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pontilhada: curva calculada por C. D. Thurmond, Journ. Electrochem. Soc. v. 57, 827, 1953.

Figura - 3.8 Ajuste dos resultados experimentais do diagrama de fases do
sistema Si-Ge obtido por Stohr e Klemm (Figura - 3.7) a expresséao (3.52).
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Figura - 4.1 Aspecto do cristal crescido por técnica Czochralski em regime
estacionario.

Figura - 4.2 Equivaléncia do crescimento de um cristal devido a flutuagdes no
acumulo de massa: a) mesmo didmetro mas com uma compensacéo feita com o aumento
na velocidade de crescimento; b) mesma velocidade de crescimento mas com uma
compensacao feita com um aumento no diametro.

Figura - 4.3 Solidificacdo unidimensional com um campo elétrico aplicado as
extremidades do material.

Figura - 4.4 Esquema do forno para puxamento de monocristais pelo método de
crescimento Czochralski com campo elétrico aplicado.

Figura - 4.5 Aspecto do cristal de Ge (puro) obtido por Vojdani (1974), crescido
pela técnica de puxamento Czochralski com campo elétrico aplicado.

Figura 4.6 Aspecto dos cristais de SiAl obtidos por Octaviano (1991) crescido
pela técnica de puxamento Czochralski com campo elétrico aplicado a) CS-2 e b) CS-3.

Figura - 4.7 Partes de um diagrama de fases hipotético para um sistema ideal
onde k = Cg /C|_ é constante e o ponto de solidificac&o do solvente é: a) abaixado pelo
soluto; kg < 1. b) aumentado pelo soluto; kg > 1.

Figura - 4.8 Aparecimento da camada de contorno devido a diferenca de
solubilidade do soluto entre as fases sélida e liquida da liga e devido a baixas taxas de
difuséo do soluto a) no liquido, para Kg < 1 e b) no sélido, para kg > 1.

Figura - 4.9 Variacdes na concentracdo do soluto a partir da interface S/L para
ko < 1 dadas pelas variagdes na velocidade de crescimento, no coeficiente de difuséo e no
coeficiente de segregacéo.
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Figura - 4.10 Efeito da variacdo da velocidade de crescimento na distribuicdo
local de soluto no liquido: a) velocidade de crescimento diminuida b) velocidade de
crescimento aumentada (Campos Filho 1978), onde R = v + vp.

Figura - 4.11 Super-resfriamento constitucional a frente da interface, mostrando
os dois gradientes de temperatura aplicados a) para kg < 1 e b) para kg > 1.

Figura - 4.12 Variacéo do coeficiente efetivo de segregacédo Keff em fungéo da
taxa de crescimento.

Figura - 4.13 Variacdo da razdo critica de crescimento V. em funcéo da
composicao; O regido de cristais homogéneos, ® regido de cristais inomogéneos.

Capitulo V:
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diametro e o diametro do cadinho, para varios valores de k = pg/p|_ (Pamplim 1980).

Figura - 5.4 Montagem do forno usado na solidificacdo por Témpera Ultra-
Rapida ou RQM, com p”a de quartzo ....

Figura - 5.5 Forno a Inducédo. Processo adotado pelo JPL e Laboratérios Sandia
para a fusdo da liga de Si-Ge + Dopantes.

Figura - 5.6 Grafico do resfriamento de um material (Temperatura x tempo) com
barreira para nucleacéo.

Figura - 5.7 Ciclos térmicos de resfriamento para a obtencdo de um material
homogéneo numa Solidificacdo Ultra-Rapida por Super-Resfriamento (RQM).

Figura - 5.8 Seqliéncia de passos na fluxagem com estrangulamento da
ampola.

Capitulo VI:

Figura - 6.1 Fluxograma do procedimento padrdo de preparacdo do material
ceramico segundo o método dos Poés Discretos ou PIES (Pulverized and Intermixed
Elements of Sintering).

Figura - 6.2 Fluxograma do procedimento padrdo de preparacdo do material
ceramico segundo o método dos Pés Discretos Prensados a Quente ou PIES-Hot-Pressed
(Pulverized and Intermixed Elements of Sintering Hot-Pressed).

Figura - 6.3 Fluxograma geral dos procedimentos ceramicos: dos Pés Discretos
(PIES) e dos P6s Discretos Prensados a Quente (PIES-Hot-Pressing).

Figura - 6.4 Fluxograma geral do procedimento padrdo de preparacdo do
material ceramico segundo as técnicas de processamento: Convencional e Prensagem a
Quente (Hot-Pressing) a partir da liga previamente fundida.
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Figura - 6.5 Fluxograma geral dos procedimentos ceramicos Convencional e
Prensagem a Quente (Hot-Pressing) a partir dos pos.
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Figura - 7.1 Sistema rotativo de mistura dos pos.

Figura - 7.2 Aspecto externo da montagem do cadinho no solenéide do forno de
inducéo utilizado, mostrando a oxidagéo superficial.

Figura - 7.3 Micrografia do aspecto da superficie polida mostrando a fase de
silicio e germéanio, com o grafite no canto superior direito - 22 ensaio. Aumento de 200X
(Imagem de relevo - SEM)

Figura - 7.4 Micrografia da amostra do fundido, mostrando a interface da liga
com o grafite no canto superior direito - 29 ensaio. Aumento de 200X (Imagem obtida por
eletrons retroespalhados - SEM-BSE)

Figura - 7.5 Esquema do forno puxador de cristal por técnica Czochralski:
Kokusay DP-1300A, com uma fonte DC - TECTROL 120V - 20A, para aplicacdo do campo
elétrico.

Figura - 7.6 Aspecto externo do forno puxador de um Unico cristal por técnica
Czochralski, Kokusay DP - 1300A.

Figura - 7.7 - Sugestdo da montagem de varios eletrodos no forno Kokusay DP-
1300A.

Figura - 7.8 Liga de Si-Ge. vista frontal (22 ensaio).

Figura - 7.9 Liga de Si-Ge. vista superior (22 ensaio).

Figura - 7.10 Liga de Si-Ge. vista frontal (32 ensaio).

Figura - 7.11 Liga de Si-Ge. vista superior (32 ensaio).

Figura - 7.12 Variacdo da concentracdo de soluto numa liga inomogénea
(modelo senoidal).

Figura - 7.13 Desenho esquematico da prensa hidraulica uniaxial utilizada na
compactacéo (Marca: SCHULZ - Mod. 30T).

Figura - 7.14 Esquema do forno de sinterizacdo utilizado no método dos Pds
Discretos (PIES).

Figura - 7.15 Desenho do aparelho de britagem usado na quebra da liga de Si-
Ge; material: aco inox VC-131; dureza: 57-62 RC - temperado e tratado termicamente.

Figura - 7.16 Variacdo do nivel de dopagem com o tempo de moagem.

Figura - 7.17 Montagem do aparelho de filtragem rapida para lavagem do p6 da
liga.

Figura - 7. 18 Programa usado na sinteriza¢édo a vacuo no forno EDG-FIV.

Figura - 7.19 Montagem do forno usado na tentativa de sinterizacdo a vacuo
num forno EDG-FIV.
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Figura - 7.20 Montagem do forno usado na sinterizacdo em ampolas de quartzo
num forno comum (EDG-F1700).

Figura - 7.21 Fluxograma geral contendo o resumo dos procedimentos de
preparacao e de caracterizagcdo das ceramicas termoelétricas (etapa comum a todas as
técnicas).

Capitulo VIII;

Figura - 8.1 Perfil de distribuicdo do tamanho das particulas do p6 de silicio.
Andlise feita por técnica de sedimentacéo (SediGraph - 5100).

Figura - 8.2 Analise da area superficial das particulas do p6é de germanio, feita
por porosimetria

Figura - 8.3 Andlise da area superficial das particulas do p6 de silicio. a) no
sedigrafo b) no porosimetro

Figura - 8.4 Espectro de difracdo de Raios-X do silicio.

Figura - 8.5 Espectro de difracdo de Raios-X do germanio.

Figura - 8.6 Microfotografia do material fundido por Arco-Voltaico; Aumento de
200X, mostrando o crescimento dendritico (Imagem de relevo).

Figura - 8.7 Microfotografia do material fundido por Arco-Voltaico. Aumento de
200X, mostrando as diferentes composi¢des quimicas (ou densidades) pelos tons de cinza
(Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.8 Microfotografia do material fundido por Arco-Voltaico; Aumento de
50X, na regido analisada de 45 mm x 45 mm (Imagem obtida por elétrons
retroespalhados)

Figura - 8.9 Microfotografia do material fundido por Arco-Voltaico; Aumento de
500X, mostrando os perfis de concentragdo de Si e Ge sobre uma microestrutura
dendritica (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.10 Microfotografia do material fundido por Arco-Voltaico; Aumento de
1000X, mostrando os pontos onde foram feitas as analises quimicas EDS/EDX (Imagem
obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.11 Crescimento dendritico para a 12 tentativa de fusédo da liga num
forno a inducdo com resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching); Aumento de
35X (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.12 Crescimento dendritico para a 22 tentativa de fusédo da liga num
forna a inducdo com resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching); Aumento de
35X (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.13 Microfotografia do crescimento dendritico, mostrando as
diferencas entre as fases de silicio e germénio: A regido interdendritica em Germanio
(regides claras); e também os defeitos cristalinos em forma de fendas na 12 tentativa de
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fusdo da liga num forno a inducdo com resfriamento rapido em agua (Témpera ou
Quenching); Aumento de 200X (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.14 Microfotografia do crescimento dendritico, mostrando a regiao
interdendritica rica em Germanio (regides claras) na 22 tentativa de fusao da liga num forno
a inducdo com resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching); Aumento de 200X
(Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.15 Defeitos cristalinos da 12 tentativa de fuséo, revelados pelo ataque
guimico; Aumento de 500X (Imagem de relevo).

Figura - 8.16 Defeitos cristalinos da 22 tentativa de fusdo pelo ataque quimico;
Aumento de 500X (Imagem de relevo).

Figura - 8.17 Microfotografia do material fundido por inducdo, 12 tentativa,;
Aumento de 50X, na regido analisada de 4,5 mm x 4,5 mm. (Imagem obtida por elétrons
retroespalhados).

Figura - 8.18 Microfotografia do material fundido por inducdo, 12 tentativa;
Aumento de 50X, mostrando a distribui¢do de silicio na amostra.

Figura - 8.19 Microfotografia do material fundido por inducdo, 12 tentativa;
Aumento de 50X, mostrando a distribuicdo de germanio na amostra.

Figura - 8.20 Microfotografia do material fundido por inducdo, 12 tentativa;
Aumento de 100X, mostrando os perfis de concentracdo de Si e Ge sobre uma
microestrutura dendritica (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.21 Microfotografia do material fundido por inducdo, 12 tentativa;
Aumento de 200X, mostrando os pontos onde foram feitas as analises quimicas EDS/EDX
(Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.22 Fotografia da superficie do material mostrando as estruturas
dendriticas.

Figura - 8.23 Microfotografia da superficie do material, mostrando uma estrutura
dendritica, e as varias formacdes dendriticas na sua fase inicial.

Figura - 8.24 Aspecto do material fundido que restou no fundo do cadinho,
mostrando as frentes de resfriamento que se dirigiram das bordas para o centro.

Figura - 8.25 Microfotografia da amostra resfriada com campo elétrico
apresentando as frentes de resfriamento; Aumento de 30X (Imagem obtida por elétrons
retroespalhados).

Figura - 8.26 Microfotografia da amostra resfriada com campo elétrico,
mostrando o encontro das duas frentes de resfriamento vindas das superficies inferior e
superior do material; Aumento de 30X (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.27 Aspecto do cristal crescido com as regibes de observacdo
analisadas no microscoépico eletrénico, mostrando o fundido logo embaixo.
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Figura - 8.28 Microfotografia do monocristal crescido por técnica de puxamento
Czochralski com campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados)
Aumento de 50X. Regido 1 - Inicial.

Figura - 8.29 Microfotografia do monocristal crescido por técnica de puxamento
Czochralski com campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).
Aumento de 50X. Regiéo 2 - Central.

Figura - 8.30 Microfotografia do monocristal crescido por técnica de puxamento
Czochralski com campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).
Aumento de 50X. Regido 3 - Final.

Figura - 8.31 Microfotografia tipica das regifes de onde foram feitas as analises
guimicas, com um realcamento de contraste, para diferenciar as fases de composicdo
guimica ligeiramente diferentes.

Figura - 8.32 Microfotografia tipica das microregiées de onde foram feitas as
analises quimicas, com um realcamento de contraste, para diferenciar as fases de
composicao quimica ligeiramente diferentes.

Figura - 8.33 Geometria adequada dos eletrodos para uma solidificacdo
homogénea.

Figura - 8.34 Cadinho de fundo chato, com eletrodos na posicdo adequada para
se obter uma solidificacdo homogénea.

Figura - 8.35 Montagem da Figura - 8.34 num forno a inducéo.

Figura - 8.36 Perfil de distribuicdo do tamanho das particulas do p6 da liga de
Si-Ge . Andlise feita por técnica de sedimentagdo (SediGraph - 5100).

Figura - 8.37 Andlise da area superficial das particulas do pé da liga de Si-Ge
obtida por técnica Czochralski a) no sedigrafo b) no porosimetro.

Figura - 8.38 Espectro de difragcdo de Raios-X da liga de Si-Ge obtida por
técnica Czochralski.

Figura - 8.39 Curva de aquecimento da Andlise Térmica Diferencial (DTA ou
ATD) com taxa de 2°C/min.

Figura - 8.40 Curva de resfriamento da Analise Térmica Diferencial (DTA ou
ATD) com taxa de 100°C/min.

Figura - 8.41 Grafico de resfriamento (temperatura versus tempo) do p6 da liga
feita durante a medida de ATD (Analise Térmica Diferencial).

Figura 8.42 Gréafico do fluxo de calor versus temperatura na medida de
Calorimetria Diferencial de Varredura (DSC ou CDV).

Figura 8.43 Calor especifico em fungdo da temperatura para a liga de Si-Ge
obtida pela técnica ECZ.
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Figura - 8.44 Densidade do material sinterizado em funcdo da pressdo de
compactacdo (uniaxial) para o método dos Pos Discretos ou PIES (Pulverized and
Intermixed Elements of Sintering).

Figura - 8.45 Microfotografia de uma amostra tipica preparada pelo método dos
Pos Discretos ou técnica PIES, sem o polimento, para evidenciar os poros.

Figura - 8.46 Espectro de difracdo de Raios-X da amostra preparada pelo
método dos Pdés Discretos ou técnica PIES.

Figura - 8.47 Amostra da liga de Si-Ge: Aumento 1000X - 20KV-20mm

Figura - 8.48 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura ceramica
preparada pelo método dos Pds Discretos ou PIES. Aumento de 500X (Imagem obtida por
elétrons retroespalhados)

Figura - 8.49 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura ceramica
preparada pelo processamento convencional. Aumento de 500X (Imagem obtida por
elétrons retroespalhados)

Figura - 8.50 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura ceramica
preparada pelo processamento de prensagem a quente. Aumento de 500X (Imagem obtida
por elétrons retroespalhados)

Figura - 8.51 Diferenca entre os PoOs Discretos dos elementos da liga
misturados e o p6 da liga moida.

Figura - 8.52 Montagem usada na medida do coeficiente Seebeck a
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Anexos:

Fgura - A3.1 Estrutura cristalina do silicio e do germanio do tipo diamante,
mostrando as ligacGes tetraédricas, cujos parametros de rede sdo: a(Si) = 5.4308
Angstrons e a(Ge) = 5.6574 Angstrons (Kittel 1978).

Figura - A4.1 Curvas da energia livre nas fases liquida e sélida de um metal,
mostrando a diferenca entre as suas energias livres num ponto perto do ponto de fuséo, e
a estabilidade relativa de ambos.

Figura - A4.2 Fracdo do Ge total o qual estd na fase liquida quando sua
composicao € 0.9999 em Ge (aproximadamente 0.1° acima do ponto de fusdo do Ge),
como uma funcéo de todas as composi¢des.

Figura - A5.1. Gréafico do super-resfriamento maximo da liga de Si-Ge em
funcédo da compoosicdo de Ge.

Figura - A9.1. Desenho do cadinho de grafite utilizado na fusdo dos poés
mistutrados num forno a indugéo. Escala (cm).
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Resumo

Os materiais ceramicos termoelétricos preparados a partir de ligas de Si-Ge,
sdo utilizados em Geradores de Poténcia a Radiois6topos (GTR), na converséo de energia
por efeitos termoelétricos. Neste trabalho de pesquisa foram estudadas as condicbes de
preparacao destas ceramicas a partir de ligas de Silicio-Germanio. Visou-se portanto obter
a melhor eficiéncia, pela otimizacao da "Fator de Mérito" (ou Nimero de loffe), através dos
processos de preparacdo e tratamentos térmicos da liga, e também na dopagem das
ceramicas. As ligas de silicio-germanio (SigGezo) foram obtidas pela técnica de
crescimento Czochralski, com campo elétrico aplicado (ECZ) e também por outras técnicas
de fusédo e solidificagdo, para comparagdo. Amostras com homogeneidade satisfatoria
foram quebradas e moidas para processamento ceramico. E em seguida o p6 da liga foi
entdo dopado, misturando-se este com p6 de boro amorfo e depois prensado, a fim de se
obter elementos ceramicos semicondutores tipo-p, com propriedades termoelétricas para
altas temperaturas (~ 1000°C). A sinterizacdo foi feita por trés técnicas diferentes: pela
técnica dos Pés Discretos ou PIES (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering), pelo
procedimento ceramico convencional, e pela Prensagem a Quente (Hot-Pressing), sendo
esta Ultima usada como padrdo de comparacdo. As amostras obtidas foram analisadas e
caracterizadas por técnicas convencionais de caracterizacdo ceramica tais como: medidas
da densidade, dos tamanhos dos grdos, porosidade, area superficial, etc. e também por
medidas de alguns dos parametros fisicos que influenciam diretamente na eficiéncia
termoelétrica tais como: coeficiente Seebeck, calor especifico e parametro de rede, para
ligas de composicdo nominal SigyGe,y sem e com dopantes para semicondutores tipo-p.
Uma amostra preparada pela General Electric usando a técnica de Prensagem a Quente
(Hot-Pressing), foi usada como padrdo de comparacdo. A liga obtida pela técnica ECZ
apresentou boa homogeneidade. Foi encontrado que a qualidade microestrutural das
ceramicas tais como: densidade, a regularidade e a composicdo quimica dos graos das
ceramicas depende muito da técnica de processamento. Estes elementos ceramicos
termoelétricos poderdo ser usados como fonte de energia em Geradores de Poténcia
Termoelétrica a Radioisotopos (GTR) mais especificamente na alimentacdo de satélites
brasileiros fabricados pelo Centro Técnico Aeroespacial (CTA) junto com o Instituto de
Estudos Avancados (IEAv) através da Divisdo de Energia Nuclear (IEAv-ENU) deste
Instituto, ou entre outras aplicacdes para fins militares e civil.
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Abstract

Doped ceramics elements, prepared from Si-Ge alloy are used in Radioisotopic
Thermoelectric Generators (GTR) for energy conversion by thermoelectrical effects. In this
research the experimentals conditions to prepare thermoeletric ceramics from Silicon-
Germanium alloys have been determined. The purpose was to get the best efficiency, by
optimization of the "Merit Figure" (or "loffe Number"), using different preparation methods
and thermal treatments of alloys, as well as the doping of these ceramics. Silicon-
Gemanium alloys (SigoGey), have been grown by the Czochralski technique under applied
eletric field (ECZ), as well as by others fusion techniques for comparison. After the fusion of
the alloy, samples with satisfactory homogeneity have been smashed and milled for
ceramic processing. Powder of Si-Ge alloy was then heavely doped by mixing with
amorphous boron powder and pressed to get type-P semiconductor thermoelectrical
ceramics elements, at high temperatures (~1000°C). The sintering was made by three
differents techniques: PIES method (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering),
convencional ceramic processing, and Hot-Pressing sintering, for comparison. The samples
have been analyzed and characterized by conventional ceramics technique such as:
determination of density, grain size, porosity, surface area, etc. and measuring too some
physical parameters that affect directly the thermoelectrical efficiency such as: Seebeck
coefficient, specific heat and lattice parameter to Silicon-Germanium alloys with nominal
composition SigoGez With or without dopings to type-P semiconductors. A sample prepared
by General Electric Company using the Hot-Pressing technique was used as standard. The
alloy grown by ECZ technique showed a good homogeneity. It was found that the
microstructural quality of the ceramics such as: density, grains regularity and chemical
composition of the ceramics depend of the ceramic processing technique. These
thermoelectrical elements can be used as power supply for the Brazilian satellites made by
the Centro Técnico Aeroespacial (CTA) together with the Instituto de Estudos Avancados
(IEAv) through the Divisdo de Engenharia Nuclear (ENU), and among other applications for
military and civil purposes.
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Capitulo |

INTRODUCAO

Apresentacgéao

Apresenta-se neste trabalho a preparagdo e a caracterizacdo de elementos
termoelétricos para Geradores de Poténcia a Radiois6topos, obtidos a partir de ligas de Si-
Ge por varias técnicas de fusdo e crescimento, tendo sido posteriormente feito o
processmento ceramico, por trés métodos diferentes, para comparacdo. Fez-se também
um estudo fenomenolégico da solidificacdo e das condicdes de homogeneizacdo da liga
durante a solidificagdo com e sem campo elétrico aplicado, como também um estudo do
processamento ceramico e das técnicas de sinterizacdo, com o objetivo de otimizar a
eficiéncia termoelétrica destes termoelementos.

1.1 - Os efeitos termoelétricos

Os efeitos termoelétricos estdo presentes nos metais e ligas de uma forma
geral, e alguns deles chamados "efeitos de juncdo" sé aparecem em juncdes de diferentes
metais. Nos metais, estes efeitos apresentam eficiéncia de no maximo 3%. Porém, nos
semicondutores esta eficiéncia pode chegar a 20%, conforme resultados apresentados
pelo Jet Propulsion Laboratory (JET) da Nasa (Goebel 1978).

Os efeitos termoelétricos até hoje conhecidos séo:
para materiais homogéneos:

Efeito Joule, Efeito Thomson, Efeito Bridgman
para juncéo de materiais:

Efeito Peltier, Efeito Seebeck

Uma descri¢do detalhada de cada um desses efeitos com a sua fenomenologia
sera feita no capitulo II.



1.2 - O desenvolvimento da termoeletricidade

Os fendmenos termoelétricos, em grande parte de sua histéria desde a sua
descoberta, foram tratados apenas como efeitos curiosos sob o ponto de vista da Fisica,
mas sem grandes aplicacdes tecnologicas. A tentativa de utilizar-se tais efeitos na
producdo de energia elétrica ou na conversao de energia térmica em elétrica foram feitas,
porém sem grandes sucessos, devido a baixa eficiéncia destes fendmenos em metais.
Com o advento do semicondutor a esperanca de sucesso renasceu, devido a possibilidade
de tornar sua eficiéncia cada vez maior, pois, ao contrario dos metais, a condutividade
elétrica dos semicondutores aumenta com a temperatura, devido a excitacao térmica dos
portadores de carga da banda de valéncia para a banda de conducéo.

Na década de 30, o governo soviético destinou recursos para que Seus
institutos de pesquisas desenvolvessem moédulos termoelétricos, como geradores
alternativos de energia (loffe 1958). Estudos foram feitos durante varios anos até que A. F.
loffe, em 1953, conseguiu parametrizar a eficiéncia termoelétrica em termos de grandezas
fisicas controlaveis na fabricacdo de termoelementos. Desde entdo, a termoeletricidade
tem contribuido de maneira significativa para o campo da geracdo de eletricidade,
refrigeracdo e calefacdo. De |& para ca, muitos avancos tém sido obtidos nesta area.

Apéds a Segunda Guerra Mundial, varios paises da Europa e principalmente os
EUA, voltaram suas atencBes para as possiveis aplicacbes desses dispositivos como
Unicas fontes praticas de geracdo direta de energia elétrica, utilizaveis principalmente em
satélites, bdias maritimas e esta¢des de telecomunicacdes.

Com a crescente utilizacdo dos mddulos termoelétricos para fins especificos,
houve a necessidade de desenvolver materiais capazes de operar a altas temperaturas, e
as eficiéncias obtidas tornaram-se comparaveis ou superiores as demais técnicas de
conversdo de energia direta, tais como células solares e diodos termoidnicos. Esta
necessidade conduziu ao estudo de uma grande variedade de materiais das mais
diferentes caracteristicas, como 6xidos, metais de transicdo, vidros e mesmo liquidos.
Como consequéncia, surgiu no inicio dos anos 50, ligas que apresentavam boas
propriedades termoelétricas, além de estabilidade quimica e mecénica quando operadas
em temperaturas superiores a 500°C (Bowers 1959).

Paralelamente, as pesquisas que se realizaram em materiais semicondutores a
partir desses anos, visando o desenvolvimento de transistores e dispositivos fotoelétricos,
trouxeram como conseqiiéncia o desenvolvimento de materiais tendo simultaneamente
propriedades de baixa resisténcia elétrica, baixa condutividade térmica e alta poténcia
termoelétrica. Assim, abriram-se novas possibilidades para a confeccdo de pares
termoelétricos mais eficientes do que aqueles feitos de metais, permitindo a conversao

direta do calor em energia elétrica.



Direcionou-se entdo, a atencdo para o desenvolvimento de uma teoria mais
elaborada, visando-se uma melhor compreensao das propriedades fisicas diretamente
ligadas a geracao termoelétrica (condutividade térmica e transporte elétrico em
semicondutores dopados). A formulacdo téorica dos semicondutores como elementos
termoelétricos, expandiu de maneira significativa os limites experimentais, possibilitando a
confeccédo de dispositivos com eficiéncias superiores a 10% (Angello 1960).

Durante a década de 60, os laboratérios da RCA (USA) foram os responsaveis
por um rapido avanco das técnicas de crescimento e dopagem de semicondutores para
usos termoelétricos. Como resultado destas pesquisas realizadas pelos laboratérios da
RCA durante aquela década, as ligas de Si-Ge apresentaram-se como as mais indicadas
para o uso em Geradores Termoelétricos a Radiois6topos (RTG) (Dismukes 1964), visto a
eficiéncia destas ligas como dispositivos geradores de energia a altas temperaturas (>
1000°C). Em seus laboratérios surgiram também os primeiros Geradores Termoelétricos a
Radiois6topos - RTG, confeccionados com ligas de Germanio-Silicio e com eficiéncias da
ordem de 14% quando operados a 1000°C (Abeles 1960, Abeles 1964).

Atualmente a viabilidade destes geradores esta solidamente confirmada, tanto
assim, que o Jet Propulsion Laboratory (JET) da Nasa, mantém desde 1970 um grupo
especialmente voltado para o desenvolvimento e aperfeicoamento de termoelementos de
Si-Ge e seu uso como geradores de energia para fins espaciais.

A necessidade de novos e avancados materiais termoelétricos que levam em
consideracdo a eficiéncia, a resisténcia, vida média e custo financeiro, surgiram como
resultado das aplicacbes desses tipos de geradores em missdes espaciais como a
TRANSIT em 1963, NIMBUS em 1966, ALSEP em 1970, PIONEER em 1972, VIKING em
1974, VOYAGER em 1978, GALILEO em 1981 e ISO em 1982 (Stapfer e Lockwood 1980).

Para muitas futuras missdes, os Geradores Termoelétricos a Radiois6topos
serdo as Unicas fontes praticas de geracdo de energia, principalmente para projetos que
envolvam longas distancias ou periodos longos de funcionamento.

Muitos também sdo os empregos terrestres desses geradores, aproveitando
além do calor nuclear, outras fontes de alimentacao, tais como o Sol, gradientes térmicos
maritimos, fontes geotérmicas, calor industrial, calores de combustéo de diversos tipos, etc,
o0 que torna ilimitado o uso dos geradores termoelétricos de semicondutores, sendo
altamente necessario e estratégico o conhecimento e dominio de sua tecnologia.

A partir da década de 70, uma série de artigos tém sido publicados
apresentando estudos de ligas policristalinas e de materiais sinterizados de Si-Ge e seus
empregos em RTG. Estes materiais apresentaram a vantagem do aproveitamento integral
do cristal e a reducao acentuada da condutividade térmica (Parrot 1969). Além disso, eles
apresentam viabilidade econbmica, além de comportamentos termoelétricos proximos a
dos monocristais. Rowe e Bunce (1969) analisaram cuidadosamente varias ligas



policristalinas de Si-Ge obtidas por prensagem a quente (Hot-Press Molding), tendo sido
tais resultados comparados com os obtidos por Dismukes (1964) para os monocristais de
mesma composicado. Ha ganhos e perdas nos valores isolados dos parametros os quais
definem a figura termoelétrica de mérito. Contudo, na eficiéncia total final, os policristais
acusam um ligeiro decréscimo da ordem de 1 a 2% com relacdo aos monocristais. Esta
eficiéncia mais baixa, entretanto pode vir a ser plenamente aceitavel, considerando a maior
facilidade de obtencéo dessas ligas, além do menor custo final.

A opcao pelas ligas sinterizadas traduz-se pelo facil controle da composicdo e
como conseqliéncia da queda da condutividade térmica, pode obter-se termoelementos
com eficiéncia da ordem de 4% superior aos equivalentes com monocristais (Rowe 1969).
Mais recentemente, a Syncal Inc nos EUA (Pisharody 1978) descobriu que a adicdo de
pequenas quantidades de Fosfeto de Gdlio (GaP) reduz a condutividade térmica em
aproximadamente 30% a 50%, exercendo entretanto pouca influéncia sobre as
caracteristicas Seebeck e sobre a condutividade elétrica. Esta liga apresenta melhora no
fator de mérito, elevando a eficiéncia além daquela dos sistemas padrdes Si-Ge.

Atualmente ha um grande interesse no dominio da tecnologia de sinterizacdo
de ligas semicondutoras para o emprego termoelétrico. Além de paises como os EUA,
Russia, Inglaterra e Alemanha, que ja dominam o processo, ha esforcos da Noruega,
Israel, Australia, india e Vietnan, na tentativa de producdo desses materiais. Existe no
mercado internacional, diversos dispositivos manufaturados com ligas de Ge-Si, além de
uma consciéncia mundial voltada para a importancia do aperfeicoamento e utilizacdo dos
RTG como fontes estratégicas de geracao de energia elétrica.

O Brasil, tanto do ponto de vista académico quanto industrial, parece nao ter
percebido a importancia do dominio teo6rico e experimental da confec¢cdo dos mddulos
termoelétricos como geradores alternativos.

