é c:ontt' ola.da pot' 
"- ._j 

rJifus~o , ta. l 

c omo mo s tt' ado n ~~ F i g . 6 do a t ' t i g o 1 . As Fig s . AI.5a e b 

abaixo mo s tram a me s ma cinética d e crescimento d a fas e Fe...,Al~ 
"- ._j 

tanto p a ra amostras recoz id as em forno, funç~o de t 11 2 , a 570 

L:' 
r .. ' 

+ como para amostra s ir rad i adas por Ar , funç~o de 

a 500 K. Em ambos os casos a quantidade reagida dos elementos 

·f o i 

CEMS. 

obtida a p ar tir da s áreas relati vas 

%r-------------------, 
a) 

c 
E 

- -------1---

Fig.A!.5-a)Cinética de cresc imento do Fe7AL~ 
Pyr,~ amostras recozidas em alto vácuo !fun~~õ 

t · -). bl cinét ica de crescimento do Fe~Alc 
para amostt·as bombardeadas com Ar+ a 50Ó ~ 
(fun~~o da dose) . 

sob os espec t t ' OS 

E importante notar que um comportamento saturante é 

ap t'esen ta do na Fig .AI.5b para doses maiores que 5 X 1016 

151 



• 
\ 

• 

I • 

ion s . -2 
em o que está de aco r-do com os t'esu 1 tados most rados 

pelas medidas de RBS, Fig.AI.l, e medidas de resistência de 

folhé! [112]. Os v a 1 or~ es e:-: t t' apo 1 ados pat' a tempos de 

t'ecoz i men to s cur-tos e bai xas doses de irradiaç~o d~o corno 

limi ares p ara o inici o da forma~~o de fase , 112 rnin e 

-2 
i ons .crn , t'e sp e:• c: ti v arnen te. A de pendência parabólica com a 

dose mos trada na Fig.AI.5b sugere que a mistur~a por 

bombarde a mento iOnic:o seja controlada por difus~o, e portanto 

s imil a r à forrna~~o de vários silicetos por este método [108]. 

F'at'a i t' t' a d i a~~ o com 
2+ '+ K t' e X e ._. 500 L··· 

f'• , e altas 

doses, tanto o CEMS como a difraç~o de raios-X indicam a 

formaç~o de FeAl
6 

<veja Figs.AI.6a e b). 

0 2 ,-----~~-----

0~ 
-2 o 

Fig.AI.6-a)Espectro CEMS,2a bicaa~oa de fi~mes 
~.. · C -

finos bombat'deada coro Kr !3 X 10· 1ons.cm a 
500 Kl . bl di fratogram.as de+ raios-h para 
am~~tr-as bo~ar·deadasâ;om: ilA~':'· !1 X 10 1o2s. 
em -, if~Kr- (3 ~? 1 0 ~ ions.cm -) e iii ) Xe.) 
(3 x 10 ~ ions.cm -) 
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Os c:ompri m n t os d e d i f us~o o bt idos tan t o p o r 

tt'co t a rnen t o t é r· m i c: o como p o r' bomb a r-d ea.men t o i ó n i c: o 

a presentados n a s Ta b e l as Al.l e Al.2. 

T 
(K) 
"77 

200 

300 

400 

500 

-

Tabela AI.!-Comprimentos de difus~o para amostras 
submetidas a t ratamento térmico em alto vácuo. 

r=-'g 70 -
13 1200 21_9_ 

2100 353 
3600 132 

600 30 1 200 379 
1ROO -IG1 

620 62 600 385 

Tabela AI.2-Compr imentos de difu~o para amostras 
submetidas a bombardeamento iOnico. 

TA ULI:: 11 - lon M ixing 
Ar+ K?+ 

~ (4D1) 117 ~ (4Dl) 1/7 4> 

X~+ 

(10"cm-7 ) A (JO"cm-2 ) A (IO"cm-7 ) 

0.5 1-10 0.3 118 0.3 
1.0 151 0.5 183 0.4 
5.0 312 0.6 216 0.6 
10 459 1.0 236 0.93 
1.0 166 1.0 219 
5.0 309 3.0 314 
0.5 181 0.3 196 0.3 
I. O 224 0.5 251 0.6 
5.0 m ' 1.0 320 0.81 
10 m 3.0 m 

. - 1.0 365 
5.0 mjp m/p 
0.5 217 0.3 214 0.3 
1.0 3Hl 0.5 315 0.6 
5.0 p 1.0 p 
10 p 3.0 p 

(4Dijll7 
A 

189 
210 
219 
256 

266 
"368 

m 

p 
p 

s~o 
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Es te s d a do s f or·am d as 

concen t t ' a c;:~o vet' sus p t' ofund i da de obtidas dos t'espec ti vos 

e s pec t t'o~. RBS. E i n t e t' E-:' s s a n te no t <~ t' que para ambc>s os 

processos e x iste uma grande semelhen ~ a entre os c omp t' i men tos 

de difus~o. Deve-se ressaltar, entretanto, _que dose, pa ra o 

caso de bombat'deamen to ibnico, E~ tempo , pat'a. o caso de 

t t' a ta me n t o tét'm i co , se correlacionam de uma mane i t'a 

o tempo de bombardeamento para uma dada dose s imples, 

depende 

pois 

mu ito da corrente de feixe que é utilizada pat'a o 

bomba t'de amen to . 
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