Maiores informacdes sobre a histéria da termoeletricidade com as datas que
marcaram o desenvolvimento desta area sado dadas no anexo - I.

1.3 - Vantagens e uso dos fendmenos termoelétricos

A geracao de energia termoelétrica difere dos demais ciclos térmicos por
consistir essencialmente de um fendmeno de estado sélido onde a energia térmica é
diretamente convertida em energia elétrica. Esta converséo direta de energia, possibilita a
construcdo de dispositivos de forma simples e sem partes mecanicas intermediarias,
tornando-os altamente interessantes para aplicagbes como transdutores ou fontes de
energia. O uso desse principio de conversao direta de energia é amplamente utilizado nos
dias de hoje, na medida de temperaturas por meio de termopares ou termojuncdes a base
de metal ou ligas metdlicas. A ndo ser em aplicacdes especiais, 0 uso desse principio de



conversdo de energia tem sido pouco explorado como fonte alternativa de geracédo de
energia elétrica.

Como fonte de energia a montagem dos elementos termoelétricos €, porém, um
pouco complicada, pois um moderno gerador termoelétrico consiste em esséncia, de um
grande numero de termopares de material semicondutor com seus termoelementos
conectados eletricamente em série e termicamente em paralelo, formando um mddulo
termoelétrico. Diversos modulos sédo convenientemente dispostos com o objetivo de somar
as contribui¢gbes individuais numa montagem chamada de "montagem em cascata". O calor
é fornecido a uma extremidade (juncédo quente) e a poténcia elétrica € usualmente extraida
do outro extremo (juncao fria). Admitindo que a diferenca térmica seja mantida entre as
extremidades, a energia gerada pode ser entéo utilizada na alimentagdo de alguma carga

externa.
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Figura - 1.1. Faixa de poténcia e fontes de combustivel de geradores termoelétricos.

Geradores deste tipo podem ser classificados como nucleares e ndo nucleares.
Os geradores de poténcia nucleares (GTR) sédo dispositivos de alta tecnologia onde a fonte
térmica provém de um decaimento isotopico (Jaumot 1958, Merges 1972, Zahn 1966). Os
ndo nucleares utilizam chamas ou combustfes diversas como fonte térmica. Atualmente as
aplicacbes dos geradores termoelétricos estdo restritas ao uso espacial (Goebel 1978,
Stapfer e Lockwood 1980, Ewell 1982), militar (Zahn 1966, Menke 1966, Kelly 1982) e
médico, como fonte de energia para satélites, bdias maritimas, fardis, estacdes de
telecomunicacbes e marcapasso cardiaco respectivamente. Entretanto, encontra-se em
andamento estudos visando aplicacdes no uso doméstico (Phillips 1966), tais como
refrigeracao, calefacdo, e também no uso industrial.



A poténcia termoelétrica tem sido gerada com sucesso desde a faixa de
microwatts (Corliss 1964) a algumas centenas de watts (Gillot 1966) e recentemente se
registra valores da ordem de kilowatts (Ewell 1982). A Figura - 1.1 disp6em um quadro da
escala de poténcia gerada e sua utilizacdo imediata, em funcéo do calor desperdicado por
outras fontes de energia e que podem ser reaproveitados pelos geradores termoelétricos.

Atualmente, as instituicdes de pesquisas tém-se concentrado na otimizacédo da
poténcia em funcdo das dimensbes do gerador. O objetivo € conseguir dispositivos
compactos em volume e peso onde seja mantido, ou até mesmo elevada, a poténcia
gerada. Progressos nesse sentido, tém sido conseguidos gracas aos avancos nos
processos de engenharia de montagem e aperfeicoamento de ligas com alta eficiéncia

termoelétrica.

1.4 - Desvantagens da conversdao de energia por efeitos
termoelétricos

As atuais desvantagens da conversdo de energia por efeitos termoelétricos sao:
eficiéncia menor do que outros tipos de geradores de poténcia elétrica, alto custo de
fabricacdo, desde a matéria prima, fusdo da liga, confeccdo do termoelemento até a
tecnologia de construcao do gerador. Porém, atualmente pesquisas estdo sendo feitas no
sentido de se aumentar a eficiéncia e diminuir o custo de fabricacdo destes geradores,
através da obtencdo de materiais termoelétricos mais abundantes (6xidos) e de menor
custo, e com uma tecnologia de fabricacdo dos termoelementos e de confeccdo do gerador
mais ascessivel para a venda em escala comercial.

1.5 - Materiais termoelétricos

Os dispositivos termoelétricos construidos a partir de material metalico ou
semicondutor via processamento ceramico, sao capazes de transformar o calor ou
diferencas de temperatura em energia elétrica, ou vice-versa. A eficiéncia termoelétrica é
medida em termos do namero de loffe (Z = SZG/K), onde S é o coeficiente Seebeck, o é a
condutividade elétrica e K a condutividade térmica (Dismukes 1965). Os materiais
semicondutores de uma forma geral apresentam uma eficiéncia termoelétrica maior que a
dos metais, por causa do aumento de sua condutividade elétrica com a temperatura.

A aplicacdo de materiais semicondutores na construgédo de termoelementos tem
contribuido de maneira significativa para o campo da geracao de eletricidade, refrigeracéo
e calefacdo. Estes materiais, tanto mono como policristalinos ou processadas
ceramicamente, podem ser usados como fonte alternativa de energia em Geradores
Termoelétricos de Poténcia a Radioisétopos (GTR) (Dismukes 1965), especificamente na
conversdo de energia por efeitos termoelétricos a altas temperaturas (=1000°C),
apresentando rendimentos da ordem de 10 a 20% para os semicondutores. As demais



aplicacbes energéticas destes elementos em termoeletricidade sdo em: refrigeradores
termoelétricos, dispositivos de aquecimento termoelétrico industrial e doméstico, som
gerado termoeletricamente, geradores de ultra-som, termoelementos a vacuo, aplicacdes
espaciais na alimentacdo de satélites, aplicacdes maritmas em bdias e faroéis, aplicacdes
em medicina na alimentacdo de marcapasso cardiaco, como é também do interesse da
Fisica Teorica com base na moderna ciéncia dos semicondutores.

Entretanto, as aplicacbes econdmicas e praticas dos materiais termoelétricos
dependem das caracteristicas dos termoelementos disponiveis, da sua eficiéncia, das
temperaturas de operacgéo, da estabilidade de operacdo e dos custos envolvidos, desde a
matéria prima até a preparacao.

O desenvolvimento de materiais para geracao de energia termoelétrica envolve
aspectos tedricos e experimentais. E necessario obter materiais capazes de operar a altas
temperaturas (21000°C) para obter-se uma eficiéncia de operagdo comparavel a de outros
dispositivos de conversao de energia direta, como por exemplo, células solares e diodos
termoidnicos.

Estudos com varios tipos de materiais foram feitos e os resultados encontrados
classificaram as ligas de silicio-germanio como sendo as que apresentam as melhores
caracteristicas para operar em altas temperaturas, pois € uma das mais eficientes inclusive
para grandes diferencas de temperatura. A utilizacdo destas ligas em geradores
termoelétricos de poténcia (GTE) tornou-se um desafio a ser conquistado no dominio da
tecnologia de producado de energia nos paises desenvolvidos, tais como, na antiga Uniao
Soviética, Estados Unidos e Reino Unido, sendo que diversos dispositivos manufaturados

com este material ja existem no mercado internacional.

1.6 - As ligas de Si-Ge

As primeiras investigagées das caracteristicas termoelétricas isoladas do Si e
do Ge datam da década de 50, sendo Geballe e Hull (1954) os pioneiros na avaliagédo das
propriedades do silicio, Frederickse (1953) e (1954), e Geballe (1953) do germéanio como
elemento termoelétrico. Contudo coube a Steele e Rosi (1958), Abelles e Cohen (1964) a
analise e construgéo do primeiro gerador termoelétrico utilizando as ligas de Si-Ge.

O dominio da tecnologia de obtencdo de materiais termoelétricos para altas
temperaturas € restrito e de dificil acesso. Ele envolve o conhecimento profundo das
propriedades de transportes térmico e elétrico de semicondutores fortemente dopados a
altas temperaturas.

O germanio adicionado ao silicio em porcentagens ideais ocupa posicdes
substitucionais, formando uma liga com a mesma estrutura do silicio puro, tendo

aproximadamente o mesmo parametro de rede com ligeiras distorcfes da matriz base. Esta



z

distorcdo da matriz é efetiva no espalhamento de fénons térmicos que, a temperatura
ambiente, tem comprimento de onda da ordem do parametro de rede da liga (Figura - 1.2).

O siLicio @ GERMENIO

—  LIGAGAD QUIiMICA N\ FONONS

Figura - 1.2. Esquema bidimensional da estrutura cristalina de uma liga de silicio-
germanio homogénea, fortemente dopada , mostrando o espalhamento de fénons em torno do
germanio.

Neste caso, o germanio (soluto) dentro da matriz de silicio funciona como
centro espalhador de fénons (Dismukes 1964) na rede cristalina com a finalidade de
diminuir a condutividade térmica do material (Erofeev 1966) a elevadas temperaturas, e
proporcionar uma melhor eficiéncia. A diminuicdo da condutividade térmica garante o
aumento no rendimento dos geradores termoelétricos, conforme demonstra a definicdo do
parametro Z, desde que ndo haja comprometimento na condutividade elétrica (Golikova
1966) da liga.

Por outro lado, a inclusdo do germanio altera as caracteristicas das bandas de
conducéo do silicio, diminuindo o tamanho do gap de energia, (Figura - 1.3) e favorecendo
a formacado de portadores intrinsecos no material. Por sua vez estes portadores conduzem
calor o qual é liberado quando eles se recombinam na extremidade fria do termoelemento.
Este efeito de transporte de calor pelos portadores de carga é indesejavel. Os mecanismos
de espalhamento, conducdo térmica e elétrica sdo competitivos e devem ser otimizados.
Além disto o material deve ser altamente dopado da maneira mais homogénea possivel
afim de garantir a uniformidade de todos estes efeitos em todo o material. Além dos
problemas ligados a pureza do material.

Vérias foram as composicdes de Si-Ge estudadas para o uso termoelétrico.
Contudo, atualmente, ha consenso em trés solucdes sélidas adequadas para esse fim,
como consequéncia das melhores propriedades apresentadas (baixa condutividade
térmica, alta condutividade elétrica, estabilidade quimica e elevada poténcia termoelétrica)
a saber: Sig 7Ge.3, Sig.8Ge.2, e (Sip.5Gep.5)0.9 GaPo 1.

8
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Figura - 1.3. Diagrama esquematico das bandas de energia nos materiais

semicondutores: silicio e germanio

Todos os problemas mencionados acima devem ser tratados no seguinte
contexto tedrico-experimental:

i) Estudo dos fenémenos fisicos relevantes ao material: espalhamento de fénons,
condutividade térmica (contribuicdes da rede cristalina e eletrénica), portadores de
carga intrinsecas e extrinsecas, densidade, mobilidade, bandas de energia e
influéncia dos dopantes;

i) Preparo das ligas (homogeneizacao, pureza, etc.)

i)  Medida das caracteristicas térmicas e elétricas a baixas e altas temperaturas

iv)  Determinacéo da eficiéncia termoelétrica

v)  Confecg¢éo da juncdo metal-semicondutor

1.6.1 - Preparacgédo das ligas e dopantes

De uma forma geral, a dificuldade na preparacdo de ligas termoelétricas e na
dopagem esta fundamentalmente na homogeneizacgdo. Visto que o germanio é altamente
segregado no silicio, dificultando a obtencdo de materiais monocristais com composicdes
bem definidas.

Véarios autores tém obtido cristais de Si-Ge para emprego termoelétrico
crescendo o material por diversos métodos, tais como: "Zone Leveling Technique" (Steele
1958, Dismukes 1965), Czochralski (Dismukes 1964) e Bridgman (Abeles 1964).

Os dopantes indicados para essas ligas (poli e monocristalinas) sdo os
descritos na literatura, sendo o Fésforo (P) ou igual quantidade de Fésforo + Arsénio (P
+ As) em concentra¢des de 5 X 1016 3 1.75 x 1020 cm-3 para o tipo-n e Boro (B) na
proporcdo de 1.20 X 1020 cm-3 para o tipo-p.

1.6.2 - Consideracg0es iniciais sobre as condi¢cdes de solidificagdo das ligas de
silicio-germéanio: Proposi¢céo do problema

Solugdes solidas com distribuicdo homogénea de germanio em todo o cristal,
sd0 necessarias para otimizar-se os efeitos de espalhamento, as propriedades fisicas e



termoelétricas do material, de forma a aumentar a sua eficiéncia. O processamento
ceramico € um passo posterior ao da obtencdo da liga, que se faz necessario para
produzir-se o espalhamento dos fénons também no contorno dos gréos.

Entretanto, o processo de obtencéo das ligas de silicio-germéanio é muito dificil,
apresentando varios problemas experimentais no seu preparo, além dos problemas ligados
a pureza do material. Pois requer uma fusdo a vacuo, ou huma atmosfera inerte, devido a
alta reatividade do silicio e do germanio quando aquecido na atmosfera ambiente. Esta
dificuldade esta ligada a producao de material de altissima pureza para que seja evitada a
recombinacédo dos portadores de carga, com o0 oxigénio presente em amostras oxidadas, o
gue diminui a eficiéncia do material. Além dos problemas ligados as baixissimas taxas de
difusdo do germanio no silicio. Pois o silicio crescido com o germanio apresenta um

-12 Cm2/S (McVay 1973), além da alta taxa de segregacéo (k

coeficiente de difusdo D ~10
= 0.33), que dificulta a obtencdo de materiais monocristais com composi¢cdes bem
definidas.

Observagfes experimentais demonstraram que a oxidacdo destes elementos
ocorre principalmente durante o resfriamento do fundido. Além do que suas ligas
apresentam solubilidades diferentes nas fases sdlida e liquida, a qual é a responsavel pela
larga separacdo entre as linhas liquidus e solidus do diagrama de fase (Figura - 3.7).
Embora este sistema apresente uma completa miscibilidade em todas as composicdes, a
solidificagdo homogénea durante o processo de obtengéo destas ligas torna-se uma tarefa
dificil porque este tipico equilibrio de fases, combinado com as baixas taxas de difusdo dos
elementos da liga sélida, resulta num alto grau de segregacao do germanio na matriz do
silicio, que impede a homogeneizacédo (entre as fases solida e liquida), nas técnicas
convencionais de solidificacdo, tais como a "solidificacao de equilibrio" ou nas técnicas de
crescimento de cristais.

A solidificacdo de equilibrio € um tipo de solidificacdo, lenta o suficiente para
gue os gradientes de concentracfes se anulem, tanto na fase sélida como na fase liquida,
por meio da difusédo do material soluto na matriz solvente. Enquanto a fase soélida cresce, e
ao mesmo tempo a fase liquida diminue, os gradientes de concentragdo se anulam de tal
forma que a solidificacdo segue as linhas do solidus e do liquidus do diagrama de
equilibrio. Entretanto este processo nao pode ser utilizado porque o coeficiente de difusdo
do germénio no silicio sendo da ordem de 10-12 ¢cm2/s, uma amostra de 1,0 cm3 por
exemplo levaria 30.000 anos para alcancar total homogeneidade mesmo num recozimento
a altas temperaturas (aproximadamente 1000°C). E uma solidificacdo normal produz um
crescimento dendriticol. O fen6meno responsavel por este tipo de crescimento em ligas é o
super-resfriamento constitucional, pois ele produz instabilidades térmicas na interface S/L

1 dendrita quer dizer "em forma de arvore" ou seja ramificada
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(a descricdo detalhada deste fendmeno sera feita no capitulo 1V). Estas instabilidades
térmicas acontecem quando o resfriamento é feito de tal forma que a solidificacdo se da
nas regiées proximas da curva solidus do material. Desta forma o crescimento dendritico
acontece, porque a taxa de extracdo de calor na solidificacdo (ou resfriamento) € tal que o
empacotamento dos atomos para formar o sélido se da na direcdo dos planos mais
proximos, pois estes procuram a melhor forma de dissipar o calor, do fundido, e o fazem na
direcdo dos planos mais empacotados ou seja onde a distancia interplanar é a mais
estreita possivel. Como o silicio e o germanio tém estrutura cristalina do diamante, a
direcdo (111), é a direcdo principal do crescimento dendritico. Embora exista crescimento
dendritico para substéncias puras que sdo chamadas de dendritas térmicas. Ela acontece
pela mesma razdo anterior.

De qualquer forma o crescimento segue a dire¢cdo do gradiente térmico e no
caso de uma liga o soluto fica nas regides interdendriticas quando o coeficiente de
segregacdo k < 1, e o contrario acontece quando k > 1, observa-se que no mesmo
diagrama de fase tem-se as duas situacées e para uma liga 80Si:20Ge o k é menor do que
a unidade. Resumindo, a segregacao é um resultado da diferenca de solubilidade do
germanio no sélido e no liquido. O super-resfriamento constitucional por sua vez é devido
as baixas taxas de difusdo. Dentre as varias técnicas de fusdo e crescimento existentes,
todas elas esbarram nestes mesmos problemas, quer seja ha forma monocristalina ou na
forma policristalina. Contudo Dismukes (1965) preparou cristais de silicio-germéanio e
realizou a homogeneizacdo de amostras sub-resfriadas, pela técnica de nivelamento ou
fusd@o por zona (Zone Leveling), também conhecida como fuséo zonal (Zone Melting) para
eliminar as inomogeneidades quimicas e as irregularidades no cristal.

O que normalmente se obtém é uma liga inomogénea (crescida por técnica
Czochralski, por exemplo), a qual pode ser homogeneizada por uma solidificacdo
isotérmica, a partir do fundido de composicéo constante, usando a técnica de fuséo zonal
como realizado por Dismukes. Esta técnica foi primeiro sugerida por Wang e Alexander
(1955). Porém Dismukes et al (1965) foi quem estabeleceu as condi¢des da velocidade de
crescimento ou de puxamento de uma liga obtida por técnica Czochralski, por exemplo,
para que se consiga um material homogéneo.

Eles obtiveram a expresséo:

Rc=DG (CL-Cg)/m (1. 1)

onde:

R¢: € a velocidade critica de crescimento do cristal
D: é o coeficiente de Difuséo

G: é o gradiente térmico na interface sélido / liquido
m: é a inclinagéo da curva liquidus
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C: é a concentracdo; e os indices L e S correspondem ao sélido e liquido respectivamente

_ Esta expressdo indica que abaixo de uma determinada velocidade para cada
concentracdo da liga existe uma regido onde as condi¢des sao favoraveis para a obtencao
de uma liga homogénea, e acima desta as condi¢cfes sao desfavoraveis (Figura 4.13).

Para a realizacdo deste trabalho, o forno de crescimento Czochralski existente
nao possuia a faixa de velocidade sugerida por Dismukes. Por outro lado, as técnicas de
ROM (Rapid Quenching Method - Jones 1981) estdo sendo largamente utilizadas
atualmente, com o objetivo de obter-se material amorfo homogéneo. Pois segundo a
sugestdo dada por outros autores (Boetinger 1981, Munitz 1988), para obter-se a liga
homogénea, €é necessario provocar uma solidificacdo ultra-rdpida (com um super-
resfriamento) para que o germanio seja “"congelado" na estrutura cristalina do silicio,
seguindo a mesma composicdo do fundido liquido homogeneizado por agitagdo. Desta
forma evita-se a segregacdo do germanio, o super-resfriamento constitucional e o
crescimento dendritico, 0s quais sdo 0s responsaveis pelas inomogeneidades durante a
solidificagéo, e que produzem as irregularidades no material.

Tiller et al (1953) estabeleceram as condi¢Bes de resfriamento que podem ou
ndo dar origem ao super-resfriamento constitucional, e consequientemente origem ao
crescimento celular ou dendritico. O principal fator é o gradiente térmico na interface sélido
liquido, pois para taxas de resfriamento menores do que um determinado valor estes
fendbmenos ocorrem. Estas condicbes sdo analogas as estabelecidas por Dismukes ja
mencionada acima. A principio o resfriamento rapido do fundido € a melhor forma de
impedir-se a segregacdo do material e manter a homogeneidade do liquido quando no
resfriamento.

1.7 - Objetivos do trabalho

O projeto inicial de pesquisa, que deu origem a este trabalho, foi firmado entre
o Grupo de Materiais do Departamento de Fisica e Ciéncias dos Materiais do Instituto de
Fisica de Séo Carlos da Universidade de Sao Paulo (DFCM-IFSC/USP) e o Centro Técnico
Aeroespacial, junto com o Instituto de Estudos Avancados através da Divisdo de Energia
Nuclear (CTA/IEAv - ENU) tendo como objetivo desenvolver um material ceramico
termoelétrico a partir de semicondutores, como também a tecnologia necessaria para
fabricagcdo destes termoelementos, a fim de aplica-los diretamente na construgdo de
geradores termoelétricos para os satélites brasileiros. Embora o projeto tenha sido
desativado pelo CTA/IEAvV por falta de recursos financeiros, 0 seu prosseguimento deu-se
exclusivamente através deste trabalho de mestrado utilizando os recursos existentes no
Laboratério de Materiais Avancados do Prof. Michel André Aegerter.

Porém, como este € um dos primeiros trabalhos de que se tem noticia nesta
area de materiais termoelétricos no Brasil, ele visou especificamente estabelecer os
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principais aspectos para a obtengéo de uma liga de Si-Ge homogénea e a sinterizagédo de
elementos ceramicos termoelétricos, para utilizacdo em Geradores Termoelétricos de
Poténcia a Radiois6topos usados em aplicacfes espaciais e militares (satélites, bdia
maritima, etc.). Ele consistiu basicamente num estudo do melhor processo para a obtencao
desta liga, analisando-se os varios processos de crescimento de cristais e solidificacdo
normalmente utilizados. Tomando-se como base as trés técnicas pelas quais as ligas foram
obtidas, foi possivel por meio da analise quimica e da caracterizacdo do material classificar
os resultados, e definir a melhor técnica, usando-se o critério da homogeneidade e da
perfeicdo cristalina.

Por outro lado, procurando solucionar o problema da obtencéo da liga com os
recursos existentes e tomando como base o trabalho de doutorado de Octaviano (1991),
usou-se a aplicacdo de um campo elétrico para produzir um super-resfriamento na
interface de solidificacdo das ligas crescidas por técnica Czochralski por meio do efeito
Peltier, a fim de "congelar" o germanio na estrutura cristalina do silicio, e manter a
composicao média do fundido liquido. Embora, esta alternativa de aplicacdo de um campo
elétrico ja tenha sido largamente usada na solidificacdo de metais; na alteragdo da
velocidade de solidificacdo, na determinacdo do coeficiente Peltier entre a fase sdlida e
liquida (Wargo 1984), como também em outras técnicas de crescimento de cristais, tais
como no caso da epitaxia de fase liquida; nas tentativas de crescimento de cristais por
puxamento Czochralski, tornou-se necessario esclarecer qual € a verdadeira influéncia do
resfriamento Peltier na interface sélido liquido de uma solidificagcdo com campo elétrico,
sobre a homogeneidade de uma liga como no caso daquela de Si-Ge.

1.8 - Metodologia utilizada

Este trabalho tratou do estudo da fusédo e solidificacdo da liga de Si-Ge por
meio de varias técnicas (Figura - 1.4), as quais representam algumas das disponibilidades
tecnoldgicas do pais.

A fusdo do material foi obtida por meio de uma técnica de baixo custo,
usando-se os fornos, equipamentos e os recursos disponiveis nas instituicdes de pesquisa
das quais se teve o apoio, com o devido controle dos fendmenos de oxidacao e
segregacao, seguido das analises necessarias para o atingimento ideal das propriedades
da liga.

Assim sendo, optou-se pelo resfriamento rapido para obter-se uma liga
homogénea, com a concentracdo média do fundido quando liquido, conforme sugerido na
literatura por Baughman et al (1974). Segundo ele, por meio desta técnica é possivel
teoricamente, obter uma liga homogénea. Tentou-se obter o material por processos de
simples fusédo dos pés dos elementos puros, os quais foram misturados, e fundidos por

meio de um arco voltaico, de um forno de inducdo, com um resfriamento rapido em agua, e
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também por processos de crescimento de cristais utilizando a técnica Czochralski num
equipamento Kokusay DP-1300A, sem (CZ) e com (ECZ) campo elétrico aplicado (para
comparacao).

No entanto, nas primeiras tentativas de solidificacdo do material, as amostras
fundidas por arco como também naquelas fundidas num forno a inducéo, e resfriadas
rapidamente em agua, a liga obtida foi inomogénea, altamente segregada, com efeitos de
super-resfriamento constitucional, e crescimento de microestruturas dendriticas.

Destes resultados, entendeu-se que era necessario fazer um recozimento
destas amostras para eliminar o efeito do super-resfriamento constitucional, isto &, eliminar
todos os gradientes de composi¢cdo da amostra sélida seguindo duas rotas:

1- Recozimento a vacuo para provocar a difusdo no estado sélido segundo a
regra de Hume-Rothery (1966). Embora as taxas de difusdo sejam baixas, tentou-se
determinar o limite de tempo e temperatura para obter-se uma homogeneizacao razoavel
partindo de uma amostra que sofreu o super-resfriamento constitucional, onde porém as
dimensdes de suas dendritas séo suficientemente pequenas para que iSso ocorra; ou a:

2 - Homogeneizacdo de amostras sub-resfriadas pela técnica de "Zone
Leveling” ou "Zone Melting" (nivelamento por zona ou fusdo por zona) segundo a sugestao
dada por Dismukes (1965).

A solidificacdo de equilibrio é impraticavel especialmente por causa da baixa
taxa de difusdo, e as solidificagcbes convencionais necessitam de um alto gradiente térmico
na interface (témpera) que séo dificeis de conseguir-se, para evitar o super-resfriamento
constitucional.

Por outro lado, um campo elétrico (Pfann 1962) aplicado durante o puxamento
do cristal pela técnica Czochralski, utilizado na tentativa de evitar-se a segregacéo, e obter
um material mais homogéneo, apresentou resultados interessantes, onde se conseguiu
obter um material melhor do que nas outras fusdes.

Portanto, as ligas de silicio-germénio que foram obtidas por crescimento
Czochralski com campo elétrico (ECZ), apresentaram homogeneidade muito melhor (quase
sem segregacao) do aquelas obtidas por processos normais de solidificacdo. Os resultados
alcancados com esta técnica foram considerados promissores, podendo ainda serem
melhorados com a escolha adequada dos parametros de crescimento do cristal, tais como:
velocidade de puxamento do cristal, taxa de rotacdo da semente e do cadinho, e valor do
campo elétrico aplicado.

A idéia de se usar o campo elétrico no crescimento Czochralski, esta baseada
no resfriamento (ou aquecimento) produzido pelo efeito Peltier na interface Sélido/Liquido,
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gue leva a uma mudanca na velocidade de solidificacdo e conseqientemente na
velocidade de crescimento do cristal, que por sua vez possibilita um resfriamento rapido o
suficiente, capaz de congelar o germéanio na estrutura cristalina do silicio, ou mesmo variar
a quantidade de dopante incorporada. O campo elétrico foi aplicado com o intuito de
estudar-se 0 seu efeito sobre a homogeneidade quimica (distribuicdo de dopantes no
material) do material produzido, ou seja desejava-se atenuar o efeito da segregacédo e
produzir solugbes soélidas com distribuicdo homogénea de soluto e composi¢cdo quimica
definida. Pois os resultados apresentados por Octaviano (1991) para o sistema Silicio-
Aluminio, indicavam a viabilidade deste processo.

Uma vez que, obteve-se uma liga homogénea, por crescimento Czochralski,
usando um campo elétrico na interface, restou saber, qual é a verdadeira influéncia (se
resfriamento ou aguecimento) que este efeito Peltier produz, baseado na teoria de Tiller
(1953), sobre o gradiente térmico na interface, sobre o super-resfriamento constitucional; e
conseqgientemente sobre a homogeneidade do material.

O modelo teobrico para a explicacdo dos fenbmenos mencionados acima nas
condi¢Bes citadas neste trabalho ainda se encontra em aberto, podendo ser constatado por
meio de um estudo sistematico deste crescimento com campo elétrico. Octaviano (1991),
tentou esclarecer o efeito do campo elétrico sobre a segregacdo de dopantes para o
crescimento Czochralski, mas ndo mencionou, a relacdo do resfriamento ou aquecimento
Peltier com os gradientes térmicos e as velocidades na interface Sdlido/Liquido. Neste
trabalho definiu-se formalmente a "velocidade Peltier", como sendo a contribuicdo do
resfriamento ou aquecimento Peltier sobre a velocidade de solidificacdo ou fusdo de um
material com campo elétrico aplicado a interface S/L. Octaviano porém ja havia suposto
gue a velocidade de crescimento do cristal ou a velocidade de solidificacdo aumenta com a
densidade de corrente aplicada para o caso de polarizacdo direta, e definiu a contribuicdo
do campo elétrico ¥ na velocidade de solidificagéo, tanto no caso de ter-se o efeito Peltier

como no caso da eletromigracdo dos dopantes, da seguinte forma:

y=al (1.2)

onde:

y. € a contribuicdo do campo elétrico na velocidade de solidificacéo ou fusao
a: é uma constante de proporcionalidade

J: é a densidade de corrente

N
Porém, neste trabalho, definiu-se v, como sendo:

- I -

Vp:m\] (1.3)

onde:
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N

V, : é oincremento na velocidade de solidificag8o devido exclusivamente ao efeito Peltier

IT. é o coeficiente Peltier da interface S/L do material

As,: é a entropia de fusdo por unidade de volume do material

T;: é a temperatura de fuséo do material

p: é a densidade do material na fase sélida na temperatura de fuséo
J: é a densidade de corrente que atravessa a interface S/L

. 17
Observa-se que igualando as duas expressodes tém-se a = ———, e usando as

T, AS,
evidéncias e os resultados dos trabalhos de Vojdani (1974) e Wargo (1984) comprova-se a
linearidade da relagéo entre v, e J, tanto para o caso de polarizagdo direta (+ fundido

liquido, - semente) como para o caso de polarizacdo reversa (- fundido liquido, + semente)

Desta forma, constatou-se que o contetdo de germénio (soluto) incorporado na
matriz de silicio, foi alterado pela aplicacdo do campo elétrico no crescimento. Esta
variagdo na taxa de incorporagcdo de dopantes em relagdo a um crescimento sem campo
elétrico, no caso de materiais semicondutores, € devido predominantemente ao efeito
Peltier na interface Solido/Liquido, o que ndo acontece para os materiais 6xidos.

Uma vez obtida a liga homogénea, o processamento ceramico do material foi
necessario para otimizar os parametros de eficiéncia e a densidade, por meio do controle
do tamanho dos grdos da microestrutura a fim de obter-se o espalhamento de fénons
também na fronteira destes para diminuir ainda mais a condutividade térmica.

Amostras recozidas ou com homogeneidade razoavel foram processadas,
usando-se as técnicas de processamento ceramico e "metalurgia"? (tecnologia) do pé para
obter-se cerdmicas semicondutoras com propriedades termoelétricas. Este processamento,
foi feito utilizando-se rotinas de moagem, dopagem, prensagem, sinterizacdo, etc. Estas
etapas foram feitas para algumas das amostras das ligas produzidas, com o objetivo de
determinar-se qual delas produziria os melhores resultados, apds um tratamento térmico e
um processamento ceramico determinado.

A sinterizacao foi feita por trés técnicas diferentes, usando-se procedimentos de
"metalurgia” do po: a técnica PIES (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering - Ohta
1990 e Gogishvilli 1990), o procedimento ceramico convencional, e a prensagem a quente
(Hot-Pressing), para comparagdo. Todos estes procedimentos estdo resumidos no
fluxograma da Figura - 1.4. Infelizmente n&o foi feito um estudo em funcéo do tempo e da
temperatura de tratamento para determinacdo dos parametros caracteristicos para
obtencdo de uma cer@mica de alta qualidade. Contudo, a confeccdo dos elementos

termoelétricos se deu via processamento ceramico, visando a otimizacdo das propriedades

2 Este termo seré usado para significar a analogia dos processos de preparacéo dos semicondutores
com 0s metais.
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termoelétricas, através do controle da microestrutura ceramica, cujos parametros
suscetiveis a este controle sdo: a condutividade térmica e a densidade, através do controle
do tamanho dos gréos; a condutividade elétrica, através da composi¢do do contorno dos
mesmos, onde geralmente se usa fosfeto de gélio (GaP) para esse fim.
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MATERIA PRIMA

ETAPA -0
si ? Ge Sie Ge
MEI'|ALICO EM PO
ETAPA - 1:
Fuséo e Quenching|a vacuo* ou em atmosfefa inerte (argoniq)
FUSAO E FUSAG NUM FUSAO NUM FUSAO POR
CRESCIMENTO FORNO MUFLA FORNO A ARCO VOLTAICO
A OU FEIXE
CZOCHRALSKI A RESISTENCIA INDUGAO ELETRONICO
RESFRIAMENTO RESFRIAMENTO
coM  CAMPO POR TEMPERA

ELETRICO POR

EFEITO PELTIER

ETAPA - 2:

(Agua, N, liquido, etc)
OU POR QUALQUER
RQM

Tratamento Térmico, Homogengizacdo a vacuo* ou em atmosfera inerte (argdnio)

RECOZIMENTO
OU TRATAMENTO

TERMICO A
VACUO

ETAPA - 3:

avacuo ou em atmosfera inerte (argonio)

PROCESSAMENTO
CERAMICO

FUSAO OU
NIVELAMENTO

POR ZONA

LIGADESiGe . |

Processamento Ceramico (Moagem, Dopagem, Prensagem, Sinterizacao)

MECHANICAL

ALLOYING

SINTERIZAGAO
CONVENCIONAL

SINTERIZAGAO
PRENSAGEM
A QUENTE
(Hot-Pressing)

SINTERIZAGAO
PIES

ETAPA - 4: |

Figura - 1.4. Fluxograma dos procedimentos de preparacdo das ligas e das ceramicas
termoelétricas realizados neste trabalho. Parte - |I. Obtencdo das ligas. Parte - Il. Obtencdo das

ceramicas. Rota seguida

TERMOELETRICA

CERAMICA

-- Rota sugerida ou opcional.

(*) Pode ser feito sob as mesmas condi¢cdes em ampdlas de quartzo

Portanto, elementos ceramicos com caracteristicas semicondutoras tipo-p, e
propriedades termoelétricas em altas temperaturas (~ 1000°C) foram obtidos a partir de

uma liga de silicio-germanio (SigoGe20), dopada com boro ap6és a moagem.
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Em seguida, foi feita a caracterizacdo do material e também dos
termoelementos obtidos, tomando-se como referéncia os parametros que definem a "Figura

de Mérito" ou numero de loffe estabelecida por loffe (1957).
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Capitulo I

TEORIA DA TERMOELETRICIDADE: OS FENOMENOS
TERMOELETRICOS

Introducéo

Neste capitulo sera feita uma breve descricdo dos efeitos termoelétricos
mostrando a relacéo entre eles por meio das equacdes de Kelvin (loffe 1957), e também
uma descricdo da distribuicdo de temperatura, e dos efeitos presentes num material
aquecido pela passagem de uma corrente elétrica, baseado na teoria da termodinamica
dos processos irreversiveis (Domenicali 1954). Este Gltimo item a ser descrito sera utilizado
no equacionamento do problema de uma solidificacdo com campo elétrico aplicado.

2.1 - Descricao dos efeitos termoelétricos: Relagcdes basicas

2.1.1 - Efeito Joule (1844)

0 efeito: calor liberado

H"]H,Jlfrﬁ

causa: ddp N 7~ torrente elétrica |
LW 7 NS
= condutor ou semicondutor —n
homogéneo

Figura - 2.1. Efeito Joule num material cilindrico homogéneo condutor ou semicondutor.

A poténcia elétrica JJ dissipada por um material que apresenta resisténcia

dhmica é proporcional ao quadrado do fluxo de intensidade da corrente elétrica J que o
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atravessa, independentemente do sentido que este fluxo de corrente possua no material
(Figura - 2.1), ou seja:

dQ . o
—n=p.J°.r 2.1
at P (2.1)

> |~

onde:

p. € aresistividade elétrica do material.

2.1.2 - Efeito Thomson (1857)

T4 Q efeito: calor liberado ou absorvido

H"]H,Jl/rﬁ

causa: ddp corrente elétrica |

— condutor ou semicondutor N

TirJ\\\h‘\\Ta

{— v >

causa: gradiente térmico

Figura - 2.2. Efeito Thomson num material cilindrico homogéneo condutor ou
semicondutor.

_)
Uma quantidade extra de calor JT € liberada ou absorvida por um condutor

homogéneo, quando submetido a um gradiente térmico ou diferencas de temperatura e
atravessado por um fluxo de corrente elétrica J . Este calor depende do sentido do fluxo
de corrente elétrica em relacdo ao sentido do gradiente térmico aplicado (Figura - 2.2).

iggﬁ:rATj (2.2)
A dt

onde:
7. € 0 coeficiente Thomson
AT: diferenca de temperatura
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2.1.3 - Efeito Peltier (1834) e Bridgman

T Q efeito: calor liberado ou absorvido

tipo 1 er}//' tipo 2

- corrente elétrica |

causa: ddp

— . condutor ou semicondutor
_/ jungdo \
4\
L- AT -)‘

Figura - 2.3. Efeito Peltier numa juncdo de dois materiais cilindricos condutores ou
semicondutores.

—

Quando um fluxo de corrente J atravessa um corpo formado por uma jungéo
%
de dois materiais diferentes, 1 e 2, uma quantidade de calor Jp é liberada ou absorvida

nas vizinhancas da fronteira entre estes dois materiais. Este calor depende do sentido do

fluxo de corrente elétrica J em relagcdo a juncao (Figura - 2.3).

onde:
I1,,: € o coeficiente de Peltier entre as juncdes 1 e 2.
Se houver uma variacéo na direcao ou no médulo do fluxo de corrente elétrica

J com a posicdo em qualquer trecho do material, entdo aparecera um "efeito Peltier
_)

secundario” interno, produzindo uma absor¢éo ou liberacdo de calor JB naquele trecho.

Este efeito é chamado de efeito Bridgman, onde:

1dQ . -2
S X A= ,.A) 2.4
Adt e @4

onde:
I, é o coeficiente de Peltier dos materiais 1 ou 2.
AJ: é a variacdo do vetor fluxo de corrente.

24



2.1.4 - Efeito Seebeck (1823)

tipo 1 tipo 2

corrente elétrica |

— condutor ou semicondutor

juncio
T Jang Tz
< vT 3

causa: gradiente térmico

Figura - 2.4. Efeito Seebeck numa juncdo de um material cilindrico condutor ou
semicondutor.

Quando dois condutores diferentes (ligados por uma juncéo, Figura - 2.4) séo
submetidos a um gradiente de temperatura, ocorre o aparecimento de uma diferenca de
potencial elétrica (ddp) entre as extremidades fria e quente, e uma corrente elétrica |
percorrera os condutores (se o circuito é fechado). A ddp e a corrente depende do sentido
do gradiente térmico em relacao a juncgéao.

V =5,(T1 -T) (2.5)

onde:

V: é a diferenca de potencial (ddp).

S12 : é o coeficiente Seebeck entre as juncbes 1 e 2.
T, : € a temperatura nas extremidades, i = 1, 2.

Os efeitos descritos acima sdo simultdneos, pois se acham presentes no
mesmo material, desde que as condicdes de material homogéneo ou juncédo, gradientes
térmicos e circuitos fechados para a conducdo de corrente elétrica sejam satisfeitas.
Entretanto, os seus coeficientes estdo relacionados da seguinte forma:

T +(11-712)=Sp (2. 6)
e

d 1

—dS_lI_Z = _I__(Tl - T2) (2 7)

de forma genérica tem-se:
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(2. 8)

Il
S =— (2.9)
T
T
S =[dT (2. 10)
o1
onde o indice i refere-se aos materiais 1 ou 2.
2.2 - Distribuicdo estacionaria de temperatura num material

aquecido pela passagem de uma corrente elétrica.

Considere um material quimicamente inomogéneo, o qual apresenta uma
condutancia tal que permita a passagem de uma corrente elétrica suficientemente capaz
de produzir efeitos termoelétricos consideraveis. O material € ausente de outras fontes de

calor, isto é, aquecido exclusivamente pela passagem da corrente elétrica.
%
O fluxo de calor Jg através deste material é dado pela teoria dos processos

irreversiveis desenvolvida por Onsager (1945), Callen (1949) e de Groot (1952). Esta teoria
vantajosamente permite descrever os fenbémenos irreversives em termos de funcdes
vetoriais que dependem, em geral, da posicéo e do tempo, e este fluxo de calor vale:

- 1 . -
Jo = _E(TS + 1) J—-KVT (2.11)

onde:
e: é a carga eletrbnica
T: é a temperatura absoluta
s*:éa entropia transportada por particula
J: é a densidade de corrente elétrica
K: é a difusividade térmica do material
L. € o potencial eletroquimico
No presente problema, a equacgdo diferencial parcial que descreve a

distribuicdo estacionaria de temperatura em um condutor aquecido quimicamente
%
inomogéneo, é estabelecida pela divergéncia nula do vetor fluxo de energia total Jg ,

onde:
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V.Jo =0 (2.12)

Pois no estado estacionario ndo pode existir acimulo de energia dentro de uma regido
arbitraria do meio que carrega a corrente, portanto:

V.[—é(TS*ﬂ,z)j—KVT]:O (2. 13)

* * -
—%(TVS +S VT +Vu).J-V.(KVT)=0 (2. 14)

. . a . P A * ~
Para um meio inomogéneo isotrépico, o parametro S™ depende ndo somente da
temperatura mas também da posicao, portanto:

s’ :S*(T(x,y,z),x,y,z) (2. 15)

*
e o gradiente VS tem a forma:

*

VS = (%)Xi VT +V;S (2. 16)

*

oS
onde o subscrito Xj indica que a derivada (E)Xi € tomada em um ponto fixo X; (=X, Y, 2)

e o subscrito T indica que o gradiente é tomado em uma temperatura fixa. Observe que a
expressao do VS* possui uma parte de temperatura e uma outra espacial. Entretanto, em
um material homogéneo o Ultimo gradiente desaparece.

Tem sido mostrado (Callen 1952 e Domenicali 1953) que em um meio néo
isotérmico, a forma usual da lei de Ohm:

V¢ = L (2. 17)
(2

deve ser substituida pela "lei de Ohm generalizada":

e
Vu =Vug-evVg =—J-S VT (2. 18)
o

na qual o potencial eletroquimico x € separado em uma parte quimica u, € em uma parte

elétrica (b onde:
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L= g —ed (2. 19)

Se for tomada a equacéo (2.17) e a equagédo (2.15), e substituida na equacgéo
(2.13), esta torna-se:

*

1 % * * e_) * -
—E[T (E)X VT +T.V4S +S VT +—J-S VT ].J-V.KVT =0 (2. 20)
' o}

1 e « D e
[T () I VT +TV;S . J+=J3.J ] -V.KVT =0 (2. 21)
e or o
onde os coeficientes:
1,05
T=——T(—) 2.22
e ( ar 2 (2.22)
Sabs — _ES* (2 23)
e

sdo chamados respectivamente de, coeficiente de Thomson e a poténcia termoelétrica
absoluta (ou coeficiente Seebeck). E o coeficiente de Peltier absoluto do material no ponto
X;j a temperatura T é dado por:

Habs _ _Sabs-l- (2_ 24)
ou
785 = %S*T (2. 25)

Inserindo estas grandezas na equacgdo (2.19) acha-se a seguinte equacdo
diferencial que especifica a distribuicdo estacionaria de temperatura em um meio condutor
inomogéneo eletricamente aquecido, portanto:

VoKVT +237 + V. IT*°.J —7JVT =0 (2. 26)
(o}

O terceiro termo em (2.24) representa uma "inomogeneidade" e é o calor
Peltier, o qual desaparece em um meio condutor homogéneo, tal que para este ultimo tipo
de meio a equacao (2.24) toma a forma:
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VKVT + 232 - 7JVT =0 (2. 27)
(o)

As equacbes acima serao utilizadas no Capitulo IV no equacionamento de uma
solidificagdo com campo elétrico aplicado.
A partir de (2.17) nés podemos expressar o potencial elétrico como sendo:

1 1
Vo= (Vio +S*VT)==J (2. 28)
(¢}

na expresséo (2.26) pode-se escrever V¢ = (d¢/dT)VT e Vg = (dpug/dT)VT e substituindo
tem-se:

v
Vo __1Vho gy 13 (2. 29)
VT e VT o VT

mas o coeficiente Seebeck é definido quando J = 0 logo:
1

Vio
S* 2.30
(o + S (2.30)

Sabs —

Este termo é uma definicdo generalizada do coeficiente Seebeck. Observe que
a medida deste coeficiente é também uma medida de entropia. A expressdo (2.28)
concorda com a definicdo eletroquimica usada normalmente na literatura onde tem-se um
termo de potencial e um outro de transporte. O calculo deste coeficiente sera feito
posteriormente para a interface soélido/liquido de uma liga.

No caso de haver mais do que uma espécie de carga mdvel no sistema a
expressdo (2.28) recebe as demais contribuicBes para o efeito Seebeck. Para uma liga
binaria existe a contribuicdo eletrénica e a contribuicdo dos dois tipos de ions diferentes
encontrados na solucéo, cujos termos sdo somados por causa da aditividade da funcéo de
entropia.

Para as ligas de silicio-germanio a difusdo do germéanio e a auto-difusdo do
silicio sdo praticamente despreziveis mesmo na fase liquida conforme os resultados de
McVay (1973). Desta forma a contribui¢éo ibnica para o termo de transporte do coeficiente
Seebeck é desprezivel. Entretanto, o aparecimento de uma camada de contorno logo apés
a interface soélido/liquido com um gradiente de concentragdo e um gradiente de
temperatura, da origem a uma contribuicdo de potencial quimico para o coeficiente
Seebeck das fases solido/liquido, a qual sera calculada posteriormente.

Adiantando-se o calculo da contribuicao eletrénica nés podemos fazé-lo usando
o potencial quimico eletrdnico na expresséo (2.28) como segue:
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2.3 - Calculo da contribuicdo eletrénica para o coeficiente Seebeck
entre as fases soélido/liquido de um material semicondutor

Partindo-se da expressdo do potencial eletroquimico do eletron num
semicondutor intrinseco para altas temperaturas segundo Johnson e Lark-Horovitz (1953):

1= -Eg/2 - 3/4 KT In(n*/N) (2. 31)

e da entropia,
S =K In (n*/N) (2. 32)

pode-se calcular a contribuicdo eletrénica para o coeficiente Seebeck usando a expressao
(2.28) da seguinte forma:

Vi = -3/4 K{ In(n*/N) VT+ T N/n* Vi) (2. 33)

dividindo-se (2.31) por VT temos:
Vil VT = -3/4 K{ In(n*/N) + N(Vn*/n*)(T/VT)} (2. 34)

de acordo com a distribuicdo estatistica eletronica de Fermi-Dirac para altas temperaturas o
segundo termo do lado direito pode ser expresso da seguinte forma:

N(V*in*)(T/VT) = NE/ KT (2. 35)

onde:

E: é a energia cinética dos eletrons no topo da banda de conducdo, que depende
basicamente da condutividade eletrénica.

substituindo (2.33) em (3.32) tem-se:

Vil VT = -3/4 K{ In(n*/N)+ NE/ KT} (2. 36)

substituindo-se (2.30) e (2.34) em (2.28) tem-se
S = -1/e {-3NE/AT + 1/4 K In(n*/N)} (2. 37)

usando o fato de que:
K In(n*/N) = - (2/3T)(Eg + 2u) (2.38)

em (2.35) tem-se:
S = (1/eT){3NE/4 + 1/6(Eg + 2u)} (2. 39)

Para as fases sélida e liquida o coeficiente Peltier € dado pela seguinte

expressao:
]7eIeSL =- (SSeIeabs - SLeleabS)Tf (2- 40)
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logo de (2.37) tem-se
TSt = (1/e){3N(Es-E,)/4 + 1/6[(Esg - E\g) + 2(ug-p)]} (2.41)

Observa-se que a contribuicdo eletrénica para o efeito Peltier entre as fases
sélido e liquido ndo depende da temperatura de fusdo do material, mas apenas da
diferenca entre as energias cinéticas dos elétrons nestas fases, o que corresponde a uma
variagdo numa "entropia de espalhamento” ASg 4 j& que a variagdo nas entropias de
vibragéo AS,;,, conforme Borelius (1958), de posicéo ASpos conforme Mott (1934),
Knappwost (1954) e Knappwost e Thieme (1956) séo nulas. O pendultimo termo do lado
direito em (2.39) demonstra o afastamento dos niveis de energia das bandas de valéncia e
conducdo pelo afastamento dos atomos do material, como consequéncia da fusao,
produzindo uma diferenca entre as energias do gap para as fases sélidas e liquidas.
Considerando o equilibrio quimico eletrénico tem-se:

TS = (Ue){3N(Es-E )/4 + 1/6(Egy - E, o)} (2. 42)
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Capitulo Il

MODELO TEORICO DE UMA LIGA BINARIA IDEAL

Introducéo

Neste capitulo sera descrito um simples modelo fisico para solugdes sdlidas
binarias ideais, de forma a introduzir alguns dos conceitos basicos da termodinamica de
ligas, os quais serdo Uteis no entendimento da solidificacédo das ligas de Si-Ge com e sem
campo elétrico aplicado. Sera calculado também a entropia de fusdo em funcdo da
concentragdo da liga, e o diagrama de fase, com o intuito de aplicar os resultados no
célculo do coeficiente de segregacéo de equilibrio kg a fim de descrever os fenémenos de

segregacao e as técnicas de homogeneizacao utilizadas neste trabalho.

3.1 - Solugbes sdlidas binarias e ideais

Em sistemas de um s6é componente, todas as fases cristalinas tém a mesma
composicao, e o equilibrio envolve simplesmente variaveis como pressado e temperatura.
Em ligas, contudo, a composicdo é também uma variavel, e para entender-se as suas
mudancas de fase, € necessario uma apreciacdo de como a energia livre de Gibbs de uma
dada fase depende da composi¢cdo bem como da temperatura e da pressdo. Desde que as
transformacdes de fase descritas neste trabalho ocorrem principalmente a uma presséo
fixa de 1 atm, uma maior atencdo sera dada para as variagbes de composicdo e

temperatura.

3.1.1 - A energia livre de Gibbs de solug¢des binérias

A energia livre de Gibbs de uma solug¢do binaria de atomos A e B pode ser
calculada a partir das energias livres dos componentes puro A e puro B da seguinte forma:
Supondo que os componentes A e B tém a mesma estrutura cristalina em seus
estados puros e podem ser misturados em quaisquer propor¢cdes para fazer uma solucéo
sélida também com a mesma estrutura cristalina. E que 1 mol da solucdo sélida
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homogénea total é feita pela mistura de X, mol do componente A com Xg mol do

componente B. Assim tem-se:

onde:

XA+XB:1

(3. 1)

Xa, Xg: séo as fragcdes molares de A e B respectivamente na liga.

Antes da mistura

Depois da misture

0 000000

O0O0O0O0O0 000000 000000
000000 000000 C0 0-0°0 0-6
0O"0°0°0°0°00
O0O0O0O0O0 000000° 0.0.0.0.0.0Q)
O0O0O0O00 ©000000°0 000000
O0O0O000 000000 4’ O.O.O.O.O.O.O
000000 ©000060 Oel e e elele’
O0O0O0O0O0 ©000000°0 000000
O0O0O000 000000 O.O.O.O.O.O.O
000000 0000080 Ce 0 00 0 ¢
Xamol de A Xg mol de B 1 mol de solucéo sélida

Energia livre: XaGa, XgGs
Energia livre total: Energia livre total:
G1 = XaGa + XgGp (J/mol) G2 =61 + AGnis

Figura - 3.1. Energia livre da mistura dos elementos de uma liga binaria.

Afim de se calcular a energia livre da liga, a mistura pode ser feita em duas
etapas (Figura - 3.1), que séo:

1) Trazer juntas Xa moles do componente puro A e Xg moles do componente puro
B.
2) Ligar os atomos A e B para mistura-los e fazer uma solucéo sélida homogénea.

Depois da 1.2 etapa a energia livre do sistema é dado por:
G1 = XaGa + XgGp (J/mOI) (3 2)

onde:
Ga e Gg: sdo as energias livres molares dos componentes puro A e puro B a temperatura e
presséo do experimento acima

A energia livre G; antes da mistura pode ser mais convenientemente
representada em um diagrama de energia livre molar (Figura - 3.2) graficada como uma
funcdo de Xg ou Xa. Para todas as composicdes da liga, G; se estende sobre uma linha
reta entre Gp e Gg.
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Figura - 3.2 Variac&o da energia livre G; antes da mistura com a composigéo da liga (Xa
ou Xg).

A energia livre do sistema ndo permanecera constante durante a mistura dos
atomos A e B e depois da 22 etapa a energia livre da solugdo sélida G, pode ser expressa

como:

G2 =Gy + AGnis (3 3)

onde:
AGnis = G, - Gy: € a variacdo da energia livre de Gibbs causada pela mistura. Desde que:

Gio=Hi >, +TS;, (3- 4)
pondo
AHuis = H; - Hy (3-5)
e
ASmis = SZ - Sl (3 6)
logo
AGmiS = (H2 - TSz) - (H]_ - TS]_) (3 7)
reescrevendo-se tem-se:
AGmis = (Hz - Hl) - T(Sz - Sl) (3- 8)
portanto
AGmis = AHmis - TASmis (3 9)
onde:
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AHnmis: € o calor absorvido ou liberado durante a etapa 2, ou seja o calor da solucéo
ignorando as variagfes de volume durante o processo. Ele representa somente a diferenca
da energia interna U antes e depois da mistura.

AShis: € a diferenca na entropia entre os estados misturados e ndo misturados.

3.1.2 - Solugdes ideais

O tipo mais simples de mistura para tratar-se & quando AHnis = 0. Neste caso a
solucao resultante é dita ideal e a variagdo da energia livre da mistura é somente devido a
variagdo da entropia:

AGmis = - TASmis (3 10)

Pode-se calcular a variagdo da entropia devido a mistura pela relagdo de
Boltzmann-Planck a qual relaciona quantitativamente a entropia com a desordem, ou seja:

S=kihW (3. 11)

onde:
k: é a constante de Boltzmann
W: é a medida da desordem, isto €, o nimero de estados possiveis de um sistema.

Existem duas contribuicbes para a entropia de uma solucdo soélida: uma
contribuicdo térmica St e uma contribuicdo configuracional Scongig.

No caso da entropia térmica, Wt € o numero de formas na qual a energia
térmica do solido pode ser dividida entre os atomos, isto €, o nimero total de formas nas
quais as vibragcdes podem ser estabelecidas no sélido. Em solugdes uma desordem
adicional existe devido a diferentes formas nas quais os atomos podem ser arranjados. Isto
da uma entropia extra Sconiig para a qual Weenig € 0 nimero de formas distinguiveis de
arranjar-se os atomos na solucdo (nimero de configuracdes possiveis entre os atomos A e
B da liga) ou seja

ASmiS = k(ln WT + In Wmis) (3 12)

Se ndo existe qualquer variagdo de volume ou calor durante a mistura entédo
somente a variagdo na entropia de configuragdo contribui para Sps, logo tem-se

ASmis =klIn Wconfig (3 13)

Antes da mistura os atomos A e B estdo mantidos separados no sistema e
existe somente uma forma distinguivel na qual os atomos podem ser arranjados.
Consequentemente:

S;=kln1=0 (3. 14)

de (3.6) tem-se que:

36



ASmis = SZ (3 15)

Supondo que os atomos A e B se misturem para formar uma solucdo solida
substitucional e que todas as configuracdes dos atomos A e B sdo igualmente provaveis, o
namero de formas distinguiveis de arranjar-se os &tomos no sitios atdmicos da rede é:

(N,+Ng)!
A B/
W, .=

==/ 5/ 3.16
conf NA|NB| ( )

onde
Na: € o niumero de atomos A
Ng: € o nUmero de atomos B
Desde que se esteja tratando com 1 mol da solucao, isto é N, atomos, onde:
Na: € o nimero de Avogadro = 6.026-10%° mol?
logo
Nag = XagNa (3.17)

e a expresséo (3.14) pode ser escrita como:

InW

conf

N N, )!
:|n{ﬁ}:ln(NA+NB)!—InNA!—InNB! (3.18)
A" B -

Na aproximagédo de Stirling tem-se:

INN! = NInN - N (3. 19)

usando a aproximacéo (3.17) em (3.16) tem-se:

INW,or = (N4 +Ng)In(N, +Ng) = (N, +Ng ) = (N, InN, =N, )= (Ng InN; =Ng) (3. 20)

reescrevendo tem-se:

INW,,,, =N, {In(N,+Ng)=InN,}+ Ny {In(N, +N;)=InN;}  (3.21)

conf

InW_., =N, In {(NAN;NB)}+ Ng In{w} (3.22)

substituindo (3.15) em (3.19) tem-se:
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InW

conf

A" Va )( B PJ

a

SN RS AR R LA

A'Va B'Va

InW,__. = xANa,n{(XA+ XB)N&}+XBNaIn{(XA+ XB)Na} .
X X

X, +X X, +X
InW_. = X,N, In (Xa+Xs) + XgN, In (Xa+Xs) (3.
xA XB
usando (3.1) tem-se:
1 1
INW,_,, = XN, Inc—¢+ X N, In<— (3.
xA XB
In Wconf = 'XANa In XA = XBNa In XB (3
In Weont = —Na{XA In Xa + X In XB} (3
substituindo (3.22) em (3.12) tem-se que:
ASmis = —Nak{XA In Xa + Xp In XB} (3
e a relacdo N,k = R (constante universal dos gases = 8.31 J/mol.K)
ASmis = -R(XA In Xa + Xp In Xe ) (3

Como X, e Xg sdo menores do que a unidade, logo ASys € positivo, isto &,
existe um aumento na entropia da mistura, conforme esperado. A energia livre da mistura

AGpys € obtida da Equacéo (3.9) como:

AGmis = RT(XA In Xa + Xg In Xe ) (3

A Figura - 3.4 mostra AGp;s como uma funcao da composicédo para diferentes temperaturas
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AG baixo T
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Figura - 3.3. Energia livre da mistura para uma solucgéo ideal

A energia livre real G da solugdo também dependera de G, e de Gg a partir das
equacdes (3.2), (3.3) e (3.24), onde:
G=G,=0G; + AGps (3.32)

ou
G= XAGA + XBGB + RT(XA In XA + XB In XB ) (3 33)

Isto € mostrado esquematicamente na Figura - 3.3 Nota-se que conforme a
temperatura aumenta, Gx e Gg diminuem e a curvatura da energia livre assume uma
curvatura maior. A diminuicdo em G e Gg é devido a entropia térmica de ambos os
componentes e é dada pela equacéo:

(@j-_s 3. 34
oT '
logo a entropia da liga é dada por:

oG oX oG oX
S=-X A-G A X B-G B _R(X,InX,+ X

Aot Theor TPoT TP ooT (XaIn X+ X

3.35

—RT(agAInXA+6XA+—é;;BInXB+aXBj (3.35)

usando ainda (3.27) em (3.28) tém-se:

oX,

OX
S =X,8,-G, B

+ XS5 —Gg o

—R(X,In X, + Xz InXy)

(3. 36)
Xy OXa oy axBj
oT = oT o1

—RT(ﬁXA InX, +
ot
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Figura - 3.4. Energia livre molar para uma solugéo soélida ideal. Esta é uma combinagéo
das Figuras 3.2 e 3.3

Portanto o potencial quimico de uma liga binaria ideal ug € dado pela derivada
de (3.26) em relacdo a um dos componentes, Xa ou Xg por exemplo:

HOA = d—G = Gp - G + RT{InXp - InXg} (3.37)
ax.,
dG

HOB = [de = Gp - Ga + RT{InXpg - InXa} (3.38)
B

onde Xp =1 - Xp . Observe que upA = -1UOB

Escrevendo os potenciais quimicos para as fases sélida e liquida de uma liga
tem-se:

plop = Glg - GLa + RT{InXLg - InXL A} (3. 39)

1SoB = GSg - GS + RT{INXSg - INXSa} (3. 40)

3.2 - Calculo do diagrama de fase de uma liga binaria ideal

A principio se pode calcular o diagrama de fase de uma liga binaria (Figura -
3.6) desde que se disponha de dados termodindmicos adequados. Sera considerado aqui
0 caso mais simples no qual os dois elementos tém a mesma estrutura cristalina e formam
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solucdes ideais em ambos os estados sélidos e liquidos. Existem alguns sistemas reais os
quais se aproximam deste comportamento ideal (como as ligas de Si-Ge por exemplo).
Intuitivamente se pode esperar para este tipo de caso, que as linhas solidus e liquidus se
unam, mas isto ndo é realmente o caso.

Considere as curvas de energia livre das solu¢cbes sélida e liquida abaixo do
ponto de fusdo T; para o componente "A" mas acima do ponto de fusdo para o
componente "B". Entdo os estados de referéncia sao: os componente sélido puro "A" e
liquido puro "B". As curvas AGn;s versus Xg para as duas fases sdo mostradas na Figura -
3.5. Pode-se agora derivar analiticamente as curvas para cada tipo de solugcéo, desde que
a solucao liquida seja ideal.

A G

mis

fA B B fB

sélido

X ->
B

Figura - 3.5 Energia livre para solucdes sélidas e liquidas abaixo do ponto de fusdo do
componente A mas acima do ponto de fusdo do componente B.

Para a reacao no estado liquido:
Xa moles de A(L) + Xg moles de B(L) = solucao liquida (Xa,Xs) (3.41)

Da mesma forma para a solugéo sélida:
Xa moles de A(S) + Xg moles de B(S) = solucao solida (Xa,Xg) (3.42)

A energia livre da mistura para o estado sélido ou liquido é:
AGmis = RT(Xa™® InXa"® +Xa"° InX5"®) (3. 43)
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Figura - 3.6 Diagrama de fases para o caso onde os componentes A e B formam
solucdes ideais em ambos os estados sélido e liquido.

Desde que nosso estado padrdo seja o componente sélido A, em vez do
liquido, deve considerar-se a seguinte reacdo para obter a equacédo da curva da Figura -
3.5.

Xa moles de A(S) = Xa moles de A(L) (3.44)

e ainda
Xg moles de B(L) = Xg moles de B(S) (3.45)
AGag = Xag AG'ag (3. 46)

substituindo (3.37) em (3.34) tem-se:
Xa moles de A(S) + Xg moles de B(L) = solucao liquida (Xa,Xg) (3.47)

substituindo (3.38) em (3.35) tem-se:
Xa moles de A(S) + Xg moles de B(L) = solucao solida (Xa,Xg) (3.48)

portanto a condicao de completa fusédo ou solidificacdo é dada por:

solucgdo liquida (Xa,Xg) = solugéo sélida (Xa,Xs) (3. 49

somando (3.36) com (3.39) tem-se:
AG"® = X% AGT + Xg"° AGTE + RT(Xa® INXa"° + Xg™° InXg™®) (3. 50)

No Anexo - 4 calculou-se a variacdo da energia livre para um substancia pura

~ e f f

onde se mostrou que se umas pequenas corre¢des para o calor especifico, para AH' e AS
sdo desprezados, tem-se de (A4.13) que:
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T
AG',; =AH fAB[le—] (3. 51)

AB

Como no equilibrio, o potencial quimico do componente B € o mesmo no liquido
s L S ~ sgr . ~ - . . ,
e solido g = i, € entdo as tangentes no grafico da Figura - 3.5 séo iguais, isto é:

oG- OG® .52
OX, OX, '
Executando-se as derivadas de (3.26) tem-se:
oG"® S.L s.L -1 LS Xé’s
X =Gy -G, +RT ToXs ~In(1-X; )+1—x;5 +IN X, 5 gg
ﬁG L,S X L,S
=GL® —GLS +RT In( B (3. 54)
Xy ° A 1-X5°
igualando-se conforme (3.44) tem-se:
GL—GL+RTIn( X5 j—GS—GS+RTIn[ X, j (3. 55)
B A — VB A .
1- Xt 1- X
ou
f Xg f Xe
—AG/ +RTIn o =—AG! +RTIn 5 (3. 56)
A A

reescrevendo tem-se:

X3 X3
AG, - AG] =RT|In (—ﬁj - In(—?j (3.57)
XA XB

substituindo (3.43) em (3.49) tem-se:

1 1 X3 X3
AH!|1-— |-AH_ |1-— |=RT|In| =& |-In| =& 3.58
[ T;j [ T;j { [x;j [x;ﬂ -
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A equacdo acima contém duas grandezas desconhecidas, tal que se deve
recorrer fazendo-se outras consideracdes de forma as resolver. Para isso se pode escrever

(3.50) da seguinte forma:
s s f f
[ X3 )Xo |AHL(L 1) aHg(1 1)
X X3 R (T T, R \T T;

sabe-se que con;orme '[ se aproxima de TfA (T—)TfA), 0 primeiro termo do lado direito
tende a zero e X ,, »X , fazendo o primeiro ftermo dcf) lado esquerdo também se anular.
Da mesma formasquandf) T se aproxima de T, (T->T B,) 0 segundo termo do lado direito
tende a zero e X ; — X, fazendo o segundo termo do lado esquerdo também se anular
ficando apenas:

s f

In ifB::N:“ %—T% (3. 60)
AB AB

3.2.1 - A curva de equilibrio sélido-liquido da liga de Si-Ge

Stohr e Klemm (1939) tém estudado o sistema Ge-Si pelo método da analise
térmica, suplementado pela analise de Raios-X das fases soélidas resultantes. Depois de
muitos meses de recozimento, solugbes sdélidas homogéneas foram obtidas nas quais as
curvas de aquecimento foram determinadas. Na Figura - 3.7, o diagrama de fase proposto
por Stéhr e Klemm é dado (curva sélida).

Se Ge e Si formam solugdes sélidas e liquidas ideais a curva de equilibrio
sélido liquido pode ser calculada a partir de seus calores de fuséo e pontos de fusdo com o
acréscimo da equacao (3.52), onde se supde que a diferenca nas capacidades calorificas,
AC, entre as fases sélidas e liquidas, é zero.

Chamando de:

AH', (1 1

App =~ A2 = f (3.61)
’ R T T A5
a expresséo (3.52) fica:
Xis _ ot
—=g "° 3.62
XL, (3.62)
Lembrando de (3.34) e (3.35) que:

Xpt+ X5t =1 (3. 63)
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usando-se (3.54) e (3.55) pode-se escrever:

Xpeh+Xge’=1 (3. 64)

XseM+Xoek =1 (3. 65)

usando-se (3.55) em (3.56) e em (3.57) tem-se:

L-Xg)e ™ +Xsee =1 (3. 66)

L-Xo)e" + Xse™ =1 (3. 67)

pondo-se XBL e XBS em evidéncia em (3.58) e em (3.59) respectivamente tem-se:

Xg(ee—e™)=1-eg" (3. 68)

Xo(e™ —e™)=1-ge™ (3. 69)

Portanto a curva liquidus sera dada por:

1-eg ™
Xg=——— 3.70
B (e—ﬂ,B _e_ﬂ,A) ( )
e a curva solidus por:
1-e™
Xg=—"tF—"— 3.71
B (eﬂ,B —eAA) ( )

Observa-se que para obter o diagrama de fase a partir das expressoes (3.60) e

(3.61) ndo é uma tarefa facil, pois exige algum recurso computacional, e na pratica existe

apenas duas opcoes:

)

i)

O diagrama é experimentalmente conhecido, e deseja-se tracar as curvas sobre ele e
calcular os calores de fuséao, ou
Apenas se conhece os calores de fuséo e suas respectivas temperaturas e deseja-se
calcular todo o diagrama de fase.

No primeiro caso toma-se dois pontos sobre o diagrama, cada um sobre as

curvas experimentais liquidus e solidus respectivamente a uma mesma temperatura, e a

partir do conhecimento prévio das temperaturas de fusédo calculam-se os calores de fusao
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usando-se (3.52). A partir dai toda a curva € completada usando-se (3.60) e (3.61)
calculando-se a composicéo no liquidus a partir das temperaturas (Ta < T < Tg) com suas
respectivas composi¢des no solidus ou vice-versa, tanto para 0 componente A como para o
componente B da liga.

Ja neste segundo caso, como no primeiro, da-se alguma temperatura entre T e
Tg, e calcula-se por meio de (3.60) ou (3.61) uma determinada composicdo liquidus ou
solidus que esteja sobre uma destas linhas a esta temperatura.

Uma terceira opg¢ao pode ocorrer quando se tém as respectivas composicdes
do solidus e do liquidus a uma mesma temperatura ao longo de uma faixa do diagrama,
com ajuda de (3.52) calcula-se as temperaturas e calores de fusdo de A e B da liga.

Este diagrama é mostrado na Figura - 3.7.
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Figura - 3.7 Diagrama de fases para o sistema de Si-Ge aproximadamente ideal. A
Curva de resfriamento, O curva de aguecimento. Linha solida: experimental; linha pontilhada: curva
calculado por C. D. Thurmond. Journ. Eletrochem. Soc. v. 57, 827, 1953.

A curva tracejada na Figura - 3.7 tem sido calculada por Thurmond usando os
calores de fusdo, os pontos de fusdo, as equacdes (3.52), (3.60) e (3.61) e os
procedimentos descritos anteriormente. Ele calculou as curvas solidus e liquidus para o
sistema binario silicio-germanio e achou uma estreita concordancia com a curva
experimental. Observando-se porém que a curva liquidus difere um pouco do modelo de
uma solucéo ideal suposto inicialmente. Portanto a partir dos dados do diagrama de fase,
pode-se concluir que o silicio e o germénio formam solucdes solidas e liquidas

aproximadamente ideais.
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3.2.2 - Célculo do coeficiente de segregacédo de equilibrio a partir do diagrama
de fases

O coeficiente de segregacéo de equilibrio Kq foi calculado a partir do diagrama
de fases da Figura - 3.7, dividindo-se a concentracdo do solidus pela concentracdo do
liquidus para a mesma temperatura na faixa de 1250K até 1700K de 50 em 50 graus
Kelvin. Tomando-se duas a duas as composi¢fes do solidus e do liquidus para cada
temperatura sobre as curvas do diagrama de fases (Figura - 3.7) tracada sobre os pontos
experimentais, montou-se as Tabelas AlV.1 e AIV.2 contidas no Anexo - A4.3 e graficou-se
o inverso da temperatura versus o logaritmo do coeficiente de segregacdo do equilibrio
(ko) conforme mostra a Figura - 3.8.
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1.4 E
1.2
1 4
0.8 - Si
0.6 -
04 -
0.2 -
0 ==
-0.2 .
-04 o
-0.6 - Ge .
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1.2
'14 T T T T T T T _4
5.8 6.2 6.6 7.0 7.4 7.8 8.2 (x10)

Log k
go

UT (K

Figura - 3.8 Ajuste dos resultados experimentais do diagrama de fases do sistema Si-Ge
(Figura - 3.7) obtido por Stohr e Klemm a expresséao (3.52).

Observou-se que uma reta € a melhor aproximacédo para este grafico. Pois isto
estd em boa concordancia com a expresséo (3.52) quando foi definido kg como sendo:

XS
ky'® =—2= (3.72)
" Xas
onde:
AH . (1 1
In(k?) =—22| = —— (3.73)
R T T,;
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Fazendo-se uma regressao linear pelo "método dos minimos quadrados” foi
obtido os coeficientes da expressao abaixo:

In(k>®) = aT1+ b (3. 74)
AH, AH [ I
onde: a=——— e b=- — , sendo que para o silicio foi encontrado a = 6875,687
R RT, g
eb =-4,00768, dando:
AHg =(13,7+0,3)kcal/mol e TJ =(1716+17)K (3. 75)

e para o germanio foi encontrado a = 4437,440 e b = - 3,69223, dando:
AH(, =(8,8+13)kcal/mol e T, =(1202+55)K (3. 76)

Portanto tem-se uma expressdo aproximada para o coeficiente de segregacdo
de equilibrio kg como sendo:

K (Si) _ e6875,687(%—ﬁ) 3.77)
e
K (Ge) _ e4437,440(%-$j 3. 78)

Este resultado sera usado no calculo do resfriamento que deve ser produzido
na interface sélido/liquido para evitar o super-resfriamento constitucional, fornecendo assim
um critério para a producao de solucdes solidas homogéneas, baseados na teoria de Tiller
(1953) e na teoria de Dismukes (1965).

3.3 - Calculo da entropia de fuséo da liga de Si-Ge

Considere a entropia de fusdo AS's e AS'g para os elementos puros, silicio e
germanio. Como a entropia € uma grandeza aditiva, se pode calcular a entropia de fusao
da liga de Si-Ge a partir da expressao (3.29) da seguinte forma:

ASfAB = XSASSA + XSBSSB - XLASLA - XLBSLB - R{(XSAInXSA + XSBIHXSB) -

(3.79)
(X"alnX"a + X" gInX"e)}
Considerando a completa fuséo das fracdes Xp e Xg tem-se:
XAS = XAL e XBS = XBL (3.80)

logo de (3.69) tem-se:
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S S
ASir = XSAS) + XSAS] —R[XSAIn[ QSA} X%, In[ iSBD (3. 81)

A B

S S
A B

X3 X3
mas em (3.71) In[ > A j = In[ = ] =1In1=0, portanto (3.69) fica sendo:
AS =X AS] + XSAS] (3.82)

mas a entropia de fusdo dos elementos puros sdo definidas como:

AH,
AS, = = A8 (3. 83)

AB

entdo (3.72) passa a ser expresso como:

AH! AH/
AS,, =X A+ X B (3. 84)
AB A -I-Af B -I-Bf
Sendo Xg =1 - X 5 tem-se:
AH” AH?) AH?
ASfAB:XA[ A Ts ]+ = (3. 85)
f f f

substituindo os valores:

T'» = 1685K para o silicio

T's = 1210.4K para o germanio
AH'y = 50550 J/mol para o silicio
AH'; = 36945 J/mol para o germanio
Xa: 80% atbmico e Xg: 20% atdbmico
1 mol Si = 28,086 g/mol

1 mol Ge = 72,510 g/mol

tem-se:

ASfag = 0,8%(50550/1685) J/mol K + 0,2%(36945/1210,4) Jimol K (3. 86)

ASfag =(0,8*30 + 0,2*30,5229676) J/mol K (3.87)
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ASfag = (24 + 6,1045935) J/mol K (3. 88)

ASfaAg = 30,1045935 J/mol K (3. 89)
AB

a massa de 1 mol vale:

1mol SigoGe,o = 0,8(1 mol Si) + 0,2(1 mol Ge) (3.90)
1mol SigeGe,o = 0,8(28,086 g/mol Si) + 0,2(72,510 g/mol Ge) (3.91)
1mol SigoGezo = 36,9708 g/mol (3.92)
entédo
AS AB
AB f
= 3.93
" 1mol AB (3.93)
ou

g e _ 30,1045935 3 /mol.K -
" 36,9708 g,/mol (3-94)

Portanto

St = (,8142802 J / g.K (3. 95)
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Capitulo IV

SOLIDIFICACAO DE UM MATERIAL COM CAMPO
ELETRICO APLICADO

Introducéo

Neste capitulo sera estudado a influéncia do campo elétrico aplicado a interface
de solidificacdo de uma substancia pura e de uma liga, juntamente com os efeitos
produzidos pelos gradientes térmicos, pela eletromigracao e pelo efeito Peltier.

A velocidade Peltier vp = IIg| J/TAsy, sera definida como sendo a contribuicéo
a velocidade de solidificagdo devido exclusivamente ao efeito Peltier. A partir de
consideracbes eletroquimicas sobre o transporte de cargas na interface sera possivel
avaliar os efeitos da solidificagdo com campo elétrico em diferentes tipos de materiais.

Serd avaliado também as consideracdes teoricas de diversos modelos de
crescimento Czochralski com campo elétrico e em particular a dependéncia do coeficiente
de distribuicdo k com a densidade de corrente J, para os trabalhos de Feisst (1983),
Wargo e Witt (1984) e Octaviano (1991). Sera proposto uma correcdo para o modelo
apresentado neste Ultimo trabalho, para as densidades de correntes aplicadas ao

crescimento do cristal.

4.1 - Fluxo de calor na solidificacdo de um material com campo
elétrico aplicado: definicdo da velocidade Peltier

loffe (1956) chamou a atencgéo para a existéncia do efeito Peltier entre as fases
do metal solido e seu fundido liquido, tendo sido o primeiro a sugerir a utilizacdo deste
calor no fendmeno de solidificagdo dos materiais, tal como o resfriamento por zona ou o
simples crescimento de cristais, com o intuito de controlar a velocidade da interface
Sdlido/Liquido, e produzir cristais perfeitos. Pfann, Benson e Wernick (1957) utilizaram o
efeito Peltier na cristalizacdo de liquidos bons condutores, em particular liquidos de
semicondutores sob condic¢des isotérmicas utilizando a técnica de fusédo por zona. Bardeen
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et al (1958) usou um campo elétrico aplicado a interface de solidificacdo de alguns metais
para medir o coeficiente Peltier entre suas fases solida e liquida.

Como os efeitos termoelétricos acontecem também para substéncias puras, tais
como o silicio e o germanio e baseados nos mecanismos envolvidos na sua simples
solidificacéo, sera analisado a partir de agora, o caso onde se aplica um campo elétrico na
interface S/L de um material e ser& observado o efeito deste sobre a taxa de solidificagéo
do mesmo. Pois a principio, sabe-se que o efeito Peltier produz variagdes na velocidade da
interface de solidificacdo conforme sera visto a seguir.

A partir da equacéo (2.10) e (2.18) da secédo (2.2) pode-se escrever:

- 1, -
J, = —E(TS +p—ed)d —kvT (4. 1)

usando (2.21) pode-se escrever:

J, =(Ts—§+¢j5—kVT (4. 2)

onde:
S: é o coeficiente Seebeck do material, logo a equacdo de fluxo de calor da expressao
(4.1) fica:

J, =TSI -=J +¢J —kVT (4. 3)

D | =

Uma vez que esteja ocorrendo a solidificacdo do material, deve-se acrescentar
o termo de fluxo de calor, devido ao calor latente de fusao, o qual é dado por:

J, =1V = 45, TV (4. 4)

Para se analisar o fluxo de calor na interface deve-se considerar os gradientes
na fase sélida e liquida, com suas respectivas condutividades térmicas, de forma analoga
ao caso sem campo elétrico. Portanto, a condi¢cdo para o balanco de calor na interface
pode ser escrita a partir da equacéo de fluxo de calor da solidificacdo de uma substancia
pura, acrescentando-se também o termo referente ao fluxo de calor produzido pela
aplicacao do campo elétrico. Entéo o fluxo de calor na interface sélido-liquido é dado por:

Jor = Jps + s (4.5)
logo de (4.3) e (4.5) para as fases sélida e liquida tem-se:

T,(S, —SS)J—%(;;L —s)J +(f — 4 )T~k VT, +kVTg = |V (4. 6)

na interface tem-se que:
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HSL = _Tf (Ss - SL) = HLS (4- 7)

gue é o coeficiente de Peltier, logo de forma geral tem-se:

A - By
keVTs —k VT, = IV = 1T == (s =4 )3 +(ds — 4 I (4.8)

sendo do lado direito, o segundo termo o fluxo de calor devido ao efeito Peltier, o terceiro
devido ao efeito Thomson e o quarto devido ao efeito Joule, os quais sdo os trés efeitos
termoelétricos presentes na interface S/L, onde:

Jp =113 (4. 9)

- 1 -
Ty == (o —ws)d (4. 10)
J=(a -4 (4.11)

onde J é a densidade de corrente que atravessa o material, devido ao campo elétrico
externo aplicado.
Reescrevendo-se a expressédo (4.9) tem-se:
By AN (TN ~¢ )3
=V -—* Ll n) +(¢S ) (4.12)

|, , e I |,

ksVTs —k VT,

Portanto a velocidade da interface pode ser expressa como:

ksVTs — kLVTL n HSLj +l (IUS — IuL)j (¢S — ¢L)j

V= — (4.13)
ly ly e ly ly
definindo a velocidade v, como sendo:
SN s S s A
Vp=—r =" (4. 14)
l, T, As,

onde:
Vp: € 0 acréscimo a velocidade de solidificagdo devido exclusivamente ao efeito Peltier. O
primeiro termo do lado direito de (4.12) representa a velocidade de solidificacdo sem o
efeito Peltier.

Observa-se que da equacéo (4.12) pode-se escrever:
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V= ksVTs —k VT, i, _i_%(:us _:ul_)j 3 (¢s _¢L)‘] (4. 15)

I I I

Embora exista outros termos que definem contribuicbes a velocidade de
solidificacdo devido ao demais efeitos termoelétricos na interface de solidificacdo de um
material, interessa-se apenas analisar a contribuicdo do efeito Peltier, pois ele acontece
mesmo no equilibrio eletroquimico, onde us = 1 e ¢s = ¢ e os efeitos Thompson e Joule
na interface sdo nulos. Observa-se que na interface o efeito Peltier predomina sobre os
demais, porque este é um efeito tipico de interface, e os outros efeitos Thomson e Joule
dependem das dimensdes do trecho considerado para se ter um valor apreciavel. Portanto
desprezando-se os efeitos Thomson e Joule na interface e reescrevendo (4.12) tem-se:

ksVTs —k VT,
V=V +(S s~k V) (4. 16)

IV

Portanto de (4.13) e (4.14) observa-se que a velocidade de solidificacdo
aumenta ou diminue conforme for o sinal da densidade de corrente J, pois o calor Peltier

na interface pode ser absorvido ou emitido; fazendo a interface avancgar ou recuar de uma
quantidade dada por Vp.

4.2 - Um estudo fenomenolégico da influéncia do campo elétrico na
interface solido-liquido de uma substancia pura

Esta secdo trata da aplicacdo da teoria da solidificacdo homogénea para o caso
de um resfriamento produzido por um campo elétrico na interface S/L de uma substancia

pura.

4.2.1 - Consideragdes gerais sobre o crescimento de um cristal

Considera-se um cristal em crescimento, conforme mostra a Figura - 4.1.
A variacao no incremento de massa é dado por:
dmg dv
dt Pt

(4.17)

Qualquer variagdo na taxa de solidificagdo dm/dt, considerando-se a densidade
do cristal pg constante, produz basicamente dois efeitos: a variacdo do diametro e/ou a
variacdo da velocidade de crescimento do cristal. Pois V = A h,onde h=P + L éo
tamanho do cristal solidificado e A é a area da sua secc¢ao transversal. Logo de (4.15) tem-
se que:
dm/dt = d/dt(A pg h) (4.18)
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Figura - 4.1 Aspecto do cristal crescido por técnica Czochralski em regime estacionario.

logo
dm/dt = dA/dt pg h + pg A dh/dt (4.19)

Desde que v = dh/dt (velocidade de crescimento do cristal) tem-se:

dm/dt = (dA/dt . h + A.v) pg (4. 20)

4.2.1.1 - Efeito das variacGes na velocidade de crescimento do cristal devido a
flutuacdes no incremento de massa

Considerando-se a quantidade de massa dm/dt na interface Sélido/Liquido, na
Figura - 4.2, pode-se verificar que a velocidade de crescimento varia a medida que a
guantidade de massa acrescentada ao solido varia. Assim, ocorrendo uma flutuacdo na
velocidade de crescimento durante a solidificagcdo para Av < 0, esta velocidade
diminuira necessariamente se a quantidade de massa fornecida na interface diminuir. Por
outro lado, a mesma aumentara se a quantidade de massa aumentar. Estas variacées vao
ocasionar desvios locais da situacdo de estado estacionario, enquanto o acumulo de
massa variar.

A obrigatoriedade de um acréscimo na velocidade de crescimento, com o
aumento na quantidade de massa na regido da interface, provoca um acréscimo local na
guantidade de massa depositado no sélido. Assim sendo, surgird uma regido de diametro
maior no solido. O caso oposto ocorrerd quando a velocidade de crescimento for diminuida.

O resultado, para os dois casos, € mostrado na Figura - 4.2.
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d
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d>§ = (v +A v)dt dx2: vdt

Figura - 4.2 Equivaléncia do crescimento de um cristal devido a flutuagdes no acumulo
de massa a) mesmo didmetro mas com uma compensacao feita com o aumento na velocidade de
crescimento; b) mesma velocidade de crescimento mas com uma compensacgdo feita com um
aumento no didmetro.

Se houver corre¢cfes correspondentes da quantidade de massa fornecida pelo
liquido (abaixamento ou levantamento do cadinho), ndo ocorrerd o surgimento de
ondulacdes de massa quando a velocidade de crescimento flutua. Para Av>0, ocorre a
situacdo inversa, ou seja, um decréscimo na quantidade de massa depositada produz uma
zona de diametro menor proximo a interface e uma diminuicdo correspondente na
velocidade de crescimento, e vice-versa. Essa situacdo também é mostrada na Figura -
4.2. Desde que o Unico efeito do incremento AV seja transportar o sistema de um regime
estacionario para outro. Pois quando as flutuacbes térmicas sdo grandes, é preciso
considerar o primeiro termo do lado direito da expressdo (4.17) que da uma equacao
diferencial de dificil solucao.

4.2.1.2 - Relacédo entre a variagdo no diametro do cristal e a variacdo na velocidade de
crescimento, devido a flutuagdes no incremento de massa

Seréa analisado agora o efeito da variacéo nas velocidades que contribuem para
o crescimento de um cristal, por técnica Czochralski sobre o diametro do mesmo.

Os efeitos destas variacOes da velocidade de crescimento de um cristal sdo de
grande interesse pratico, mas por outro lado, existem muitas dificuldades técnicas que
produzem instabilidades durante o crescimento de um monocristal que ndo sera examinada
aqui (Surek 1976). Mesmo assim, as consideracdes tomadas nessa parte sdo de aplicacdo
geral.

Suponha-se uma solidificacdo unidimensional, onde nas extremidades do corpo
ideal da Figura - 4.3 se aplica um campo elétrico E uniforme em todo o corpo, como aquele
usado no trabalho de S. Vojdani et al (1974) onde foi puxado um cristal de germanio, por
técnica Czochralski.
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Considere-se dois casos estaciondrios de crescimento de um cristal sob as
mesmas condicdes térmicas, sendo porém que em um sistema o cristal cresce com uma
velocidade de puxamento maior que no outro, de uma quantidade Av. As areas das
seccoes transversais destes cristais sdo também diferentes.

Em regime estacionario, o incremento de massa dm/dt devido a velocidade de
puxamento do cristal v, é dado por:

dm/dt = psdV/dt = A Ps V (4.21)
onde:
dmg, dmg,
b PA (V + Av) praml ¥aN
Considerando cada um dos fluxos de massa tem-se:
1 dm
Jo = g - Alvrav) (4. 22)
e
J _Ldms, v 4.23
s2 = A, dt = Ps (4. 23)

7

O valor constante do didmetro € um indicador de um regime estacionario
segundo Burton-Primm-Slichter (1953). A variagdo no diametro de um cristal em
crescimento (inicialmente em regime estacionario) ocorre como um resultado das
flutuacdes na velocidade de crescimento deste cristal que podem ter sido ocasionadas por
flutuacbes na temperatura, ou mesmo pela mudanca na velocidade de puxamento do
cristal, conforme demonstra-se a seguir:

Caso I) Se for feito a suposicéo de que os fluxos de massa séo iguais, tem-se que:

Js1 = Js2 (4. 24)
logo
ps(V +A4v) = pv (4. 25)
e necessariamente
AV=0 (4. 26)

Caso Il) Os incrementos de massa sdo iguais, isto €, impondo as mesmas configuracdes
térmicas tem-se:
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dmg  dmg . 4. 27)
A '

mas o incremento de massa num estado estacionario é dado por:

dv
dmg/dt = pg gt psAv = cte (4. 28)

Sistemas automaticos de puxamento tais como o AUTOX Crystal Growth
System (Cambridge Instruments) sao usados para corrigir quaisquer flutuacdes térmicas
gue produzam imperfeicées no diametro cristalino, aumentando ou diminuindo a velocidade
de puxamento do cristal para manter a taxa de solidificagdo dm/dt constante na seguinte
proporc¢ao:
para as situacdes 1 e 2 tém-se:

dmgy /dt = pg (V + Av) Aq (4. 29

dmg,/dt = pg v A (4. 30)
S2 S 2

Conforme mostra a Figura - 4.2 acima, se a velocidade de puxamento v for
mantida durante um resfriamento (ou aquecimento) Peltier ou mesmo numa
eletromigracéo, o diametro do cristal varia de A1 para um outro didametro estacionario As.
Caso o sistema de crescimento corrija a velocidade de crescimento do cristal por um termo
adicional Av para manter o mesmo diametro A1, tem-se a equivaléncia mostrada pela
Figura - 4.2. Desta forma igualando-se os acréscimos de massa, pode-se escrever a
seguinte equacdo:

PsAV +AV) = psAyv (4.31)

Neste caso; se no crescimento do cristal a sua velocidade de crescimento variar
de uma quantidade Av, o cristal variara seu diametro de A; para um diametro A,
independente da origem do incremento Av. Observe que se Av = 0 tem-se imediatamente
que A; = A,. Dividindo-se (4.29) por pg tem-se:

AV +4av)=Ayv (4. 32)

isto é razoavel desde que considera-se que no efeito Peltier ou no efeito da eletromigracao
Ps1 = Psz: logo
(A-AN=-AAv (4.33)
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AAV = —A AV (4. 34)

de forma geral tem-se que:
A.Av + AAv=0 (4. 35)

A fim de que se compense qualquer varia¢éo no diametro A, com o sinal de Av
contrario a aquele solicitado pela variagcdo do incremento de massa, onde Adm/dt é dado
pela diferenca entre as expressées (4.27) e (4.28) para A; = A, = A, ou seja:

A(dmidt) = A Av pg (4. 36)

no limite infinitesimal de (4.31) tem-se:
d(Av) = Adv +vdA =0 (4. 37)

portanto para um incremento dt tem-se:

dv d

dt —dt

(Av) =0 (4. 38)

Entdo conclui-se de (4.26) e (4.34) que a hipotese inicial corresponde a uma
vazao constante, desde que o incremento de massa seja definido pela expressao (4.19).
Mas por outro lado, dividindo-se a expresséao (4.29) por pgA1 V, pode-se tirar que:

(1 + —j g (4. 39)

Apesar das relagdes acima terem sidos deduzidas para substancias puras e
nao para ligas, a razado entre os diametros em (4.35) confirma o termo que diferencia a
equacdo de Pfann e Wagner (1962) da teoria Burton-Primm-Slichter (1953), encontrado
para o coeficiente de segregacéo efetivo Kes.

Portanto, no crescimento de um cristal que possua estabilidades térmicas na
fase liquida, com uma transicdo entre os dois estados estacionarios tal que Av =v_ -V
ou ainda em um crescimento sem e com campo elétrico com uma transicao entre dois
estados estacionarios tal que Av = vp (€ 0 acréscimo na velocidade devido exclusivamente
ao efeito Peltier), pode-se calcular este acréscimo AV devido a qualquer um destes efeitos,

pela seguinte relagéo:

AV = (i— }7 (4. 40)
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No caso de uma solidificagdo ou crescimento de um cristal com campo elétrico
aplicado, um incremento Av pode ser dado a velocidade de solidificacéo pelo efeito Peltier

conforme serd visto a seguir:

4.2.2 - Influéncia do campo elétrico na solidificagdo unidimensional
isotérmica ou durante o crescimento de um cristal de uma substancia pura

Considere-se um material qualquer em solidificacdo unidimensional com uma
interface Sélido/Liquido planar estacionaria, onde é aplicado um campo elétrico E nesta
interface, através de uma diferenca de potencial entre as extremidades deste material,
conforme mostra a Figura - 4.3. Despreza-se o aquecimento Joule (isto pode ser
conseguido com baixas densidades de corrente elétrica), de tal forma que o resfriamento
ou aquecimento Peltier introduzido nesta interface a faz mover para frente (solidificando)
ou para tras (fundindo) conforme for o sentido do vetor fluxo de densidade de corrente
elétrica J que atravessa a interface. Considera-se pois que a Unica forma de mover esta
interface é pelo calor Peltier absorvido ou liberado na interface S/L.

T/
p
T, - A m Vi +
f 7
N
AX=VAt X’

Figura - 4.3 Solidificacdo unidimensional com um campo elétrico aplicado as
extremidades do material.

Se todo o efeito do resfriamento ou aquecimento Peltier esta em retirar ou
ceder uma determinada quantidade de calor AQ/Am correspondente a variagdo total do
calor latente de fusdo do material, do liquido para o sélido (solidificando), ou do sélido para
o liquido (fundindo), e considerando o processo de solidificacdo isotérmica, onde o sistema
esta mantido isolado na temperatura de fusdo do material Tf, e n&o ha qualquer
subresfriamento AT na interface proveniente da variacdo da entropia de fusdo provocado

pelo calor Peltier. Pode-se escrever:
AQ/At = AQ/AM . Am/At (4.41)

onde:
Am: é a quantidade de massa solidificada ou fundida no intervalo de tempo At devido ao

efeito Peltier e ainda,
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AQ/Am = TiAs, (4. 42)

no limite infinitesimal tem-se que:
dQ/dt = dQ/dm . dm/dt (4.43)

dQ/dm = TyAsp (4. 44)

onde Asp, € a variacéo da entropia por unidade de massa entre o solido e o liquido.
Neste caso o calor Peltier retirado ou cedido a interface pode ser relacionado a
parte do incremento de massa devido exclusivamente a este efeito da seguinte forma:

dQ/dt = I7g, | (4. 45)

substituindo (4.39) e (4.40) em (4.38) tem-se:
Il | = TiAsy dm/dt (4. 46)

mas

Am = pg AV = pg A AX (4. 47)

da Figura - 4.3 tem-se que:

Am = pg A v At (4. 48)

Observa-se que no limite infinitesimal tem-se a expressdo (4.26). Logo
substituindo (4.26) em (4.41) resulta:

reescrevendo-se tem-se:

v =I5, (IIA) | TiAsp ps (4. 50)

Definindo-se as expressdes J = I/A como sendo a densidade de corrente e ASy,
= Asm pg a variacdo da entropia por unidade de volume fica-se com:

v =Ilg J [Tedsy (4. 51)

Como a Unica velocidade impingida na interface (na solidificacdo ou fusao) é
devido ao efeito Peltier, pode-se definir a velocidade v (de avanco ou recuo) da interface
como sendo igual a contribuicdo do efeito Peltier Vp, na fusdo ou solidificacdo do material,
conforme for o sentido do fluxo de corrente elétrica.

Portanto a expressdo da velocidade de fusdo ou solidificacdo devido

exclusivamente ao efeito Peltier é dada por:
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Vp = IIg 3 Tyasy, (4. 52)

Desta forma, define-se formalmente a velocidade Peltier Vp da maneira descrita
acima, desprezando-se o efeito Joule e o efeito Thomson que envolve os gradientes
térmicos. A expressao acima é valida para casos em que a solidificacdo é suficientemente
lenta e a densidade de corrente é baixa o suficiente para que o efeito Joule seja
desprezivel. Como a solidificacdo é suposta isotérmica o efeito Thomson € considerado
nulo.

No caso em que Vv for um acréscimo na velocidade de crescimento, dada pelo
efeito Peltier por exemplo, tem-se o "controle de didmetro" variando-se a intensidade da

corrente elétrica através do cristal, conforme o resultado encontrado por Vojdani (1974).

mecanismo de puxament

contato mével

fonte de Alta Voltagem
suporte da semente

\

filtro de RF

isolagdo térmica

— cristal

cadinho

oooooa/

0 0 0 0/o
+
T _
oooooooo\ooo

fundido ~

contato fixo

Figura 4.4 Esquema do forno para puxamento de monocristais pelo método de
crescimento Czochralski com campo elétrico aplicado (ECZ)

S. Vojdani et al (1974) puxaram cristais de germanio puro (Ge) na diregdo
[111], por técnica Czochralski, usando uma carga de 250 g e taxas de puxamento de 1.0
mm/min e uma taxa de rotagdo da semente de 60 rpm, com uma corrente através da
interface cristal/fundido de no maximo 20 A, na direcdo do sélido para o fundido conforme
mostra a Figura - 4.4. Eles demonstraram no caso de semicondutores puros, que uma das
principais consequéncias do calor liberado ou absorvido na interface S/L produzido pelo
efeito Peltier durante o puxamento do cristal € o controle do diametro. A variacdo no
didametro € uma consequéncia da contribuicdo do efeito Peltier a velocidade de
crescimento. Pois como a velocidade de puxamento do cristal € geralmente fixa, as

64



flutuacbes térmicas na interface modulada pela intensidade de corrente, produzem o
controle desejado. Este resultado também foi confirmado por Octaviano (1991). Os
resultados obtidos por eles estdo mostrados na Figura - 4.5 e 4.6.

Figura 4.5 Aspecto do cristal de Ge (puro) obtido por Vojdani (1974), crescido pela
técnica de puxamento Czochralski com campo elétrico aplicado.

Desta forma pode-se supor que a variagdo de massa que origina uma variagcéo
no diametro por Efeito Peltier pode ser corrigida por uma variacdo na velocidade de
crescimento acrescentando-se um termo na equagdo de transporte de massa conforme a
idéia de Octaviano, onde isto é possivel em sistemas puxadores de cristal que possuem
controle automatico de diametro, como é o caso do Autox Crystal Growth System
(Cambridge Instruments). Levando em conta esse acumulo de massa pode-se deduzir as
relacbes para cada caso.

I1J

AV =
v T s, (4.53)

Explicitando a relagédo entre os diametros em termos da velocidade Peltier a
partir de (4.35) e (4.48) tem-se:

11 3 i
(1+TfASVVJ = A (4.54)
Entao:
3 I
A=A +Tf AS v (4. 55)
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b)

Figura 4.6 Aspecto dos cristais de SiAl obtidos por Octaviano (1991) crescido pela
técnica de puxamento Czochralski com campo elétrico aplicado a) CS2 e b) CS3.

Portanto se a corrente for aumentada lentamente de tal forma que cada ponto é
um ponto de equilibrio (por um processo quase-estatico) tem-se que a variagdo do
didmetro com a densidade de corrente € linear. Caso contrario as configuracdes térmicas
mudam e os estados estacionarios ndo sdo equivalentes. Infelizmente o cristal de Vojdani
(1974) de substancia pura (Ge) e os cristais heterogéneos obtidos por Octaviano (1993)
também apresentam este problema e portanto nenhuma informagdo a mais pode ser
confrontada pelo modelo acima.
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4.3 - Um estudo fenomenologico da influéncia do campo elétrico na
interface solido-liquido de uma liga

Esta seccédo trata da aplicacdo da teoria da solidificacdo heterogénea para o
caso de um resfriamento ou aquecimento produzido por um campo elétrico, na interface
sélido/liquido de uma liga.

4.3.1 - Solidificacdo Normal ou de Nao-Equilibrio.

Para entender o processo de solidificacao deve-se lembrar que a Figura - 3.7. é
um diagrama de equilibrio de fases. Em processos normais de fusdo de uma liga a
transformacéo Sdlido-Liquido toma lugar geralmente dentro de alguns minutos ou em mais
de algumas horas, e as condicbes de equilibrio ndo podem ser mantidas durante o
resfriamento. Os gradientes de concentracdo sdo estabelecidos no liquido devido a
rejeicdo de atomos B do sélido para o liquido (ou vice-versa) durante o crescimento; e o
tempo disponivel é insuficiente para fazer os gradientes de concentracdo desaparecerem.
Variagbes na composi¢cdo do liquido leva a inomogeneidades na composicdo na fase
sélida, e desde que a difusdo no estado soélido € lenta, estas heterogeneidades
permanecem no fundido sélido. Inomogeneidades composicionais no solido sao descritas
como encarogamento e segregacao.

Esta segregacdo do soluto numa liga ocorre como ja foi dito porque a
concentracdo do soluto no resfriamento sélido difere daquela no liquido. Esta diferenca
reflete a natureza do equilibrio entre as fases solidus e liquidus de um sistema binario
soluto-solvente. Contudo, durante um processo real de resfriamento, a fase liquida pode
nao ter tempo suficiente para atingir um completo equilibrio com toda a fase solida. Isto por
gue, com certas excecdes o equilibrio esta estreitamente ligado as regides do liquido e do
sélido muito préximas da interface de resfriamento.

Se nenhuma difus@o ocorre no sélido, entdo a segregacao ocorrera durante a
solidificagdo normal. O grau de segregacdo dependera das condicbes de transporte no
liquido. Trés casos podem ser distinguidos:

1) Completa mistura ou total agitacdo no liquido (concentracdo uniforme no liquido -
Scheill 1942)

2) Nenhuma mistura ou agitacéo no liquido, transporte somente por difusao (Tiller 1953).

3) Mistura ou agitagdo parcial no liquido (rotacdo Czochralsky, Burton-Primm-Slichter
1953)

4.3.2 - Natureza da separagéao entre as linhas solidus e liquidus num diagrama
de fases de umaliga

No diagrama de fases de uma liga binaria por exemplo (Figura - 3.7), observa-
se gue existem combinacbes de composicdo e temperatura que se estendem entre as
curvas solidus e liquidus. De onde segue-se que o soélido pode estar em equilibrio com o
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liquido sobre uma larga faixa de temperaturas, mas que para qualquer composicdo dada
do solido ou também do liquido, a composicao da outra fase e a temperatura de equilibrio
séo fixas.

Sabe-se que, o que difere um sélido de seu liquido, para substancias puras na
temperatura de equilibrio, € a quantidade de calor latente existente no liquido que o sélido
nao tem, e quando este é extraido, ocorre a solidificacdo. Porém este calor é acrescentado
ao solido cristalino para converté-lo em liquido e ndo para aumentar a energia térmica de
vibracéo que ainda é ¥2KT para cada grau de liberdade no atomo ou molécula; ele é usado
para relocar os atomos nas posicdes as quais tem em geral energia potencial mais alta do
gue no solido, de forma que cada atomo no liquido é colocado num minimo de energia livre
mais alto do que aquele do sélido (Porter 1990).

Para que ocorra esta redistribuicdo de posi¢cbes do sélido para o liquido, o
volume do liquido geralmente é alterado, por causa da diferenca entre as duas estruturas
requerendo portanto uma diferenca entre as densidades para o0 mesmo nlimero de atomos
empacotados entre os arranjos sélido e liquido. Da mesma forma no caso de uma liga, o
empacotamento de atomos de natureza diferentes requer que haja diferenca de
concentracdo entre o solido e o liquido, por causa dos diferentes volumes dos atomos e
das diferentes energias de ligacdo para cada tipo de atomo. Dependendo destes
parametros tem-se ligas intersticiais ou substitucionais.

E certo que a ligacdo entre &tomos ou moléculas de mesma natureza se da
com energia diferente do que aquelas com atomos de natureza diferentes.

Vé-se portanto que acima da curva liquidus e abaixo da curva solidus néo
existe um arranjo estavel de atomos que é intermediario entre aquele do sélido e do
liquido. Se um material cristalino tem uma temperatura e composicéo representada por um
ponto entre as curvas liquidus e solidus, também este ndo estd em equilibrio estavel, ou
este material consiste parcialmente de soélido e de liquido, cada um com a composicdo
apropriada a temperatura. Entdo qualquer ponto, tal como Cgq (Figura - 4.7), na regi&o do
diagrama entre as curvas solidus e liquidus corresponde ao equilibrio entre o sélido e
liquido das composicdes Cs e C; e a posicdo de C, determina as quantidades relativas do
sélido e do liquido. Portanto a composicdo do solido que é formada num processo de

solidificacéo é diferente daquela do liquido em contato com ele.

4.3.3 - Rejeicao e segregacéao de soluto numa liga

A miscibilidade esta relacionada com a compatibilidade (energia das ligacdes
guimicas) entre os diferentes tipos de estruturas cristalinas dos materiais de uma liga, ou
seja se Vag = 0.5(Vppa + VBB) diz-se que os elementos séo imiscivéis e se Vag <
0.5(Vaa + VBB) diz-se que os elementos sdo misciveis, enquanto que a solubilidade esta
relacionada com a dimenséo relativa (diametro) dos atomos e o coeficiente de interdifusao
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esta relacionado tanto com a energia de ligacao entre os atomos como com a dimensao
deles (Wulff 1964); de tal forma, que a medida que ocorre a solidificagdo os atomos do
soluto sdo “engolidos” se Cs/C. > 1 ou “rejeitados” se Cs/C. < 1 pela matriz cristalina,
conforme sejam estes parametros (Porter 1990).

Por outro lado, para altas taxas de resfriamento (resfriamento rapido por
exemplo), este requer que o calor se transmita da interface sdlido/liquido para o sélido ou
liquido da forma mais eficiente possivel, conforme é requisitado por esta taxa de
resfriamento e com isso a conducédo de calor se da nas direcées de maior empacotamento,
ou seja, aquelas em que a distancia entre os &tomos sejam as menores para que o calor se
propague mais rapidamente. Procurando os atomos de mesma natureza para minimizar a
energia pela aproximacao (diametros iguais equivale a menor energia de superficie - Wulff
1964) e pela energia das ligacbes, o soluto é de certa forma rejeitado da interface
sélido/liquido tendendo a se difundir no liquido, tornando-o cada vez mais rico em soluto,
para ligas onde a razdo entre as concentracées de equilibrio do sélido e do liquido € menor
do que a unidade (Cs/C. < 1). O raciocinio oposto a rejeicdo (engolimento) do soluto é
feito no caso em que Cg/C_. > 1. Desta forma tem-se o fendbmeno que é chamado de
segregacado. Para estruturas cubicas de corpo centrado, a direcdo de maior condutividade
térmica que é também aquela em que os atomos se empilham para formar o sélido € a
direcdo <111> (Chalmers 1964, Flemings 1974) e neste caso a segregacdo celular ou
dendritica acontece conforme for o valor da taxa de resfriamento ou a intensidade do
gradiente térmico na interface sélido liquido (Campos Filho 1978).

Uma forma conveniente de descrever a diferenca de concentragdo entre as
fases solida e liquida, € por meio da razao entre a concentracao do soluto no sélido e
aquela concentragdo no liquido com o qual esta em equilibrio.

Definindo o coeficiente de segregacéo k como sendo:

Cs

k=

(4. 56)

7

Tal parametro € muito Gtil para a discussdo dos diferentes processos de
solidificacéo. Ele é chamado de coeficiente de segregacédo ou coeficiente de distribuicédo k.
O valor de equilibrio deste coeficiente, designado por k,, pode ser achado a partir do
diagrama de fases pela razédo k, = Cs/C, tomada deste diagrama sobre as linhas solidus e
liquidus para uma mesma temperatura. O valor efetivo, designado por K, dependera das
condicbes de resfriamento e de certas propriedades do material (tais como taxas de
difuséo, etc.).
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Figura - 4.7 Partes de um diagrama de fases hipotético para um sistema ideal onde K =
Co/C. é constante e o ponto de solidificacdo do solvente é: a) abaixado pelo soluto; K, < 1. b)
aumentado pelo soluto; Ko > 1.

Uma parte do diagrama constitucional ou diagrama de fases, para um sistema
binario no qual o ponto de fusdo do solvente é mostrado na Figura - 4.7a e o ponto de
fusdo do soluto na Figura - 4.7b, no qual as ligas de interesse nesta seccdo sdo aquelas
tais com composicdo C,, onde esta é a concentracdo na interface, e Cs e C.: sdo as
frac6es molares do soluto (concentracdo de impurezas ou dopantes) no sélido e no liquido
em equilibrio a uma dada temperatura. Para o simples caso mostrado na Figura - 4.7, K, é
independente da temperatura.

Na Figura - 4.7a, o soluto abaixa o ponto de fus&o do solvente e k, € menor do
gue uma unidade porque as curvas solidus e liquidus tem inclinacdo negativa. O diagrama
correspondente para um soluto que aumenta o ponto de fusdo do solvente e para o qual kg
€ maior do que uma unidade, é mostrado na Figura - 4.7b. Em geral k, dependera da
concentracdo, exceto para solugées muito diluidas. Contudo este diagrama de fases tem
sido idealizado pela suposicdo de que as linhas solidus e liquidus séo retas.

Os aspectos da redistribuicdo do soluto que ocorrem junto a interface
sélido/liquido de crescimento, onde se verifica a origem dos fendmenos serdo agora
examinados. Antes, porém, torna-se necessario definir uma terminologia adequada ao
tratamento do problema.
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4.3.4 - Camada de Contorno

O conceito de camada de contorno para processos de solidificacdo e
crescimento de cristais, foi desenvolvido por Nernst (1904). Para compreensdo deste
conceito sera tomado o crescimento de um material composto (uma liga por exemplo), em
gue tenha-se por exemplo na matriz A um elemento soluto ou dopante B. Supondo-se que
o elemento B tende a ser segregado pela matriz A, e que esse elemento tenha uma
difusdo lenta na fase liquida. Apds um curto intervalo de tempo havera um acumulo do
elemento B na interface de solidificacdo. Na Figura - 4.8a e 4.8b, traca-se o perfil de
concentragdo desse sistema.

AC :variacao devido a diferenca

de solubilidadde do soluto
C V' N entre o solvente sélido

e liquido p/ k<1
Colk /| O : camada de contorno
AC —
I/ J C
Co -
—) ) | rejeicao
kCo soélido liquido
4
a) interface distancia  x (mm)

AC :variacao devido a diferenca
de solubilidadde do soluto
C V' N entre o solvente sélido
e liquido p/ k>1

kCo O :camada de contorno

Co
engolimento
Colk soélido liquido
L >
b) interface distancia  x (mm)

Figura - 4.8 Aparecimento da camada de contorno devido a diferenca de solubilidade do
soluto entre as fases sélida e liquida da liga e devido a baixas taxas de difusdo do soluto a) no

liquido, para k<1 e b) no sélido, para k>1.

Segundo Nernst (1904), a distancia medida a partir da interface de solidificacao
até onde a concentracdo de dopante difere da concentracdo média da fase liquida, é
definida como camada de contorno (8). Convém ainda ressaltar que nesta regido o

7

mecanismo de transporte de massa predominante é a difusdo, uma vez que o liquido
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nessa regido é considerado em repouso. Esta aproximacdo ndo exclui a possibilidade de
existéncia de conveccao.

Quando o cristal é crescido pela técnica Czochralski, a rejeicdo de impurezas
faz com que a uma certa distancia da interface sélido/liquido seja formada uma camada
com concentracao variavel com a distancia. A difusdo de impurezas ocorre dentro desta
regido delimitada por .

4.3.5 - Consideragdes gerais sobre resultados anteriores obtidos paraligas

Recentemente, Octaviano (1993) propés um modelo para o crescimento Czochralski
com campo elétrico aplicado (Eletroczochralski - ECZ). Em particular para o caso de
polarizacéo direta, ele supbs uma dependéncia diretamente proporcional da velocidade de
crescimento do cristal y com a densidade de corrente J e para o caso de polarizacéo
reversa, ele supde uma dependéncia inversamente proporcional, segundo a convencéo de
polarizacédo adotada por Feisst (1983). A dependéncia direta da densidade de corrente com
a velocidade de crescimento de cristais tem sido amplamente avaliada por outros autores,
principalmente para o crescimento de cristais ou camadas por eletroepitaxia de fase liquida
(Bryskiewicz 1980 e Jastrzebski 1978, Gatos 1991). Uma demonstracdo real da
dependéncia linear da densidade de corrente com a velocidade de crescimento para
correntes diretas na técnica de puxamento Czochralski esta claramente apresentada por
Wargo e Witt (1984) para cristais de InSb. Os autores demonstram esta dependéncia
linear quando impde regibes demarcadas com pulsos de corrente de tal forma que a
duracéo do pulso é proporcional a espessura da demarcacao da seguinte forma:

dx = (R - Ro) dt (4. 57)

onde:
Ro : é a velocidade de crescimento do cristal sem o campo elétrico aplicado
R: é a velocidade de crescimento do cristal com o campo elétrico aplicado

Variando a densidade de corrente ele encontra varias espessuras de demarcacdes
dx para o mesmo tempo dt de aplicacdo da corrente (1.0 segundo) as quais podem ser
graficadas em funcdo das densidades de corrente aplicadas onde se obtém uma
dependéncia linear para o grafico de (R - Ro) x J que confirma a suposigdo de Octaviano
(1991 e 1993) para corrente direta, como também as suposicdes de Pfann-Wagner (1962),
Verhoeven (1965) e Hay-Scala (1965), desde que se tenha J ~ E. Porém, para a
polarizacdo ou corrente reversa segundo a convencao de Feisst, ha poucos ou quase
nenhum sdo os artigos publicados. Feisst (1983) observa que neste caso existe uma
mudanca na forma da interface de plana para céncava, onde Octaviano afirma ser na
regido de -5mA/cm?2 para cristais de Niobato de Litio crescido nas mesmas condi¢des de
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Feisst. Refazendo-se porém as contas de Octaviano, observa-se um erro para J = 0, ou
seja neste ponto o valor esperado de Keff = 1.853 por Feisst é correto, pois neste ponto os
modelos se reduzem ao de Burton-Prim-Slichter (1953) e o resultado previsto por esta
teoria é reproduzido. Com base nesta corre¢do, pode-se "normalizar® os dados de
Octaviano e observar que ndo ha singularidades em torno de J—0, embora haja mudancas
na interface, e que a suposicdo de v = b/J é incorreta. Contudo, pode-se supor uma outra
dependéncia para os casos de corrente reversa e tentar novamente fitar os resultados de
Feisst e Octaviano com esta nova suposicao. Para isso se deve basear estas idéias nos

seguintes resultados experimentais:

4.3.6 - Efeitos das variagdes na velocidade de solidificagéo ou crescimento de
uma liga

Considerando-se o perfil de soluto da Figura - 4.9, pode-se verificar que a
guantidade total do soluto acrescentado na camada de difusdo aumenta a medida que a
velocidade de crescimento decresce e vice-versa. Assim, ocorrendo uma flutuagdo na
velocidade de crescimento durante a solidificacdo de uma liga com ko, < 1, a quantidade de
soluto em acumulo na interface necessariamente aumentard se a velocidade de
crescimento diminuir. Por outro lado, a mesma diminuird se a velocidade de crescimento
aumentar. Essas variagcbes vao ocasionar desvios localizados da situacdo de estado
estacionario, enquanto o acumulo de soluto variar.

'S
C Rl,Dl,k02
Cok |
R2’D2’ko
1
CI
Co s |
kCo solido liqguido
»
interface distancia  x (mm)

ko: k02 R1> R2 D1< D2

Figura 4.9 VariagcGes na concentragdo do soluto a partir da interface S/L para ko <1
dadas pelas variagbes na velocidade de crescimento, no coeficiente de difuséo e no coeficiente de
segregacao.

A obrigatoriedade de um aumento na quantidade de soluto na regido de
acumulo, com o decréscimo na velocidade de crescimento, provoca um decréscimo local
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na quantidade de soluto depositado no sélido. Assim sendo, surgird uma regido pobre em
soluto no sélido (Tiller 1953). O caso oposto ocorrera quando a velocidade de crescimento
for aumentada. O resultado, para os dois casos, € mostrado na Figura - 4.10.

Se houver uma mistura total no liquido, ndo ocorrera o surgimento de faixas de
soluto quando a velocidade de crescimento flutua. Para k, > 1, ocorre a situagdo inversa,
ou seja, um decréscimo na velocidade de crescimento produz uma zona pobre em soluto
proximo a interface e um aumento correspondente na quantidade de soluto depositada no
sélido, e vice-versa. Essa situagcao também é mostrada na Figura - 4.10.

Co R, R, [N R
\\//a)k0<1

Co RN R R,
N

Figura 4.10 Efeito da variagdo na velocidade de crescimento na distribuicdo local de
soluto no liquido: a) velocidade de crescimento diminuida b) velocidade de crescimento aumentada
(Campos Filho 1978), onde R = v + vp.

b) k0>1

4.3.7 - Influéncia do campo elétrico no crescimento de materiais 6xidos e
semicondutores

Gatos (1973) em seu trabalho demonstra a diferenca entre as contribuicbes da
eletromigracdo e do efeito Peltier para materiais crescidos por eletroepitaxia, embora a
técnica utilizada seja outra. Outros autores confirmam a predominancia do efeito Peltier
para o caso de materiais semicondutores crescidos por outras técnicas, onde se utiliza um
campo elétrico para alterar a velocidade de crescimento do cristal ou a taxa de solidificacdo
do material, como é o caso do trabalho de Pfann-Wagner (1962), e de outros.

Por outro lado, é consenso que a eletromigracdo é predominante no caso de
materiais oxidos, conforme demonstra os resultados de Octaviano (1991) e de Feisst
(1983).

Para o caso de semicondutores puros Vojdani (1974) demonstrou que uma das
principais conseqliéncias do efeito Peltier no crescimento Czochralski, € o controle do
didmetro. Este resultado também é confirmado por Octaviano em seu trabalho de
doutorado. Desta forma pode-se supor que a variagdo de massa que origina uma variacao
no diametro por Efeito Peltier, pode ser corrigida por uma variacdo na velocidade de
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crescimento, acrescentando-se um termo andlogo na equacéo de transporte, conforme a
idéia de Octaviano, onde isto s6é € possivel na pratica em sistemas puxadores de cristal os
guais possuem controle automatico de diametro, como é o caso do Autox Crystal Growth
System (Cambridge Instruments). Levando em conta esse acumulo de massa pode-se

deduzir as relacdes para os seguintes casos:

4.3.8 - Influéncia do campo elétrico na solidificacao de uma liga.

Como resultado da aplicacdo de um campo elétrico, pode-se ter dois efeitos
principais na interface de solidificagédo, a saber; o efeito Peltier, predominante nos materiais
semicondutores; e o efeito de eletromigracdo, predominante nos materiais 6xidos. Portanto
analisar-se-a cada um deles em particular.

Usando uma expressao analoga a solidificacdo de substancias sem campo
elétrico aplicado, tem-se que na interface a equacdo de balanco dos fluxos de massas
possui em acréscimo um termo dado pelo efeito Peltier e outro dado pela eletromigracao
do soluto, e esta equacéo fica:

(C,_—CS)(v+vp)+vEC|_:—DVC (emx=0) (4. 58)
(4.53a)

(Colkg - Cg) (Vv + vp) +vECL=-DVC (emx=0) (4.59)
(4.53b)

(C,_—Co)(v+vp)+vEC|_:—DVC (emx=0) (4. 60)
(4.53c)

onde:
E: é o campo elétrico externamente aplicado
D: é o coeficiente de difusdo do soluto no solvente.
Estas trés expressfes acima sao equivalentes.

I) Influéncia do efeito Peltier:

O efeito Peltier atua sobre duas formas principais:
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a) Sobre os fluxos de massa na interface, alterando a velocidade de
solidificagdo do material.
b) Sobre as configuracdes térmicas da interface, induzindo ou inibindo o super-

resfriamento constitucional. As quais serdo analisadas a seguir:
a) Influéncia do efeito Peltier sobre os fluxos de massa na interface S/L.

A atuacao deste efeito sobre a incorporacdo de dopantes ou soluto € indireta, e
depende da estabilidade da interface, contudo o fluxo de massa nesta regiao é descrito
por:

(CL-GCs) (v+tvp)=-DVC (emx=0) (4.61)

onde Vp € dado por (4.13) ou (4.47), logo tem-se:
(CL-Cg) (v + IIs J[TiA4sy) = -DVC (em x = 0) (4.62)

7 7

O efeito Peltier € um efeito de interface e portanto é correto escrevé-lo
multiplicando o termo de diferenca de solubilidade (C| - Cs) como estad expresso na
expressao (4.54).

Porém, alguns autores como Pfann (1962) dizem desprezar a difusdo na fase

sélida e escrevem apenas:
(CL-Cg)v+CpLvp=-DVC  (emx=0) (4.63)

mas é importante notar que o termo (C|_ - Cg) é devido a diferenca de solubilidade e
corresponde a quantidade rejeitada pelo cristal no momento da solidificacdo. BPS
considera a cristalizagdo como uma reacdo heterogénea, e segundo o postulado de
Nernst, isto se da quase instantaneamente. Desta forma o termo (C|_ - Cg)v néo esta
relacionado diretamente a existéncia de um fluxo de massa na fase sélida, e sim na criacao
de condig¢bes tais, que produzem uma diferenca de concentracdo entre as duas fases e
consequientemente uma possivel difusdo ou na fase soélida ou na fase liquida, as quais sao
descritas pelo termo do lado direito de (4.54). Se ndo fosse assim ndo haveria uma parte
multiplicando Cg(Vv + Vp) como esta escrita em (4.54) e a expresséo seria apenas:

CL(v+vp)=-DVC (emx=0) (4.64)

0 que seria um absurdo. Portanto como o efeito Peltier é também um efeito quase
instantédneo (Vojdani 1974) e atua somente na interface, é correto escrever o termo Vp
multiplicando a quantidade (C|_ - Cg) como esta escrito em (4.54). Desta forma vé-se que

a atuacéo do efeito Peltier sobre a incorporacao de material soluto é indireta.
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E importante lembrar que, como o efeito Peltier existe para substancias puras
durante a solidificagdo, no caso de ligas, este atua tanto sobre o solvente como sobre o
soluto, enquanto que a eletromigracdo atua principalmente no soluto, por causa da baixa
taxa de auto-difusdo de certos materiais, fazendo-o incorporar-se em uma das fases,
enquanto que no solvente ndo ocorre nenhum efeito de resfriamento que possa torna-lo
apreciavel, como no caso do efeito Peltier.

b) Influéncia do efeito Peltier sobre as configurag@es térmicas da interface:

Foi visto na solidificacdo de substancias puras com campo elétrico, que o efeito
Peltier atua diretamente sobre a velocidade de solidificacdo ou crescimento de um cristal.
Agora sera vista a influéncia deste efeito na presenca de um soluto ou dopante utilizado
para formar uma liga ou um semicondutor extrinseco.

Sendo Vv, o incremento na velocidade de solidificagédo devido exclusivamente ao

efeito Peltier dado por:

Vp =TIl J /TfASV (4 65)

A velocidade de solidificacao total R para o caso com o campo elétrico é dada
por:
R=v+yvy (4. 66)

onde V é a velocidade de solidificacdo sem o campo elétrico, sendo devido exclusivamente
a taxas de remocao de calor do sistema, ou no caso devido a velocidade de puxamento
para o caso de um cristal crescido por técnica Czochralski. A velocidade de solidificacdo R
pode ser alterada por meio de uma quantidade vV, através da densidade de corrente J.

O critério de estabilidade da interface deduzido por Tiller et allii (1953) para o
super-resfriamento constitucional (Figura 4.11), € dado por:

G/R >m Cq (1-k)/ D k (4. 67)

onde
m: é a inclinagcéo da curva liquidus
G: é gradiente térmico externo imposto sobre a interface

A partir da expressdo acima pode-se tirar algumas conclusdes sobre a
influéncia do efeito Peltier na solidificacdo de uma liga.

Portanto de alguma forma ter-se-a certas condicbes impostas na interface
segundo a expressdo acima, que resultardo em instabilidades térmicas tais, que
promoverdo ou inibirdo o super-resfriamento constitucional, tendo como causa direta o
efeito Peltier. Logo dependendo do valor da densidade de corrente aplicada na interface
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pode-se induzir ou inibir o super-resfriamento constitucional, produzindo ou n&do uma
interface instavel, que conseqiientemente levara a um crescimento celular ou dendritico,
conforme o caso.

G1,G2: gradiente térmico imposto

T a Gl /GZ
To ) Temperatura liquidus
k<1
Ti
zona super-resfriada constitucionalmente
sélido | liquido )
a) interface distancia x(mm)
G1,G2: gradiente térmico imposto
T & Gl
To ) / Temperatura liquidus
k>1
Ti
zona superaquecida constitucionalmente
sélido liquido )
b) interface distancia x(mm)

Figura - 4.11 Super-resfriamento e superaquecimento constitucional a frente da
interface, mostrando os dois gradientes de temperatura aplicados a) para k<1 e b) para k>1.

Sendo G o gradiente térmico externo real imposto a interface, pode-se
"modular" a quantidade G* dada por:

G*=mCq (1-K)(v+Vvp) / Dk (4. 68)

com
G >G*ou G <G* (4. 69)

segundo o critério de Tiller.
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*=m Cq (1-K)(V+ ITs. I/ Tedsy) / DK (4. 70)

Pode-se assim fornecer um critério de estabilidade da interface na solidificacdo
de uma liga com campo elétrico aplicado, ou melhor, por meio da densidade de corrente
aplicada J, é possivel ter-se G* maior ou menor do que G e produzir os efeitos desejados.

Desta forma o perfil de concentracdo na interface sera, como mostrado na
Figura - 4.8 e o perfil de temperatura conforme mostrado na Figura - 4.11.

Da expressédo (4.60), considerando-se velocidades de solidificacdo iguais nos
dois casos da Figura - 4.11a isto € Ro = R1 e k<1, observa-se que para o gradiente
térmico Gp ocorre o super-resfriamento constitucional enquanto que para o gradiente
térmico G1 este fendmeno nédo ocorre, pois G > G1 satisfaz o critério de Tiller enquanto
que G < G2 néo satisfaz. Um outro caso analogo a este que ndo é mostrado na Figura -
4.11 acontece quando G1 = Gp porém Ro > Rq, para k < 1. Contudo, todo o raciocinio
inverte-se para k>1.

II) Influéncia da eletromigracao:

A eletromigrag&o atua sobre as formas principais;

Sobre os fluxos de massa dos elementos na interface S/L, a) alterando a
velocidade de solidificacdo ou b) ou sobre a taxa de incorporacdo destes elementos no
material.

a) Influéncia da eletromigracédo sobre a velocidade de solidificacao:

A eletromigracdo atua diretamente na incorporacdo do soluto ou dopante e
indiretamente na velocidade de crescimento do cristal, conforme ver-se-a a seguir:

Vérios autores (Verhoeven 1965) descrevem o fluxo de massa na interface de
crescimento com campo elétrico, acrescentando o termo do fluxo de ions devido a este
campo, dado por:

Je=Vve CL (4.71)
onde:
E: campo elétrico
Ve: velocidade das cargas
v: mobilidade das cargas
Ve=VvE (4.72)

na equacao de fluxo:
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(CL-Cg)v=-DVC (emx=0) (4.73)

da seguinte forma:
(CL-Cg)v+VvEC_ =-DVC (emx=0) (4.74)

D

Observe que no caso de ter-se materiais Oxidos onde o efeito Peltier
desprezivel em face do pequeno valor de IIg| para estes materiais, tem-se v, ~ 0, a
eletromigracéo é predominante e o termo de fluxo de massa devido ao campo elétrico so
esta presente na fase liquida pois a difusdo na fase solida é geralmente desprezivel, entédo
vE Cg ~0, logo a equagéo se estabelece na forma que esta descrita em (4.67). Contudo
para o caso de condutores ibnicos que possuem consideraveis coeficientes de difusdo na
fase solida, o termo vECg € acrescentado a equagéo (4.67) acima, ficando semelhante a

equacao (4.54) do efeito Peltier descrita anteriormente.
(CL-Cg)(v+VvE)=-DVC (emx=0) (4.75)

De qualquer forma se alguém tentasse relacionar a velocidade Peltier com a
velocidade das cargas elétricas que produzem a densidade de corrente elétrica na
interface, isto €, comparando-se (4.55) com (4.68) encontrar-se-ia que a mobilidade destas
cargas esta relacionada com a condutividade elétrica e com o coeficiente Peltier da
seguinte forma:

v=1Ig G/TfASV (4 76)

Assim sendo, entende-se que no caso de materiais 6xidos onde ocorre a
eletromigracdo, o coeficiente Peltier no ponto de fusdo é desprezivel, enquanto que a
condutividade elétrica ndo; pois em primeira aproximacao eles sao proporcionais (Tiller
1980), portanto, como o efeito da eletromigracdo ndo é um efeito instantaneo tipico de
interface que atua sobre a solubilidade como no caso do efeito Peltier, mas é um efeito que
atua sobre a massa liquida, verifica-se que é correto escrever o termo vE simplesmente
multiplicando a concentra¢éo C| na somatéria dos fluxos, como na equagéo (4.67) acima.

b) Influéncia da eletromigracéo sobre a taxa de incorporacao de soluto ou dopantes:

E possivel entender o efeito da eletromigracdo sobre a massa liquida como um
efeito capaz de alterar a camada de contorno, aumentando ou diminuindo-a, conforme for
0 sentido da corrente elétrica, produzindo menos ou mais incorporacdo de dopantes de
forma analoga ao efeito da velocidade de crescimento, porém neste caso o efeito sobre a
camada de contorno pode ser entendido como uma maior ou menor difusdo de dopantes
ou soluto para dentro da massa liquida na regido a frente da camada de contorno,
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diminuindo ou aumentando-a, (ou para dentro da massa sélida, criando uma camada de
contorno oposta pela interface, para o caso de condutores ibnicos, onde o coeficiente de
difusdo na fase solida é consideravel). Considerando a interface S/L estavel, pode-se
imaginar que o coeficiente de difuséo passa a ser alterado por um termo adicional D = D

+ DE, onde Dg = -vA¢, e portanto a lei de Fick fica alterada da seguinte forma:

J=-(vAp+Dg)VC (4.77)

uma outra possibilidade é: a densidade de corrente ser tdo alta que produz perturbacdes
de segunda ordem, fazendo com que o coeficiente de difusdo D passe a depender da
concentragdo ou néo.
Averiguando-se a relagéo entre ao termo v A¢ VC e o termo v E C|_ encontra-
se que:
VCIC =El A¢ (4.78)

Portanto, confirma-se mais uma vez que o perfil de concentracéo é exponencial
dentro de uma pequena camada de contorno dada por:

5= A E (4. 79)

0 que concorda com as expectativas e com os resultados experimentais. Desta forma vé-se
gue o efeito da eletromigracédo ndo é tipicamente um efeito de arraste dos ions como no
caso do efeito Peltier e sim é um efeito de "diluicdo" ou "aglutinacdo" dos ions na camada
de contorno ou da propria camada de contorno.

Existe ainda um efeito secundario de super-resfriamento ou superaguecimento,
produzido pela eletromigracdo que se reduz ao préprio super-resfriamento constitucional,
gue nao sera detalhado aqui.

4.4 - Coeficiente de segregacao e controle da composicéo na fuséo
e durante a solidificacdo de uma liga de Si-Ge.

Nesta seccéo serd discutido o coeficiente de distribuicdo ou segregacéo k e
suas variagfes com as condi¢Bes de resfriamento.

Em se tratando de materiais destinados a dispositivos eletrénicos, cuidados
especiais com o controle de composicdo e impurezas devem ser tomados.

O controle da composi¢do no crescimento de ligas de silicio € bastante dificil.
Os elementos usualmente adicionados possuem geralmente coeficientes de segregacdo
menores que 1. (Tabela - IV.1).
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Tabela - IV.1 Parametros Gteis na solidificacdo das ligas de SiGe

Cristal Elementos de Coef. de Taxa de Coef. de Difusao
dopagens ou | Segregacado | Evaporacdo | no liquido (cm?s)
Impurezas (cml/s)
Sj B 0,80 8.10° 8.10°
P 0,35 4.10™ 5,1.10™
Ge 0,30 - 10-11

00—

10-

107 et o

S

Coeficiente de distribuicdo efetivo k — gm

S

0 4 8 12
Taxa de crescimento ——p= [ mm/min ]

Figura - 4.12 Variac&o do coeficiente efetivo de segregacéo (Kef) em funcéo da taxa de
crescimento.

Sendo os coeficientes de segregacdo dos elementos de dopagem menores que
uma unidade, as impurezas tendem a ser rejeitadas pelo cristal em crescimento, conforme
descreve a teoria de solidificacdo e resfriamento. Desta forma, a concentracdo de
impurezas torna-se maior na interface solido/liquido do que no fundido liquido. A curva
esquematica da distribuicdo de impurezas é apresentada na Figura - 4.12.

Com o crescimento do cristal, a concentracdo de impurezas aumenta
proporcionalmente no liquido (para k<1) resultando em cristais com perfis totalmente
irregulares no que diz respeito a concentracdo de dopantes.

A dopagem com fésforo (P) é ainda mais critica, onde além do alto indice de

segregacao, o fosforo volatiliza-se rapidamente nas temperaturas do crescimento do Si.
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Sob as condicbes de sub-resfriamento pequenas (ou logo abaixo da
temperatura de fuséo), pode-se estabelecer relacdes de rotacdo da semente e cadinho
associadas a velocidade de puxamento, de tal forma que os valores dos coeficientes de
segregacao efetivos tendam a unidade” .

As condi¢des para que o0 crescimento seja interpretado sob o ponto de vista de
sub-resfriamento séo:

1) Asdistribuices de temperatura e impurezas sédo unidimensionais;

2) A difusdo de impurezas no sélido é desprezivel;

3) O coeficiente de segregacao é constante e independente da concentragao;
4) A distribuicéo real de temperatura (gradiente térmico externo) € linear.

Para crescimento a partir do fundido liquido parcialmente agitado, pode-se
expressar a variacdo da concentracao de dopantes pela distancia no sélido e no liquido em
funcdo de k, 6, do coeficiente de difusdo D, e da velocidade de puxamento do cristal R,
segundo a teoria de Burton-Primm-Slichter (1953) como sendo:

C.0 =Gyt + = Dyexp(-Rx/D)  (0<x 59 (4. 80)

Esta é a expresséo da distribuicdo de concentragéo no liquido C|_em funcéo da
concentragdo no soélido Cq na interface.

Mas a concentracéo do sélido Cg = Cg na interface segundo as condigdes de
liquido parcialmente agitado pode ser expressa como:
k,C,

Cs = +i—k, )exp(—Ro/D)

(4. 81)

Definiu-se o coeficiente de segregacéo efetivo como sendo: Cg/C|_ (), ou seja
de (4.73) tem-se:
kO

“ =k -k Jexp(-R3D) (4.82)

substituindo-se (4.73) em (4.74) tem-se a concentracao no sélido dada por:
(1-ky) } g
C.(x) =C,|1+—*exp(-Rx/D
S 0 K ( / ) [ko +(1 + ko)exp(— R5/D)]

(4. 83)

0

para (0 < x <9)

* . . ~ . . . - .
Com o coeficiente de segregacéo igual a unidade, entende-se que todas as impurezas adicionadas
sejam uniformemente agregadas ao cristal.
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Burton-Primm-Slichter (1953), derivaram a expressdo analitica para o,
assumindo que o movimento de rotacao do fundido liquido era o de um corpo sélido onde:

5 =16D*u¥*p? (4. 84)

onde U é viscosidade cinemdtica do liquido fundido e @ € a velocidade angular de rotacéo
do cristal.

As condicGes de sub-resfriamento, isto é 6, D e k constantes estabelecem
razdes ou velocidades de crescimento, R, onde o coeficiente de segregacdo efetivo, Kes,
tende a unidade, ou seja, todas as impurezas adicionadas ao liquido seriam agregadas ao
cristal em crescimento.

De acordo com Kodera as variagdes de keﬁ com R estdo apresentadas na
Figura - 4.12.

As velocidades de crescimento expressas através das relagdes de sub-
resfriamento sdo plenamente possiveis de obter-se em fornos de padrdo Czochralski
convencionais, como o Kokusay DP-1300A, o qual foi utilizado, garantindo, teoricamente,
cristais com composi¢cdes bem definidas.

Por outro lado esses cristais apresentam superficies e espessuras irregulares,
sendo policristalinos com estrias e gréos alongados na direcdo de crescimento (Octaviano
1991), os quais para os objetivos deste trabalho sdo satisfatérios, considerando que estes
cristais serdo encaminhados ao processamento ceramico.

Com relacdo as perdas de portadores no processo de moagem (Mc Vay 1974)
€ possivel superar esta diferenca através da adicdo de pequenas quantidades dos
elementos dopantes junto ao p6 da liga de Si-Ge antes de ser sinterizados. Sendo que
trabalhou-se a altas temperaturas e pressdes e esperou-se provocar a difusdo sélida dos
elementos, atingindo assim o numero de portadores necessarios e estabelecidos pela
literatura.

Serd agora estabelecido uma expressdo para o coeficiente de segregacao
efetivo da liga de Si-Ge usando-se os resultados encontrados no diagrama de fases da
Figura - 3.7 no capitulo lll, que também sera valida para qualquer liga binaria de fase Unica.

Usando a expressédo (4.75) do Keff deduzida por Burton-Primm-Slichter (1953)
tem-se:

1

1+ (1—1Je_g(S (4.85)
Ko

keff =

Reescrevendo-se (3.63) tem-se:
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AHL,B[ 1 1}

KAB — e_ R AT T (4. 86)

=
Substituindo-se a expressdo (4.79) em (4.78) encontrada para o k, da liga de

silicio-germanio tem-se:

1

keff = AH (1 1
Al = -Rs
1+[e R [TA T] _1}6‘ 5 (4.87)

multiplicando-se e dividindo-se o expoente por T, tem-se:
AHa

_AHA, Ta Ta, |RT
K e Hz{e_(l_T)} ’* (4. 88)

Na expresséo (4.79) substituida em (4.78) a exponencial pode ser aproximada
por eX ~ 1 + x para X — 0 ou seja, para T~ Ty, logo fica-se com:

AHp

Kk, = {1—(1—T—A)TTA (4. 89)
T
logo
AHp
T,
Kk, = (?Aj (4. 90)

usando-se a aproximagéo (4.81) acima para kg a expresséo (4.80) fica:
1

AHA

1+ (Tj e (4.91)
TA

keff =

substituindo-se a expressédo (4.59) em (4.82) e usando-se a expressdo (4.13) da
velocidade Peltier tem-se que:

keff = AH, 17.J

_—a —(v+
1+ (Tj Tk 5 (4.92)
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Esta expressdo € analoga a aquela proposta por Octaviano (1993) onde
acrescentou-se apenas a correcdo do termo da velocidade Peltier v, deduzido neste
trabalho, sendo valida apenas para ligas binarias ideais.

Observe em (4.78) que Keff — 1 (que corresponde a distribuicdo uniforme de
soluto) se R — o, 0 que significa que a forma mais eficiente de obter-se uma liga
homogénea ¢€é usando as técnicas de RQM (Rapid Quenching Method) onde
necessariamente R — co.

. Ré6 4AH
Particularmente para ligas de Si-Ge tem-se F>> RTA pois D= 10-11

cm?s.

4.5 - Variacdo da taxa critica de crescimento em funcdo da
composicao: critério da homogeneidade de Dismukes

O diagrama de fases da liga de Si-Ge mostrado na Figura - 3.7, consiste numa
completa série de solucdes solidas com larga separacéo entre a curva solidus e liquidus
(Thurmond 1953). Esta caracteristica combinada com a baixa taxa de difusao do germanio
no silicio sélido (D = 107"

liga, dificultando a obtenc¢é&o de cristais com composi¢cdes bem definidas.

cm?/s - McVay 1973), conduz a uma elevada segregacéo na

As técnicas convencionais de homogeneizacdo com tratamentos térmicos em
atmosferas controladas e recozimentos ndo conduzem a resultados satisfatérios. A
composicdo desejada deve entdo ser obtida através do controle dos parametros
experimentais relacionados ao crescimento do cristal. Nesse sentido, Dismukes e Ekstrom
(1965) estabeleceram as condi¢bes das velocidades de crescimento, onde composi¢des
definidas das ligas de Si-Ge podem ser conseguidas.

Os argumentos teoricos apresentados por Dismukes e Ekstrom (1965) baseiam-

se essencialmente nos trabalhos de Smith et al (1955) e Tiller et al (1953).
Considerando que o fluxo de germanio rejeitado pelo sélido no liquido p\7 seja

igual ao fluxo de germanio removido da interface por difusédo no liquido. Assim:

J = py, (4. 93)

usando a 1.2 lei de Fick tem-se:

J=-DVC (4. 94)

Igualando (4.83) com (4.84) tem-se:
oV, =-DVC (4. 95)

mas a quantidade relativa rejeitada pelo sélido é p = C|_ - Cg, logo (4.85) fica:
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(c.-Cs N, =-DVC (4. 96)

onde

Vc: é a taxa critica do crescimento do cristal

CL e Cg: séo as concentracdes na fase liquida e solida, respectivamente.
D: é o coeficiente de difusédo do germanio no silicio na fase liquida.

VC.: é o gradiente de concentracdo de germanio a partir da interface sélido/liquido.

Fazendo:
dC dT .
VC=——-r 4.97
dT dr ( )
onde:
T: é a temperatura de equilibrio entre as fases liquida e sélida.
Substituindo (4.87) em (4.86) tem-se:
- dCdT
(CL _Cs)\/c = —Dﬁa (4. 98)
reagrupando obtém-se:
D(de
dr
(4.99)

(e,

Para um modelo unidimensional (onde \7p / /17) quando se supde um estado

estacionario, a concentracéo de soluto constante na dire¢éo radial e o fluido incompressivel

tem-se:
dT
=— 4.100
m=1c ( )
e
dT
=— 4.101
GC dl’ ( )
Substituindo (4.89) e (4.90) em (4.88) tem-se:
c= m(CS _CL) (4.102)

dividindo (4.91) por C|_tem-se:
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_ C.DG,

Ve e Y
m(cﬁ B j (4. 103)

usando o chamado coeficiente de distribuicdo k dado por (4.51) tem-se:

C, DG,
Ve = k=1 (4. 104)
mas
C
C, = TS (4. 105)

obtém-se assim, a taxa ou a velocidade de crescimento do cristal V¢ para a concentracéo
na fase sélida Cg desejada, ou seja:

o 2T

Dismukes (1965) cresceu varios cristais em diferentes condicdes de
solidificagdo, variando-se a concentracdo e a taxa de crescimento, obtendo os pontos
experimentais para as duas regides da Figura - 4.13 que sdo separadas pela curva de v¢
em funcdo da composicéo a partir da expressao (4.92).
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Figura - 4.13 Variagdo da razéo critica de crescimento V. em fungéo da composicdo; O
regido de cristais homogéneos, ® regido de cristais inomogéneos.

Este grafico é interpretado da seguinte forma: para valores de Vc em regides
acima da curva, cristais ndo homogéneos sdo esperados, enquanto que para valores
localizados abaixo da curva vc X Cs, pode obter-se composi¢ces homogéneas. Contudo, a
rapida inclinacdo da curva nos limites da composicao
(> 80% Ge ou > 80% Si), exige que se empregue altas taxas de crescimento, dificultando
grandemente a obten¢céo de monocristais.

Realmente, as ligas obtidas por Dismukes (1965) nestas condicdes sdo
policristalinas com gréos alongados e estrias paralelas a direcdo de crescimento e néo
apresentam composicdes totalmente homogéneas.
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Outro problema pratico a ser enfrentado sé@o as limitagcbes experimentais. Em
fornos convencionais de crescimento, € impossivel atingir puxamentos nas velocidades
estabelecidas por Dismukes, ou seja, da ordem de 10°cm/s = 1Km/s.

Por outro lado, a literatura apresenta, sem muitos detalhes sobre o crescimento,
a avaliagéo dos efeitos termoelétricos em monocristais de 20%Ge-80%Si (Rowe 1969).

Calculando a partir destes dados, qual deve ser a taxa de resfriamento para

obter-se um "Quenching”, tem-se:

ar_dr &t 4.107
dr ~ dt dr (4. 107)
logo, substituindo (4.93) em (4.88) tem-se:
dT dt
ve = g dtdr— dt dr (4. 108)
ac (G ¢
ﬂ f— i t t .
mas ar v, portanto:
dT
P at
vi= a7 . (4. 109)
E(Cs CL)
portanto:
dT )
ar _ E(CS —Cuve (4. 110)
dt D
ou
dT m
o B(CS ~C N2 (4. 111)
ar _mk-1C; . (4. 112)

dT
obtém-se assim, a taxa de resfriamento do cristal E para a concentracdo na fase soélida

desejada.
Usando-se Keff em vez de K na expresséo (4.92) deduzida por Dismukes tem-

se:
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V. = DG
c mCS(keff _1) c (4.113)
reescrevendo tem-se:
(ke 1) LIS (4. 114)
Ko mMCgV,
1 DG
1-——=—1(° (4. 115)
ke mMCgove
1 DG
——=1-—c (4. 116)
Ko mCgyV,
1
of ( DG j (4.117)
mCgV,

fazendo-se vg = v + vp em (4.97) e usando a expressao da velocidade Peltier (4.13) pode-
se escrever uma expresséo para o Keff em funcéo da velocidade Peltier.

vV + &
T, As,

k — f

off ( 73 Dch (4.118)
VT 4s, " mcC,
Se v = 0 em (4.98) tem-se:

keﬁ = 1

1 DGT,as, (4. 119)
mCI1.J

Esta expressédo (4.99) estabelece a condicdo critica de crescimento usando-se
apenas a solidificagédo produzida exclusivamente pelo resfriamento Peltier. Observa-se que
a densidade de corrente deve crescer infinitamente para se obter keff — 1, mas isto ndo é
possivel por causa do efeito Joule na interface S/L que limita as condigdes de solidificacéo.

Usando-se as expressoes (4.89) e (4.90) em (4.98) tem-se finalmente que:
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13

eff — dC
- 7.3 _D& (4. 120)
Tids, G

Onde dC/dx é dado pela derivada de (4.73) e vale:
dC, 1-ky)R
—(—=-C,————exp(-Rx/D

dx o kp X ) (4.121)
Substituindo-se (4.101) em (4.100) e usando-se a substituicdo de (4.13) em
(4.59), tem-se:

13
\Y +TfAS\,
keff = HJ
e +(l_k°)(V+TfASV)eX o e (4.122)
T, As, K, P T, As,

Simplificando-se (4.102), obtém-se a expressao proposta por Octaviano (1993):
1

1-k,) I (4.123)
[1 + 7ko exp{— (v+ T 4s, )X/ DD

keff =

Observe que esta expressédo é analoga (4.78) para o coeficiente de segregacao
efetivo Keff descrita anteriormente, onde apenas acrescentou-se a corre¢do do termo da

velocidade Peltier (4.13) para R = v + v,.
A partir do resultado (4.80) a expresséo (4.96) pode ser escrita como:

1
LHA[L_&) iy
1+(ef\ T/ 11lg D

Ve = DG, (4. 124)

1

mCs LHA[L_&) Ro -1
1+/e™™ ™ T i1)e D
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simplificando temos:

o|2

DG,

mCS AH,
RT,

)

-1 (4. 125)

—

iij
T, T

substituindo-se a expressédo (4.105) em (4.59) e usando-se a expressao da velocidade

Peltier em (4.58) tem-se que:

RS
R= e e e 4.126
- mCq ﬂ[i_i} T, AS, (4.126)
eRTA Ta T +1

usando-se a aproximacdo (4.81), para R = 0 tem-se:

I.J DG, 1
T,AS, mCq At

T, \RTa
(Aj +1
T

Esta expressdo nos da uma iddéia do quantidade de corrente minima que

-1 (4. 127)

precisa ser usada para se eleiminar o super-resfriamento constitucional.
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Capitulo V

TECNICAS DE FUSAO E SOLIDIFICACAO DE CRISTAIS,
POLICRISTAIS DOPADOS E LIGAS SEMICONDUTORAS

Introducéo

Diversas sdo as técnicas utilizadas na obtencdo de materiais termoelétricos;
normalmente o emprego dessas técnicas esta vinculado aos recursos disponiveis em
laboratério ou a viabilidade econdmica. As técnicas por assim dizer, mais sofisticadas
geralmente permitem obter um produto final de melhor qualidade no que diz respeito as
propriedades mecanicas e ao controle da composi¢do; embora, dependendo do emprego
de tais materiais, nem sempre se faz necessario a utilizacéo de técnicas de alto controle.

A dificuldade de preparagdo da liga de Si-Ge esta fundamentalmente na
homogeneizacdo do material, visto que o germanio € altamente segregado no silicio,
dificultando a obtenc&o de materiais monocristalinos com composi¢cdes bem definidas. De
um modo geral, as ligas semicondutoras para uso termoelétrico sdo obtidas por
crescimento epitaxial, crescimento de cristais, técnicas de simples fusao, etc. Em cada uma
delas ha subdivisdo de técnicas, que preenche cada tipo de necessidade. Sera
sucintamente descrito a seguir cada uma delas, como também os processos mais
utilizados na fusdo e homogeneizacdo do material, abordando os principais problemas
encontrados na obtencéo de ligas homogéneas de Si-Ge

5.1 - Crescimento epitaxial

Utiliza-se o sistema MBE (Epitaxial Molecular Beam), com crescimento em
camadas sobre substrato. Esta técnica é largamente utilizada em crescimento de filmes
semicondutores mas economicamente inviavel na producéo de ligas para uso termoelétrico
(Pamplim 1980).
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5.2 - Crescimento de cristais

De uma forma geral, crescer um cristal, € produzir uma solidificacdo ordenada.
Isto &, permitir que a ligacdo entre os atomos ou moléculas de um determinado tipo de
matéria aconteca de forma regular, superpondo-os de tal maneira a minimizar a energia de
interacéo entre eles. A minimizacdo desta energia depende da preferéncia direcional das
ligacbes quimicas entre os atomos ou moléculas de uma substancia. As camadas
eletrbnicas mais externas determinam esta preferéncia. Por exemplo a maioria dos metais
apresentam na camada eletrénica mais externa de seus atomos, o orbital "s", que possue
geometria esférica, dando lugar a ligagcdes isotropicas (nao direcionais), produzindo por sua
vez estruturas cristalinas altamente empacotadas, como é o caso das estruturas hcp e fcc
de alguns metais e compostos ibnicos. Porém no caso do silicio e do germénio o orbital
mais externo € um orbital "p" com quatro elétrons, o qual proporciona uma valéncia quatro
por hibridizacdo, com ligacbes direcionais como no caso do carbono, capaz de formar
cadeias. Contudo o material puro apresenta uma componente metalica em suas ligagdes,
mais predominante no germanio do que no silicio. Mesmo assim, o crescimento de um
monocristal segue as preferéncias direcionais das ligacbes, para que nao haja
armazenamento de energia na heterogeneidade das configuracbes, como no caso dos
materiais amorfos, que caracterizam-se por estar em um estado energético metaestavel em
relacdo a um monocristal do mesmo material.

Nas técnicas convencionais de crescimento de cristais 0 material € obtido a
partir da composicdo fundida (melt) por meio de uma semente cristalina
cristalograficamente orientada e levemente mergulhada no fundido. O material desejado é
conduzido ao crescimento regular orientado por resfriamento progressivo em torno da
semente. No caso de ligas e materiais dopados, devido a alta segregagcdo observada
nesses tipos de crescimento, as dopagens normalmente apresentam-se distribuidas de
forma irregular no cristal. Assim, geralmente é realizado o crescimento da liga base
seguindo de dopagem posterior.

As técnicas convencionais de obtencdo de monocristais por crescimento sao
classificadas em trés grupos:

i) Crescimento por Técnica Czochralski e Kyropoulos;
ii) Crescimento por Técnica Bridgman, Stockbarger e Soker;
iii) Crescimento por Técnica Verneuil e Técnicas de Zona Flutuante.

Essas técnicas sao exaustivamente tratadas nas literaturas e periédicos da area
(Pamplim 1980), e ndo ha interesse aqui de descrevé-las detalhadamente. Porém o
método mais comum € o crescimento por técnica Czochralski do qual sera visto alguns
fatos relacionados ao seu uso.
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5.2.1 - Puxamento pelo método Czochralski

Este processo consiste na fusdo do material seguido do puxamento da liga a
partir do fundido, por meio de uma semente orientada posta num "dedo frio".

O silicio e o germanio sdo fundidos num cadinho de quartzo a 1410°C num
forno a inducdo ou a resisténcia, em vacuo ou em atmosfera inerte sob fluxo de argbnio.
Apés a fusdo, o contetdo do cadinho é puxado a partir do fundido pelo dedo frio contendo
a semente do cristal orientada, até a completa condensacdo do fundido em torno da
semente. Dependendo da velocidade do puxamento v, obtém-se um mono ou policristal
(Figura - 5.1).

Dedo frio

C |
resistéhcia K‘H’

5 Semente

% cadinEIJ
- LA
Susceptor :@ Motor

Figura - 5.1 Esquema de um aparelho de puxamento tipo Czochralski, com forno a

resisténcia de carbeto de silicio ou grafite, para fuséo da liga de Si-Ge + Dopantes.

Taxa de Crescimento:

Antes de tudo deve-se observar que neste tipo de técnica, a taxa de puxamento
da semente v, ndo € a mesma que a taxa de crescimento do cristal. Witt e Gatos (1966 e
1968) tém mostrado que a taxa de crescimento instantanea de qualquer cristal esta sujeita
a uma série de variacdes e que estas flutuactes de crescimento sédo devidos as oscilagbes
de temperatura no liquido ou a rotacdo do cristal sobre um outro eixo diferente daquele do

eixo térmico. A taxa de crescimento real é portanto a média temporal da taxa de
crescimento instantanea e inclui o nivel de baixa do liquido.
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Figura - 5.2 Aspecto do cristal crescido por técnica Czochralski

A taxa de crescimento real mediada no tempo pode ser calculada usando o

balanco de massa. Com referéncia a Figura - 5.2 e supondo um cadinho de seccao

transversal circular, a quantidade de liquido cristalizado por unidade de tempo é dado por:

dmy /dt = z R2 A_ dL/dt

onde

R: é o raio do cadinho

L: é a altura do liquido cristalizado
pL: é adensidade média do liquido

Uma analise similar para o cristal fornece:

dmg/dt = 712 Pg dh/dt

onde

r.: € o raio do cristal

h: é a altura do cristal

Ps: € a densidade do cristal sélido

Além disso, da Figura - 5.2 é obvio que:
h=P+L

(5. 1)

(5. 2)

(5. 3)

isto €, o comprimento total do cristal crescido € a soma da taxa de puxamento mais a taxa

de abaixamento do liquido:
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dh/dt = dP/dt + dL/dt (5. 4)

Supondo-se agora um cristal com uma seccdo transversal circular e uma
interface plana, a equacéo (5.2) pode ser escrita como:

dmg/dt = 712 Pg (dP/dt + dL/dt) (5. 5)

Desde que a quantidade de material solidificado seja igual a quantidade de
material perdido, as equacdes (5.1) e (5.5) podem ser igualadas, fornecendo entdo para
dL/dt o resultado:

dL/dt = re2 (dP/dt)/(R2 plps - 1c2) (5. 6)

a taxa de crescimento linear dh/dt é entédo dada por:
dh/dt = re2 (dP/dt)/(R? p/ps - 1c2) + dP/dt (5.7)

chamando as grandezas:

k= pLlps (5. 8)
D =r¢/R (5. 9)

temos:
dh/dt = (k/ (k - D2)) dP/dt (5. 10)

Entdo, a taxa de crescimento real do cristal puxado, mediada no tempo, é
dependente da razéo K entre a densidade do liquido e do sélido, e da razéo D entre o raio
do cristal rc (ou diametro) e do raio do cadinho R (ou didmetro). Rearranjando a equacgéo
(5.10) temos:

(dh/dt)/ (dP/dt) = (k / (k - D2)) (5. 11)

Esta equacédo é graficada para varios valores de k na Figura - 5.3. Este grafico
serve como um guia Util para estimar as taxas reais de crescimento em qualquer sistema
de puxamento de cristal. Além do mais, é evidente pela forma das curvas na Figura - 5.3,
qgue para D > 0.5, pequenas variacdes nesta grandeza podem resultar em grandes
variacées na taxa de crescimento do cristal, (dh/dt)/(dP/dt). Entéo, a "regra do polegar" diz
gue a razdo do didmetro do cristal pelo diametro do cadinho nunca deve exceder de
0.5-0.6 a fim de que os problemas associados com as flutuacGes na taxa de crescimento
sejam minimizados. Um exemplo dos tipos de problemas encontrados quando este valor é
excedido é dado por Brandle (1974). As taxas tipicas de crescimento para técnicas de
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puxamento tendem a cair em duas categorias: (0.1-1.2 cm/h) para 6xidos e (2.5-8 cm/h)
para semicondutores.

Um ponto a mais deve ser observado. Em crescimento de cristais de 6xidos o
cadinho é geralmente estacionario e a maioria dos valores de k sdo menores do que a
unidade. Por outro lado, no crescimento de semicondutor, o cadinho é levantado durante o
crescimento para compensar 0 abaixamento do nivel do liquido; entdo a taxa de
puxamento dP/dt é igual a taxa de crescimento do cristal. Também, todos os valores de k
sdo maiores do que a unidade. Um valor de k maior do que a unidade causa problemas

Unicos de controle com semicondutores o qual ndo existe para 6xidos.

(dh/dt)

(dP/dt)

Figura - 5.3 Velocidade de puxamento do cristal versus a razéo entre o seu didmetro e o

diametro do cadinho para varios valores de K = ps/p. (Pamplim 1980).

5.3 - Obtencéo de policristais e ligas semicondutores por técnicas
de simples fusdo dos componentes da liga

Além das técnicas de crescimento de cristais existem ainda técnicas
alternativas de simples fusdo da liga , onde o material obtido € policristalino. Nestas
técnicas as ligas de Si-Ge podem ser preparadas nas proporgdes desejadas por um
processo de fusdo num forno a temperatura de 1410°C (temperatura de fusdo do silicio).
As técnicas de fusdo adotadas sdo varias, dentre todas elas, destacam-se o puxamento, a
fusdo por zona, e as técnicas de Témperas Ultra-Rapidas ou RQM (Rapid Quenching
Methods), sob vacuo ou a atmosfera inerte (saturada com argénio). E bom observar que
todas estas técnicas sao variagdes das técnicas de crescimento de monocristais, mas sem
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o controle rigoroso da estrutura do material. Tais métodos sao largamente empregados,
embora ndo apresentem o rigido controle de composicdo durante a fusdo, baseam-se
fundamentalmente na fusé@o de todos os elementos na proporgédo desejada em fornos. S&o
processos economicamente viaveis, mais simples que os demais, e apresentam como
vantagem, um material final policristalino, o qual acarreta na redugcdo da condutividade
térmica por espalhamento de fénons nos contornos dos graos.

5.4 - Técnicas de homogeneizacao de ligas semicondutoras

Devido a efeitos de segregacdo e inomogeneidades produzidos pelas
diferentes solubilidades das fases sélidas e liquidas das ligas e pelos baixos coeficientes
de difusdo dos elementos, os processos de crescimento de cristais ou fusdo ndo séo
eficientes, e produzem materiais defeituosos e inomogéneos sob o ponto de vista da
composicao quimica. A maioria das técnicas precisam ser alteradas, utilizando-se recursos
alternativos de homogeneizagdo. Para a obtencdo de monocristais perfeitos, pode-se usar
a aplicacdo de um campo elétrico durante o crescimento de forma a resfriar a interface
sélido/liquido por meio do efeito Peltier e provocar o "aprisionamento” do soluto ou
dopantes (no caso o germanio) na estrutura cristalina da liga. Por outro lado pode-se optar
por uma etapa de homogeneizacdo posterior ao crescimento ou a fusdo do cristal. As
técnicas de homogeneizacdo mais comuns séo: a fusdo ou o nivelamento por zona através
de uma solidificacdo isotérmica a partir do fundido liquido de composi¢cdo constante, e as
técnicas de Témpera Ultra-Rapida ou RQM (Rapid Quenching Method).

Neste trabalho porém, utilizou-se a aplicacdo de um campo elétrico associado
ao crescimento Czochralski, na tentativa de obter uma liga homogénea pelo controle da
incorporacdo e/ou rejeicdo do soluto e dopantes no cristal. Contudo sera descrito também
aqui as principais técnicas de Témpera Ultra-Rapida ou RQM, usadas por outros autores
para a obtengéo da liga homogénea de Si-Ge.

5.4.1 - Técnicas de homogeneizagcdo de ligas por Témpera Ultra-Rapida ou
RQM (Rapid Quenching Method)

As técnicas de Témpera Ultra-Rapida ou RQM se dividem em duas categorias
principais: as técnicas de resfriamento rapido e as técnicas de super-resfriamento. Em
todas elas o fator principal € a extracao rapida de calor, ou a producéo de uma solidificacéo
rapida. Entretanto, o que as difere € o método como se produz esta extracdo. Para se
entender esta diferenca convém relembrar a teoria de fluxos de calor na solidificacédo e
suas implicacdes na homogeneizag¢édo de uma liga, feita no capitulo IV.

5.4.1.1 - Solidificacao por resfriamento rapido da liga (tmpera ou vazamento)

Este método difere do crescimento pois inexiste o processo de puxamento do
cristal. Baseia-se fundamentalmente na fusdao em forno de todos os elementos na
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proporcao desejada, provocando em seguida, a solidificacao rapida da liga em condicbes
gue mantenham a mesma composicao homogénea do fundido liquido.
a) Carregamento

O silicio e o germanio sdo pesados, misturados e carregados diretamente no
cadinho, e os dopantes em p0, sdo adicionados diretamente a carga. Caso estes dopantes
sejam adicionados na forma de gas, eles devem ser borbulhados diretamente no fundido,
por exemplo, para o tipo-p, usa-se boro e para o tipo-n, usa-se fosforo, ambos a uma
concentracdo de aproximadamente 1019 atomos/cm3.
b) Atmosfera

Apds o carregamento, a camara € preenchida com argénio, mantendo-se uma
pressdo de aproximadamente 0.96 atm, até a fusdo do material. Nesta técnica pode-se
fazer a dopagem para obter as ligas tipo-p e tipo-n juntamente com a propria fusdo dos
elementos da liga.

pa de quartzo

cadinho de

forno a
GRE =) inducio
grafite
zirciinia

Figura - 5.4 Montagem do forno usado na solidificacdo por Témpera Ultra-Rapida ou

RQM, com péa de quartzo usada para agitar o fundido liquido e obter um material homogéneo.

¢) Homogeneizacgéo

O material é fundido num cadinho de quartzo a 1410°C, num forno a indugéo
ou de resisténcia, sob vacuo ou em atmosfera inerte (fluxo de argoénio). Apés a fusao,
guando a observacao visual indicar que todo o material estd na fase liquida, é baixado
manualmente uma pa de quartzo a qual é usada para agitar o fundido, sendo girada a 100
rom durante 5 min, mantendo-se a atmosfera inicial. O resfriamento rapido do fundido,
pode ser feito por "vazamento", despejando-se rapidamente o conteddo do cadinho numa
lingoteira de ceramica ou quartzo resfriada, ou através da circulacdo de um fluxo de agua a
10°C ao redor do cadinho, durante 60-75 segundos, provocando o "aprisionamento” do
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germanio e dos dopantes na estrutura cristalina da liga, evitando desta forma a
volatilizagéo e a segregacdo dos materiais, vide Figura - 5.4 e 5.5.
d) Composicao e Estrutura

A estrutura obtida é policristalina com graos aciculares.

| _1
cadinho de
forno a quartzo
indugéo
o
o
o]
o
Famento
C |

lingoteira de quartzo

Figura - 5.5 Forno de Inducdo ou a resisténcia. Processo adotado pelo JPL e

Laboratérios Sandia para a fusdo da Liga de Si-Ge + Dopantes.

Esta técnica de "vazamento" faz uso de fornos com cémaras bastante
volumosas dotadas de sistema movel de suporte de cadinho, além de recipiente ceramico
receptor e elementos resistivos ou indutivos fixos ao cadinho, como detalhadamente
apresentado por Baughman et al (1974). O grupo de Termoeletricidade da Universidade de
Walles em Cardiff utiliza também esta técnica na preparagdo de suas ligas, ela é ideal na
obtencdo de cristais homogéneos. E de se imaginar que um forno com estas
caracteristicas foi construido ou no minimo amplamente adaptado para este fim. Recursos
desta ordem inexistem no Grupo de Materiais 0 que levou a um cuidadoso estudo das
possiveis variantes que poder-se-ia lancar méo, na tentativa de se confeccionar cristais
com caracteristicas no minimo préximas as obtidas por Baughman (1974). Por isso se
optou pela adaptacdo de um forno de indugéo existente no Departamento de Materiais da
Escola de Engenharia de Sdo Carlos para a realizacdo da fusdo com resfriameno rapido
em agua (témpera).

5.4.1.2 - Solidificagao rapida por super-resfriamento

7

A técnica de fusdo com solidificacdo rapida por super-resfriamento s6 é
possivel ser realizada em materiais que apresentam uma curva de resfriamento
semelhante a curva da Figura - 5.6, onde existe uma temperatura limite Tg abaixo da
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temperatura de fuséo do material (Tg < Tf) em que este permanece liquido, sem formar

ndcleos cristalinos.

T(K) “*

>

tempo (min)

Figura - 5.6 Gréafico do resfriamento de um material (Temperatura X tempo) com barreira
para nucleacéo

Esta técnica consiste em resfriar o material abaixo da temperatura de fusao,
mantendo-o liquido até o limite do super-resfriamento maximo Tg, conforme mostra a
Figura - 5.6. Em seguida produz-se a retirada do calor por um resfriamento rapido,
trocando-se o calor do material com um meio de boa conducéo térmica a uma temperatura
Tq<<Ts.

Na pratica o super-resfriamento é feito com varios ciclos térmicos de
aquecimento e resfriamento. Estes ciclos sdo necessarios porque as impurezas no material
tendem a produzir nucleacdes heterogéneas as quais impedem o abaixamento da
temperatura de nucleagdo Tp até Tg. E quando no resfriamento, apds uma fuséo
constatada visualmente, a medida que observa-se que o material se aproxima da
nucleacgdo ou cristalizaco, eleva-se a temperatura do material para tornar a fundi-lo. Assim
sdo feitos varios ciclos térmicos de elevacdo e abaixamento da temperatura do forno
conforme mostra a Figura - 5.7, a fim de que as impurezas sejam eliminadas por
"fluxagem". Onde sdo absorvidas pelo meio "fluxor" que envolve o material, ou entdo, sdo
expelidas através da bomba de vacuo. Isto permite abaixar a temperatura de nucleacgéo Tp,
tornando-a cada vez menor, até que se consiga abaixar a temperatura do material de
forma a atinjir o valor mais proximo possivel de Tg.
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pontos de nucleacao Tn

Figura - 5.7 Ciclos térmicos de resfriamento para obtencao de um material homogéneo
numa Solidificacdo Ultra Rapida (RQM) por superesfriamento.

A "fluxagem" é feita envolvendo-se o material a ser fundido num meio que
absorva as impurezas, tais como vidro fundido, ou quartzo fundido, rigorosamente limpo
(sugere-se acido cloridrico). A principio pode-se fazer uma ampdéla com uma saida para
vacuo, a fim de permitir a retirada das impurezas pela evacuacao do sistema.

A operacédo descrita acima é repetida até quando o material a ser fundido e o
material da ampola se unam, devido a diferenca de pressédo entre o vacuo e a pressao
externa. Isto permitird que o material "fluxor" recubra completamente o material a ser
homogeneizado. O vacuo é mantido até produzir o extrangulamento natural do pescoco da
ampola, permitindo o total envolvimento do material, conforme mostra a Figura - 5.8. No
entanto, os ciclos térmicos devem permanecer até que T, seja 0 mais proximo possivel de
Tg, nestas condicGes ¢ feito imediatamente a retirada de calor por meio de uma témpera.

O valor estimado do super-resfriamento maximo Tg da liga de Si-Ge com
80%Si-20%Ge (porcentagem atdmica) é aproximadamente de 550K. Detalhes deste
calculo em funcédo da concentragéo de silicio e germanio foi descrito no Anexo - A5.

Uma vez realizada a fusdo por um dos processos descritos acima, o material
obtido é quebrado e processado por técnicas ceramicas ou de Tecnologia do Pé para
obtencéo do termoelemento.
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Figura - 5.8 Sequéncia de passos na fluxagem com estrangulamento da ampola

5.5 - Ligamento mecéanico (Mechanical Alloying)

Um método bastante econdmico e muito recente foi proposto para eliminar as
etapas de fusdo em fornos, quebra, e pulverizacdo da liga. Trata-se do método de
ligamento mecanico (mechanical alloying), onde os pds dos elementos sdo misturados na
proporcdo desejada e sao levados diretamente a moagem em moinho planetario (An e
Franzan 1994). A fuséo local ocorre pela energia dos sucessivos impactos de compressao
da moagem, fornecida pelas esferas de alta dureza, proveniente das vibra¢des simultaneas
do moinho em trés direces perpendiculares. Esta técnica é apropriada para a preparacao
de ligas onde os elementos constituintes apresentam uma grande diferenca nos pontos de
fusdo; a formacao da liga ocorre em temperaturas proximas a do meio ambiente através da
interdifusdo isotérmica na fase soélida. Deste modo, o "Mechanical Alloying" € um processo
mais simples e de baixo custo quando comparados aos métodos tradicionais de fuséo e
lingotamento, onde por exemplo, a temperatura necessaria para a preparacao de ligas de
Siq.xGey chega em torno de 1500°C. A formagéo da solucéo sélida Sig goGeg.2¢ pode
ser acompanhada em etapas através da difracdo de raios-X do p6. An e Franzan (1994),
verificaram que para uma carga de 5,6 gramas sdo necessarios por meio desta técnica
aproximadamente 24 horas de moagem, usando-se uma raz&do entre os pesos das esferas
e da carga de 5:1.
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Capitulo VI

TECNICAS DE PREPARACAO DOS ELEMENTOS
TERMOELETRICOS: TECNOLOGIA DO PO

Introducéo

Apéds se obter a liga homogénea, por uma das técnicas descritas no capitulo -
V, é necessario fazer o processamento ceramico deste material para se otimizar os
parametros de eficiéncia termoelétrica, pois um melhor dempenho do material é obtida
através do controle da microestrutura, ou seja, através do controle do tamanho dos graos,
e da otimizacdo da densidade. A sinterizacdo de uma forma geral consiste basicamente na
unido das particulas de um compacto moido e prensado, por meio de um tratamento
térmico apropriado, sendo portanto a etapa mais importante na obtencdo final do
termoelemento. Estudos de ligas ceramicas sinterizadas tém sido feitos (Parrot 1969), e os
resultados demonstram que um aumento do valor da figura termoelétrica de mérito pode
ser alcancado, diminuindo-se a condutividade térmica ainda mais pelo espalhamento de
fébnons de baixa frequéncia nos contornos de grdo da microestrutura ceramica, além
daquele aumento obtido na dopagem com germanio, para fénons de alta frequéncia.

O procedimento de sinterizacdo de semicondutores utilizado na confeccdo de
termoelementos é bastante recente e ainda esta em aperfeicoamento (vide o quadro
"HISTORICO DO PROCESSAMENTO E TECNICAS PARA FABRICACAO DOS
ELEMENTOS TERMOELETRICOS" no Anexo - A2), sendo encarado como desafiador,
considerando que as técnicas ou os procedimentos de metalurgia do p6 sdo de uso comum
dos fisicos nucleares, pois a maior dificuldade reside na necessidade de se controlar com
precisdo 0s parametros experimentais, visto que os semicondutores sdo materiais que
necessitam de muito cuidado.

Os tipos de processamento ceramico ou de tecnologia do pé mais utilizados para a
confeccdo de elementos termoelétricos sdo: o Mechanical Alloying, o método PIES

(Pulverized and Intermixed Elements of Sintering), o método ceramico Convencional
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(tecnologia do p6) e o método de Prensagem a Quente (Hot-Pressing). Certamente, a
técnica de prensagem a quente é muito vantajosa, porque permite obter um produto de
otima qualidade, uma vez que a compactacdo do po e a sinterizacdo ceramica da liga sao
realizadas simultaneamente com um rigido controle da microestrutura pelo controle do
tempo de nucleacéo e crescimento. Contudo a técnica PIES (também chamada de Método
ou Procedimento PIES) é relativamente usual no processamento de ligas metdlicas em
metalurgia do p6, mas s6 recentemente tem sido explorada na confeccdo de ligas
semicondutoras (Ohta 1990). Entretanto, o método ceramico convencional apresenta
vantagens em relagdo ao método PIES devido ao fato que a fusdo da liga é feita
previamente, enquanto que no método PIES o p6 é formado pelos elementos discretos
apenas misturados.

Descrevemos a seguir brevemente quatro procedimentos de sinterizacdo que
podem ser utilizados na confeccéo de termoelementos:

6.1 - Sinterizag&do dos pos dos elementos misturados

6.1.1 - Método dos Pds Discretos ou PIES (Pulverized and Intermixed Elements
of Sintering):

Este procedimento baseia-se no ligamento quimico (interdifusao) a partir da
mistura e compactacéo dos pos dos elementos da liga (silicio e germanio). A formacéo da
liga é feita durante o processo de sinterizacdo pela interdifusdo destes elementos no
momento da formacgdo dos grdos da microestrutura ceramica. A energia de ativacdo para a
ocorréncia deste processo é parcialmente fornecida pela pressdo de compactacao, e o
restante pelo tratamento térmico.

Inicialmente moe-se separadamente os pdés de silicio, germanio e dos dopantes
boro ou fésforo, (conforme o tipo de semicondutor p ou n que se deseja obter), a um
tamanho médio de particulas menor ou igual a 5,0um, faz-se a mistura dos pés dos
elementos da liga e dos demais componentes nas propor¢cdes nominais desejadas. Em
seguida, faz-se a homogeneizacdo da mistura dos pés num cilindro rotatdrio por algumas
horas (=~ 4-8 horas), depois compacta-se o p6 da mistura em pastilhas cilindricas por
prensagem uniaxial ou isostatica a frio (numa prensa hidraulica) a press@es entre 200-600
MPa. Finalmente, o compacto obtido € levado a sinterizagdo num forno a vacuo (a uma
presséo de 10-2 torr) ou em atmosfera inerte (argonio) por algumas horas (~ 2-3 horas), a
temperatura de ~ 1200°C. Esta temperatura esta acima da linha solidus do diagrama de
fase, a fim de que ocorra a difusdo do soluto liquido (nesta temperatura) no solvente (que
esta na fase soélida) e um conseqiiente ligamento quimico que da origem a fase da liga
binéria.
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E/OU ATAQUE QUIMICO

TERMOELEMENTO

Figura - 6.1 Fluxograma do procedimento padréo de preparacao das ceramicas segundo
0 método dos Pés Discretos ou PIES (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering)

O procedimento padrédo de preparacdo das ceramicas termoelétricas, segundo o
método PIES esta esquematizado no fluxograma da Figura - 6.1, adaptado para ligas
semicondutoras.

A técnica PIES é relativamente usual no processamento de ligas metalicas mas
s6 recentemente explorada na confeccéo de ligas semicondutoras, tornando-se a cada dia
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uma alternativa para preparar amostras ceramicas semicondutoras com propriedades
termoelétricas. Por outro lado, este método s6 é viavel com elementos o0s quais
apresentam altas taxas de interdifusdo. O tempo necessario para o tratamento térmico
(Porter 1990) neste processo é inversamente proporcional ao coeficiente de interdifusao
dos materiais e é dado aproximadamente por:

|2

4 ﬂ'D SiGe

{= (%) (6. 1)

onde:
I: € o tamanho médios do grdos dos pés dos elementos
Dsj-Ge: € 0 coeficiente de interdifusdo do germanio no silicio
X: é a concentracao (porcentagem atdémica) final do silicio, desejada na matriz

O tempo requerido para a total homogeneizacdo por essa técnica, na
temperatura de sinterizacdo de 1473 K, onde D = 1.88 x 10-13 cmZs, desejando-se uma
concentracéo final X = 80% (porcentagem atdmica) é dado na Tabela - VI.1 para diversos

tamanhos de gréos:

Tabela - VI.1 Valores tipicos do tempo de homogeneizac&o das ligas de Si-Ge

[ (pm) 1 10 100
tempo (hora/dia) 1.84 (h) 7,655 (d) 765,5 (d)

As principais desvantagens desta técnica séo:
a) A necessidade de se aplicar altissimas pressdes de compactacao para se obter um
compacto verde e de facil manuseio (nao fragil).
b) A baixa densidade do compacto obtido apés sinterizacao devido ao crescimento irregular
dos gréos.
c) A dificil homogeneizacéo, no caso de elementos com baixos coeficientes de interdifusao,
requerendo por sua vez um longo tempo de sinterizacao.

E possivel adaptar um procedimento preliminar ao método PIES nos casos onde o
material de partida é a proépria liga fundida de Si-Ge, (fabricada por quaisquer um dos
métodos descritos anteriormente no capitulo V) e ndo os pos, e prentende-se apenas
utilizar as vantagens do processamento ceramico e o controle da microestrutura através
deste método. Com isso, tem-se a moagem inicial da liga, com o rigoroso controle do
tamanhos das particulas e a opcao de dopagem junto com o p6 da liga, conforme descreve
0 esquema da Figura - 6.1.
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Figura - 6.2 Fluxograma do procedimento padrao de preparacédo de ceramicas segundo
(Pulverized and Intermixed

o método dos Pds Discretos Prensados a Quente ou Hot-Pressed-PIES
Elements of Sintering Hot -Pressed).

6.1.2 - Método dos POs Discretos misturados e Prensado a Quente (Hot-

Pressed-PIES)

O procedimento do item anterior 6.1.1 pode ser feito com as mesmas etapas,

aproveitando porém, a compactacao e a sinterizacao dos pds misturados numa sé etapa a
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guente, sob vacuo (10‘5 torr) ou em atmosfera inerte (argbnio) por algumas horas a
1400°C. Normalmente usa-se uma presséo de 5,0Ton/cm? ~ 500MPas

Esta técnica e uma combinagcdo das técnicas PIES e Hot-Pressing (Figura -
6.2), pois permite realizar a fusdo dos elementos da liga e a sinterizacdo das ceramicas
simultaneamente, podendo ser realizada numa prensa uniaxial ou isostatica a quente
desde que as pressdes estejam entre 200 a 600 MPa. Em todas estas técnicas descritas
em 6.1.1 e 6.1.2, existem algumas etapas que coincidem, e estas sdo mostradas na Figura

-6.3.

) a)GaP, e/ou
SI78 GeZO
| b) Dopantes
|
Pesagem
Mistura
Sinterizagéo Sinterizagéo
Método PIES Hot-Pressing PIES

Figura - 6.3. Fluxograma geral dos processamentos ceramicos: dos P0Os Discretos (PIES)
e dos pos Discretos Prensados a Quente (PIES-Hot Pressing).

Qualquer outra forma de se obter o elemento ceramico possui 0 processo
preliminar de fusdo da liga por qualquer uma das técnicas citadas na capitulo V, e entéo
segue 0 processamento ceramico por meio das seguintes técnicas:

6.2 - Fuséo, seguido do processamento ceramico

A partir da liga previamente fundida pode-se seguir duas rotas principais de
processamento ceramico: o Método Ceramico Convencional e a Técnica de Prensagem a
Quente, conforme sera descrito a seguir:

6.2.1 - Método Ceramico Convencional de Tecnologia do Pé

Nesta técnica, a liga de Si-Ge é obtida preliminarmente por fusdo, por uma das
técnicas descritas anteriormente no capitulo V, e depois esta é quebrada e moida a seco
com atmosfera inerte (argbnio) ou umido com protecdo de tolueno ou xileno até se obter
um tamanho de particulas na faixa de (0,01-10) um. Depois é feita a compactacédo ou
prensagem a frio (numa prensa hidraulica uniaxial, ou isostatica) com pressoes entre (200-
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600) MPa e por ultimo a sinterizagdo a vacuo (10‘5 torr) ou em atmosfera inerte (argdnio)
por (2-3) horas a 1200°C num forno convencional.

Neste método o tempo de homogeneizagédo na sinterizacdo € dado por (Cahn

1983):
X (t)-X
_ 2 m o]
- ANy Ty ) 6. 2)
B 47°D
onde:

A: é o tamanho médio do grédo

Dsj-Ge: € o coeficiente de difusdo do germanio no silicio
Xm: é a concentracéo final desejada para o silicio

XOy: € a concentragéo inicial do silicio

Xo: € a concentragdo meédia do silicio

As principais vantagens desta técnica sao:

- Pouco tempo de sinterizacdo
- Homogeneidade quimica igual ou melhor do que a do pé do fundido

Contudo o produto final pode apresentar baixa densidade e alta porosidade,
sendo necessario ainda controlar o crescimento dos graos.

6.2.2 - Método de Prensagem a Quente (Hot-Pressing)

Este método segue a mesma rota anterior, mas a sinterizacao do elemento
ceramico é feita simultaneamente com a prensagem a vacuo ou numa atmosfera inerte de
argonio por 2-3 horas a 1200°C, com uma presséo entre 200 a 600 MPa.

A obtencéo preliminar da liga de Si-Ge por fusdo, pode ser feita seguindo as
seguintes rotas:

a) Fuséo ou crescimento do cristal da liga com composi¢do nominal de SizgGepgGaP2
seguindo qualquer um dos processos ceramicos citados acima, com adicdo de dopantes
antes da sinterizacao

ou

b) Fuséo ou crescimento do cristal da liga com composi¢do nominal de SiygGepqg +
Dopantes, seguindo qualquer um dos processos ceramicos citados acima, com a adi¢do
de GaP2 antes da sinterizacéo.
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Figura - 6.4 Fluxograma geral do procedimento padrdo de preparacao de ceramicas
segundo as técnicas de processamento: Convencional e Prensagem a Quente (Hot Pressing) a partir
da liga previamente fundida.

As principais etapas deste método estdo mostradas na Figura - 6.4. Nos
procedimentos ceramicos descritos em 6.2.1 e 6.2.2 existem algumas etapas que

coincidem e estas sé@o resumidas no fluxograma da Figura - 6.5.

_ a)GaP, elou
Si Ge

78 20

b) Dopantes
|

Pesagem

Mistura

Fusao

a)Dopantes
b) e/lou GaB

Sinterizagéo Sinterizagéo
Convencional Hot-Pressing

Figura - 6.5 - Fluxograma geral dos processamentos ceramicos: Convencional e
Prensagem a Quente (Hot-Pressing) a partir de pos.
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Capitulo VII

PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS

Introducéo

Neste capitulo sera descrito os procedimentos usados na preparacdo dos pos
dos elementos Si e Ge, os diferentes processos e ensaios de fusdo da liga, e os
processamentos ceramicos realizados, como também a obtencdo e a preparacao das
amostras ceramicas termoelétricas para a analise. Tomando-se como base o "Plano de
Trabalho do Programa de Mestrado" proposto, iniciou-se as primeiras tentativas de
obtencgéo da liga de Si-Ge, através das seguintes etapas:

7.1 - Procedéncia dos elementos quimicos

Os elementos de partida usados possuiam as seguintes caracteristicas:

- O silicio em pé com particulas com tamanho médio de 3.0um (Si - 99.99% de pureza,
material de grau eletrénico) foi comprado da Wacker.

- O silicio em pedra (Si - 99.99% de pureza, material de grau eletrdnico) foi comprado da
Wacker.

- O germanio em pé com particulas com tamanho médio de 3.0um (Ge - 99.9999% de
pureza, material de grau eletrénico) foi comprado da Aldrich Chemical Company, Inc.

- O germanio em pedra (Ge - 99.9999% de pureza, material de grau eletrénico) foi

comprado da Aldrich Chemical Company, Inc.

7.2 - Pesagem do Si e Ge

Conforme descrito no capitulo - I, uma das ligas de silicio-germéanio util nas
aplicacbes termoelétricas deve ter uma composicdo homogénea de SiggGeoq
porcentagem atémica.
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Os pés de silicio (massa atdmica 28.0862 u.m.a.) e de germanio (massa
atbmica 72.510 u.m.a.), foram pesados nas proporcdes atdbmicas de 80% e 20%
(SiggpGeo) respectivamente.

O célculo destas quantidades em unidades de massa as quais foram tomadas
para realizar a mistura na proporgéo acima, foi feito da seguinte forma: expressando-se as
massas atdmicas dos elementos Si e Ge em gramas, obtém-se o nimero de atomos para
cada uma delas igual ao nimero de Avogadro (Na = 6.02 X 1023). Logo:

1 mol de Si: 28.086 gramas de silicio contém 6.02 x 1023 atomos (7. 1)

1 mol de Ge: 72.510 gramas de germanio contém 6.02 x 1023 7.2)
atomos '

Tomando-se 80% dos atomos de 1 mol de atomos de silicio, para misturar com
20% dos atomos de 1 mol de atomos de germanio. Isto é multiplicando-se as massas
atbmicas acima: do silicio por 0.8 e a massa do germanio por 0.2 obtém-se a porcentagens
em massa a serem misturadas para a proporcdo desejada para a liga (80%Si e 20%Ge
porcentagem atdbmica) na fusdo, ou seja:
0.8 X 28.086 (Si) = 22.4688 g (Si) = 0.8 X 6.02 x1023 atomos = 4.816

(7. 3)
x 1023 atomos

0.2 X 72.510 (Ge) = 14.5020 g (Ge) = 0.2 X 6.02 x 1023 atomos =

(7. 4)
1.204 x 1023 atomos

Portanto num total de 6.02 x 1023 atomos onde 80% ¢é de silicio e 20% é de
germanio tem-se uma pesagem de:
22.4688 g de silicio
(7.5)
14.5020 g de germéanio

para uma massa total de:

36.9708 g de mistura total (7. 6)

Logo basta misturar 22.4688 gramas de silicio com 14.5020 gramas de
germanio para obter a propor¢do de 80% Si e 20% Ge porcentagem atdémica. Mas é
necesséario saber se for posto Xg de germanio quantas gramas deve ser posta de silicio.
Para isto é feito a seguinte regra de trés simples:
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14.5020 g (Ge) -------- 22.4688 g (Si)
(7.7)
Xg (Ge) -------- Yg (Si)

portanto
Yg (Si) = 22.4688 g (Si) Xg (Ge)/14.5020 g (Ge) (7. 8)

Esta proporgdo de 80%Si e 20%Ge porcentagem atdmica corresponde a uma

relacdo em massa de aproximadamente:
Yg (Si) = 1.549358709 Xg (Ge) (7.9)

a porcentagem em massa para cada uma das fracdes de p6 do total da mistura sera:
%Si = 22.4688 g/ 36.9708 g = 0.60774479 =60.77%

(7. 10)
%Ge = 14.5020 g / 36.9708 g = 0.392255509 = 39.23%

Portanto uma mistura que contém 80% de Si e 20% de Ge porcentagem
atdmica corresponde a uma proporcédo de 60.77% de Si e 39.23% de Ge em massa ou
gramas.

Usando-se esta propor¢cdo em massa foi feita a pesagem dos elementos tanto
na forma de pds como na forma de pedras, para fusao da liga.

7.3 - Preparacao da mistura dos pos de Si e Ge

Apéds a pesagem dos pos de silicio e germanio nas propor¢cdes descritas acima,
estes foram misturados e inseridos num recipiente ceramico cilindrico, para
homogeneizacdo da mistura, num sistema mecanico rotatério (numa montagem igual a de
um moinho cilindrico, porém sem as bolas conforme mostra a Figura - 7.1) por um periodo

de 4 horas.
recipiente
roldanas _
mancais
) 2 (O
Q
\ * \‘ -
A
Motor eixos

Figura - 7.1. Sistema rotativo de mistura dos pos
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7.4 - Descricdo detalhada das tentativas e ensaios de obtencéo das
LIGAS de Si-Ge

Foram usadas varias técnicas na tentativa de se fundir a liga de Si-Ge, as quais
foram divididas em duas classes principais de processos de obtencdo. Tentou-se obter o
material por processos de crescimento de cristais usando-se a técnica Czochralski num
equipamento Kokusay DP-1300A, sem (CZ) e com (ECZ) campo elétrico aplicado, como
também por processos de simples fusdo dos pés dos elementos puros, misturando-os, e
fundindo-os por meio de outras duas técnicas para comparagdo: usando-se um arco
voltaico e um forno a indugéo, ambas com um resfriamento rapido em agua.

Varios ensaios foram feitos em cada uma destas técnicas com o intuito de se
aperfeicoar o processo e obter um material cada vez melhor. Portanto as ligas de Si-Ge

foram obtidas conforme descreve-se a seguir:

7.4.1 - Processos de simples fuséo

Os po6s dos elementos silicio e germanio misturados nas propor¢cées descrita
anteriormente no item 7.2, foram levados a fuséo pelas duas técnicas seguintes:

7.4.1.1 - Fusdo dos pds misturados por Arco-Voltaico ou por Feixe de Elétrons com
resfriamento rapido em agua (Quenching)

Na busca de equipamento e tecnologia ascessivel para a obtencdo da liga,
pensou-se em varias formas de fundir-se o pé da mistura, e uma delas foi, usando-se uma
diferenca de potencial de um arco-voltaico.

Neste processo os pés dos elementos puros Si e Ge foram misturados e
prensados uniaxialmente (antes da fusdo) formando um compacto cilindrico, o qual foi
tentado fundir por meio de um arco-voltaico, obtido numa maquina de solda elétrica, e
resfriado rapidamente em agua (Quenching), de acordo com as seguintes etapas.

Preparagdo do compacto:

Apds a mistura e homogeneizacao dos pos dos elementos esta foi prensada da
seguinte forma: uma pequena quantidade de pé da mistura de silicio com germanio foi
prensada numa matriz compactadora por um peso de aproximadamente 10 Toneladas,
sobre uma area circular com 1,4 cm de diametro, onde a presséo exercida foi calculada da
seguinte forma:

A= rd2/4 (7.11)

portanto a pressado exercida é dada por:
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P=F/A (7.12)

logo
P=4F/rd2 (7. 13)

substituindo os valores tem-se:
P=4x104 Kg x 9,8 m/s2/3,14159 x (1,4 .10-2 m)2 (7.14)

ou seja
P =6.366203 . 109 dina/cm2 (7. 15)

Um compacto cilindrico foi obtido com uma area de:

A =1.53938 cm2 (7. 16)

e uma altura de aproximadamente:
h=(0.4al)cm (7.17)

o qual foi levado a fusdo em arco voltaico.
Fusédo do p6 compactado:

O arco voltaico foi aberto em atmosfera ambiente, com uma tensédo de 75 Volts
de abertura, para teste de fusdo do compacto feito com o p6 da mistura de silicio com
germanio. Foi usada a maquina de solda da oficina mecénica do IFQSC - USP, que tinha
as seguintes caracteristicas:

Maquina de Solda Elétrica: MASTER AC/DC
Entrada: 220/380/440 Volts - 50/60 Hz

Saida: 75V de abertura e 28 Volts de arco
Estabilizador de arco: Dyna Tig 600

Fabricante: Prodelec Eutetic Castolin Ind. Met. Ltda.

Logo apds a abertura do arco, este foi trazido para cima do compacto e neste
momento a corrente foi elevada para 115 Ampéres, a qual produziu um feixe de ions
sobre o0 mesmo. O arco falhou por varias vezes e a operacao descrita acima foi repetida
até que se conseguiu fundir o compacto.

Apés a fusdo o material obtido foi resfriado rapidamente com agua fria. O
resultado foi uma fuséo relativamente rapida do pé da mistura, porém como a atmosfera
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era a ambiente, nenhum cuidado para evitar a contaminac¢éo e oxidagdo da liga foi tomado.
Mas este teste serviu para estudar-se a viabilidade de obtenc¢éo da liga por arco-voltaico ou
por feixe de elétrons, num forno aquecido por um canhado de elétrons com uma atmosfera
inerte por exemplo.

Porcausa da presenca de oxigénio no ar, o aquecimento e resfriamento da liga
embora tenha sido relativamente rapido, produziu uma oxidacdo dos elementos da liga
(silicio e germanio) na superficie do material, aparentemente desprezivel pois era dificil de
ser notada a olho nu.

Tentando-se este método alternativo de obtencéo da liga, p6de-se observar a
necessidade de um tempo muito longo para fundir-se uma pequena quantidade de
material, devido a fuséo ser localizada. Demostrando assim que a eficiéncia deste método
€ muito baixa. Pois umas das Unicas formas de aquecimento, e também aquela que mais
contribui para o processo, € a passagem de uma alta corrente elétrica (ou seja Efeito Joule)
0 que neste caso, ndo é muito facil de obter-se devido a alta resistividade elétrica dos pos.

Durante a fuséo foi formada uma gota liquida de material (com um aspecto
brilhante como um metal polido) que logo se solidificou a atmosfera ambiente. Como as
perdas térmicas eram grandes devido a pequena quantidade de material, nao se observou
nenhuma segregacao visivel do germanio. Porém para tentar evita-la de qualquer forma,
devido a um possivel resfriamento lento, o fundido foi resfriado abruptamente (temperado)
com uma quantidade de agua fria lancada sobre este, que possivelmente provocou uma
contaminacdo e uma adsorcao desta na superficie do material.

7.4.1.2 - Fusao dos p6s misturados, num forno a indugdo com resfriamento rapido em
agua (Quenching)

Neste processo o p6 da mistura dos elementos, foi fundido num forno a inducédo
e resfriado rapidamente em agua (Quenching).

Em busca da determinagdo das condicbes ideais do resfriamento rapido
(quenching), tentou-se obter a liga também usando-se o aquecimento (por correntes de
Foucault) de um forno a inducao. A principal vantagem deste forno é o rapido aquecimento
gue ele produz no material a ser fundido, em relacao a um forno a resisténcia a qual tem o
seu aquecimento produzido por efeito Joule, e cuja transferéncia de calor se da
basicamente por conducdo e radiacdo. Além do mais € possivel fazer vacuo numa
pequena camara externa ao corpo do forno, proporcionando um manuseio pratico e com
possibilidade de verter-se ou resfriar-se o cadinho, para obter-se um resfriamento rapido,
ou um super-resfriamento.

Desta forma uma pequena quantidade do p6 da mistura de silicio com germanio
foi fundida num forno a inducdo e resfriada rapidamente mergulhando-se o cadinho num
recipiente com agua em abundéancia. Pois sabia-se a principio que a segregacao do
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germanio poderia ser contida por meio de uma témpera (resfriamento rapido - quenching).
As etapas seguidas neste experimento para efetuar a fusdo dos pds misturados sera
detalhado a seguir:

Preparacéo do cadinho:

Foi fabricado um cadinho cilindrico de grafite com as seguintes dimensdées: 3.0
cm de diametro externo, 10.0 cm de altura e 0.2 cm de parede (vide Anexo - A6.1).

Ensaio de fusao da mistura dos poés:

Foram feitos dois ensaios de fusdo do p6 da mistura para obtencao da liga da
seguinte forma:

Uma pequena quantidade do p6 da mistura foi posta no cadinho e este foi
levado para o interior do solenéide do forno a indugcdo POLITRON (10.000 Watts, 220 V,
35 A, 1-450 KHz) do Departamento de Materiais da Escola de Engenharia de Séo Carlos
para fuséo conforme mostra a Figura - 7.2.

GeO2 (cor branca)

SiO2 (cor branca)

1)
\/

'_'y'A
M

b

~a CO

b

{

Figura - 7.2 Aspecto externo da montagem do cadinho no solendide do forno a indugéo

usado, mostrando a pequena oxidagdo superficial.

Tudo isto foi feito em atmosfera ambiente sem nenhuma precaucdo contra
oxidacdao e contaminacdo. Apds alguns segundos, em que o forno tinha sido ligado, o
cadinho contendo o p6 da mistura, apresentava-se totalmente incandescido e uma
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pequena evaporagdo de CO» vindo da reacdo (C + O — CO») do grafite da superficie
externa do cadinho com o oxigénio do ar, era formado durante o aquecimento do mesmo.
Enquanto isso o contetddo do cadinho se revolvia e borbulhava, a ponto do p6 quase saltar
fora, por causa da saida dos gases aprisionados no seu interior e também pela dilatacéo
térmica do silicio, a qual € muito grande.

Logo em seguida o conteddo do cadinho se mostrou fundido porém com uma
pequena camada superficial oxidada, com oxido de silicio e de germéanio (possivelmente
SiO5 e GeO5 respectivamente).

Apés a fusdo do pd, o cadinho foi rapidamente mergulhado num recipiente
contendo agua fria em abundancia onde o choque térmico produziu um grande barulho,
contudo nada se rompeu a nédo ser a liga que ficou totalmente trincada. Este resfriamento
rapido foi feito para se tentar evitar a segregacéo do germanio.

Constatou-se a fusdao dos materiais, porém, o fundido apés a témpera
apresentou multiplas trincas e fragmentos, por causa do choque térmico, de tal forma que
todo o material se despedagcou com o manuseio do mesmo, formando uma grande
guantidade de pequenos pedacos de fundido.

Figura -7.3 Micrografia do aspecto da superficie polida mostrando a fase de silicio e
germanio, com o grafite no canto superior direito - 28 ensaio. Aumento de 200X (Imagem de relevo -

SEM).
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Ao se tentar retirar o fundido do cadinho, havia aparentemente sido formada
uma fase pela fusdo do silicio impregnado no grafite. A principio imaginava-se que a
difusdo do silicio para dentro do carbono do cadinho havia dado origem a uma nova fase,
que supunha-se ser Carbeto de Silicio (SiC) mas ao fazer-se o polimento com lixa de uma
amostra do material, e em seguida com diamante na forma de p6 para ser levado
rapidamente a um estudo no microscopio eletrénico de varredura. Constatou-se pelas
microfotografias que ndo houve a formacao de Carbeto de Silicio, e que a difuséo do silicio
para dentro do grafite foi minima, conforme mostra a fotografia da Figura - 7.3 e 7.4. Como
se pode notar pelas fotografias que as fases do silicio e grafite sdo bastantes distintas e a
passagem de uma fase para outra € abrupta. Contudo aparentemente o fundido parecia
estar contaminado, e apenas algumas partes pareciam estar puras, ou seja livres do
carbono.

Por causa do silicio o qual aderiu ao grafite, o fundido se pegou ao cadinho de
tal forma que nado havia maneira de retira-lo de la de dentro, e isto obrigou a quebrar o

cadinho, ja no segundo ensaio.

Figura - 7.4 Micrografia da amostra do fundido, mostrando a interface da liga com o
grafite no canto superior direito - 22 ensaio. Aumento de 200X (Imagem obtida por eletrons

retroespalhados - SEM-BSE).

As partes mais claras da foto acima é formada de material mais denso e com
certeza é o0 germanio, e as partes em cinza corresponde ao silicio; e a escura no canto
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superior direito é o grafite. Conforme vé-se, as fases ricas em germanio e em silicio sdo
abundantes.

Uma analise qualitativa destas regides do fundido mostrou um crescimento
dendritico devido ao super-resfriamento constitucional produzido na tentativa de obter-se
um resfriamento rapido do fundido, com o germanio nos contornos dos nucleos cristalinos
conforme demonstram as microfotografias das Figuras - 8.8 e 8.9. A discusséo deste e de

outros fendmenos sera feita detalhadamente no capitulo de resultados experimentais.

7.4.1.3 - Fusao num forno a resisténcia com fluxo de argbnio sem puxamento do
cristal e resfriamento feito sem e com campo elétrico aplicado (por efeito Peltier)

Este procedimento foi realizado no forno Kokusay, do tipo puxador de cristal,
modelo DP-1300A. Os elementos silicio e germanio na forma de pedras também foram
pesados nas proporcdes de 80%Si e 20% Ge (porcentagem atdémica). Amostras mono e
policristalinas nesta composicdo sdo de grande importancia, principalmente no segundo
caso, porque o espalhamento dos fonons na fronteira dos nucleos cristalinos, produz uma
melhor eficiéncia termoelétrica, devido a diminuicdo da condutividade térmica do material,
conforme a definicdo do fator de mérito. Para isso se empregou dois métodos:

- Simples fusdo sem campo elétrico aplicado,

- Usando-se o0 mesmo equipamento de puxamento de cristal, foi colocado a
semente e o0 eletrodo em contato com a fase fundida. Comecgou-se a aplicacdo de um
campo elétrico, e sem fazer o puxamento do cristal, desligou-se o forno apés a fuséo. Para
qgue o resfriamento rapido da massa fundida, produzido com a ajuda do campo elétrico,
proporcionasse o material desejado.

7.4.2 - Processos de crescimento de cristais

Agora serdo descritos a fusdo e o puxamento do cristal pela técnica de
crescimento Czochralski num forno a resisténcia com fluxo de Argbnio, sem (CZ) e com
(ECZ) campo elétrico aplicado. Onde tentou-se obter o material também da seguinte forma:

Utilizou-se o mesmo procedimento para a obtencdo do Si-Ge monocristalino,
mas na germinacao nao foram tomados os cuidados necessarios para a obtencdo de um
monocristal. Para tanto, usou-se “uma semente policristalina”, e/ou
iniciou-se o crescimento com uma velocidade de puxamento alta.

7.4.2.1 - Fusao e puxamento do cristal pela técnica de crescimento Czochralski sem
(CZ) e com (ECZ) campo elétrico aplicado.

Este procedimento foi realizado num forno Czochralski, do tipo puxador de
cristal, modelo Kokusay DP-1300A, Figura - 7.5). O método de crescimento de cristais

Czochralski é largamente empregado e conhecido na literatura especializada. A aplicacao
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de um campo elétrico (crescimento de cristal pelo método Eletro-Czochralski - ECZ) para o
controle da velocidade de crescimento e segregacdo vem sendo a cada ano que passa
grandemente utilizada, nesta e noutras técnicas tais como a eletroepitaxia (vide quadro
resumo dos PROCEDIMENTOS DE PREPARACAO DAS LIGAS E DAS CERAMICAS
TERMOELETRICAS no Anexo -A2).

Figura - 7.5 Esquema do forno puxador de cristal de Si por técnica Czochralski, Kokusay
DP-1300A, com uma fonte DC - TECTROL 120 V - 20 A, ou 30 V - 60 A, para aplicagdo do campo

elétrico.

A idéia de usar-se o campo elétrico esta baseada na possibilidade de induzir-se um
resfriamento ou aquecimento Peltier nas vizinhangas proximas da interface sélido-liquido. A
passagem da corrente elétrica através da interface também pode causar eletromigragéo do
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soluto (ou dopantes) na direcdo da interface de crescimento, de forma a alterar a sua taxa
de incorporacdo no material.

Figura - 7.6 Aspecto externo do forno puxador de um Unico cristal por técnica
Czochralski, (Kokusay DP - 1300A).
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Dificuldades experimentais do puxador:

O equipamento esta mostrado esquematicamente na Figura - 7.5 e 7.6. Ele possui
limitacbes as quais fazem com que os cristais obtidos sejam de dimensdes reduzidas, e
possuam concentracbes de impurezas relativamente altas com inomogeneidades
provocadas por variacdes no diametro. Estas limitacdes existem devido as proprias
caracteristicas fisicas do equipamento.

- Dimensoes reduzidas da zona quente e da camara de crescimento

- Inexisténcia de sistemas de vacuo e de purificacdo de gas de arraste e de controle
automatico de diametro.

A aplicacdo do campo elétrico no crescimento de silicio ndo era possivel até entéo,
devido a ndo se conseguir um contato elétrico com o cadinho, e qualquer tentativa de um
contato via fase fundida com algum condutor metalico também se mostrava impossivel,
porque o silicio fundido ataca quimicamente e dissolve a maioria desses contatos.

Empregou-se entdo um contato com um eletrodo também de silicio, onde o mesmo
agia como uma segunda semente. Este contato foi introduzido através de uma abertura
auxiliar, na ponta de uma haste de alumina. Este eletrodo foi ligado a uma fonte DC, sendo
gue o cristal estava ligado a outra polaridade da fonte através do dedo frio e de um contato
movel. Este sistema é empregado quando se quer aplicar um campo elétrico durante o
processo de crescimento. Neste processo o eletrodo é introduzido na fase fundida préximo
a borda do cadinho.

7

Figura - 7.7 Sugestdo da montagem de varios eletrodos no forno Kokusay DP-1300A.
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Tal montagem apresenta a desvantagem de que a area da secc¢édo transversal deste
eletrodo de silicio € pequena para a corrente que o atravessa, provocando desta forma um
superaguecimento deste no ponto de contato, 0 que provoca 0 seu rompimento, por causa
da alta densidade de corrente e da dissipacdo de calor por efeito Joule neste ponto (Pj =
GLAJZ). A Unica forma disponivel para corrigir este problema seria pela injecdo de
corrente, paralelamente por varios eletrodos similares de forma diminuir a densidade de
corrente e distribuir melhor o calor do efeito Joule. Mas isto s6 seria possivel abrindo-se
novos orificios na carcaca do forno para penetrar outros eletrodos de silicio, conforme
mostra a Figura - 7. 7.

Ensaios de fuséo da liga:

Apds a pesagem dos materiais, estes foram postos num cadinho de quartzo com
um susceptor de grafite e levados para dentro do forno para fusdo. O forno foi ligado e o
material foi conduzido a fusdo por trés tentativas. Sendo que, a primeira foi mal sucedida
(devido a sublimacgéo do germénio na forma de pd) e somente na Ultima tentativa € que se
obteve éxito completo, conforme sera descrito a seguir:

19 Ensaio

Uma massa de 312.8565 g de silicio sélido foi misturada com 201.9732 g de
germanio sélido e também na forma de pd, fazendo uma carga total de 514.8297 g, a qual
foi posta num cadinho de quartzo e num susceptor de grafite e levado ao forno Kokusay
DP-1300A para fusé@o e puxamento do cristal pelo método Czochralski.

O forno foi ligado e levado a temperatura de fusdo da liga, porém, em torno de
1000°C o germanio em p6 comecou a sublimar devido a sua elevada pressdo de vapor, e
0 gas formado comecou a poluir a sala e por isso foi interrompida a fuséo, para ser
efetuada posteriormente com a possibilidade de se usar um campo elétrico para resfriar o
fundido e o cristal, pelo Efeito Peltier, a fim de se evitar a segregacao do germanio na
matriz de silicio.

20 Ensaio

Neste segundo ensaio partiu-se com o mesmo material do primeiro ensaio, isto
€, novamente com uma massa inicial de 312.8565 g de silicio s6lido, apenas substituindo
0 germanio em po6 por germanio sélido em pedras, ou seja com 201.9732 g de Ge,
fazendo um total de 514.8297 g de material, para manter a mesma relagéo de 80 Si : 20
Ge (porcentagem atbmica) e massa igual ao primeiro ensaio.
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Conseguiu-se fundir a liga, no entanto ndo foi possivel evitar a segregacéo,
devido a problemas no forno, apesar de se tentar usar o campo elétrico. Pois ao se tentar
aplicar o campo elétrico o eletrodo partiu no meio do experimento, e o crescimento do
cristal ndo pode ser efetuado, mas de qualquer forma conseguiu-se fundir o material, e
observar os seus habitos térmicos de aquecimento e resfriamento, os quais forneceram
informacdes valiosas para as futuras experiéncias. O material obtido esta mostrado nas
fotografias das Figuras - 7.8 e 7.9; onde pdde-se observar distintamente a separacdo das

fases do Si e do Ge.

Figura - 7.8. Liga de Si-Ge, vista frontal (2° ensaio)

Figura - 7.9. Liga de Si-Ge, vista superior (2° ensaio)
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39 Ensaio

Neste ensaio resolveu-se portanto aproveitar o material do segundo ensaio para
uma nova tentativa de fusdo aplicando-se um campo elétrico. A massa foi completada de
forma a ter-se 284.32 g de silicio e 181.12 g de germanio num total de 465.44 g de material
onde a relagdo de massa entre e silicio e germanio passou a ser Si : 1.569 Ge ou uma
relacdo entre porcentagem atdbmica de Si 80.2085 : Ge 19.7915. Este procedimento foi
feito pelo fato de ndo haver uma disponibilidade muito grande de germanio sélido, para
poder-se completar a carga minima de operacgédo do forno que é de 0.5 Kg.

Aplicou-se o campo elétrico e obteve-se uma liga com uma segregacdo muito
menor do que no 22 ensaio conforme mostra as fotografias das Figuras - 7.9 e 7.11. Porém
apos o inicio do processo de puxamento, quando ja se havia obtido uma liga policristalina
de aproximadamente 3.0 centimetros de comprimento por 1.0 centimetro de diametro, com
um campo aplicado na polarizacdo + semente / - fase fundida (Figura - 7.10), aconteceu
um imprevisto; o dedo frio veio a soltar-se do engate no crescedor. Neste ponto o
crescimento teve de ser interrompido, e a liga ndo pode ser retirada da fase fundida. As
Figuras - 7.10 e 7.11 mostram a fase fundida com o material obtido.

Impedidos de prosseguir o crescimento, desligou-se o forno, e o fundido que ficou
no cadinho foi resfriado com a ajuda do campo elétrico, pois se deixou a fonte ligada com
tensdo de 11,0 Volts e corrente de 10 Ampéres, atravessando a semente e o eletrodo. Foi
obtido entdo um padrdo de resfriamento diferente, (devido ao efeito Peltier) daquele
encontrado no segundo ensaio, conforme mostra as Figuras 7.9 e 7.10. Observando o
fundido pbéde-se ver que as fases de Si e Ge ndo sao tdo distintas quanto no segundo

ensaio.

Figura - 7.10. Liga de Si-Ge, vista frontal (3° ensaio)
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Este resultado se deve a atenuacdo da segregacdo pelo efeito Peltier. Quanto ao
fundido que ficou no cadinho, este foi resfriado com a ajuda do campo elétrico, onde se
pbde observar a olho nd, apenas um setor dele onde a segregacéo € visivel, isto se deve a
assimetria do campo elétrico e conseqiientemente do efeito Peltier. Pois como os eletrodos
estavam numa posicgéo diferente do eixo de simetria do cadinho, observa-se que a atuacao
do campo elétrico e por sua vez a acao do Efeito Peltier foi irregular na homogeneizacao
do germanio na matriz de silicio. E isto explica por que a liga apresenta o lado esquerdo
razoavelmente homogéneo a olho ni e o lado direito com uma fase de germanio
aparentemente quase pura.

Figura - 7.11. Liga de Si-Ge, vista superior (3° ensaio)

7.5 - Tentativa de homogeneizacéo daliga de Si-Ge

Existem varios critérios para se fazer a homogeneizacdo de um material. O
critério termodinamico, o morfolégico, o critério de fluxo de calor, o cinético e o estrutural
para a formacéo de vidros (Cahn 1983). Para as propostas deste trabalho foi escolhido o
critério morfolégico.

O tempo necessario para este recozimento foi estimado a partir da dimenséao
media das microestruturas presentes. Pois estas eram alongadas, com um espagamento
entre si de aproximadamente 1,0 um, cuja dimenséo foi tomada como base de calculo
para este tempo segundo a expressao (7.1), extraida a partir da Figura - 7.12.
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Figura - 7.12. Variacdo da concentracdo de soluto numa liga inomogénea (modelo

senoidal)
X'n(t) =X
~-In(—-——2
. ( X =X, ) (7.18)
B 47°D
onde:

I: € a dimenséo dos espacamentos das microestruturas.

Xo: € a concentracdo média do germanio na matriz de silicio.

Xom(t): € a concentracdo inicial de pico do germanio sobre as microestruturas da matriz de
silicio.

Xfm(t): € a concentracéo final de germanio desejada para a matriz de silicio.

Dsi.ce: € 0 coeficiente de difusdo do germéanio no silicio na temperatura em que se deseja
fazer o recozimento, que é dado por:

D = Do .e-E/KT (7. 19)

onde:

E =7.5302892. 10719

Do = 1535 cm2/s (McVay 1973)

k = (constante de Boltzmann) 1.38041 . 10-23 J/K = 8.3122 J/Kmol

T: é a temperatura em que se deseja recozer o material, que no caso foi de 1300°C

D: é o valor do coeficiente de difuséo do soluto (Ge) no solvente (Si) na temperatura de
tratamento (1300°C) = 10-12 cm2s.

Portanto substituindo-se os valores acima na expressoées (7.1) e (7.2) tem-se:
t=1In (0.2 /2.1) 12/ [4 x (3.14159)2 10-12] (7. 20)
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cujo resultado é:
t = 5,9561758423.44 . 1010s (7.21)

que corresponde a 1888,691 anos.

A tentativa de homogeneizar a liga obtida pela técnica Czochralski, foi feita por
meio de um recozimento isotérmico a 1300°C. Encapsulou-se amostras da liga em
ampdlas de quartzo num vacuo de 10-6 torr e levou-se ao forno F-1700 da EDG, para
efetuar o recozimento durante (64 horas e quinze minutos) quase trés dias completos.

Ao retirar-se as ampolas de quartzo (contendo as amostras) do forno, observou-
se que uma delas estava achatada e a outra ndo. Isto pode ser explicado pela qualidade
de vacuo que cada uma teve, ou pela espessura de cada ampola, a qual favoreceu o
achatamento devido o amolecimento do quartzo em altas temperaturas. Apds a analise
guimica e microestrutural da amostra recozida, concluiu-se que esta tentativa era inutil,
mesmo a 1300°C (aproximadamente a 100°C do ponto de fusdo do silicio), o que

confirmou os calculos realizados acima.

7.6 - Preparacdo das amostras das ligas para caracterizacao

Apés a fusdo, o material obtido foi preparado para ser observado e analisado
guimicamente no microscopio eletrénico digital Zeiss - DSM-960 conforme descreve-se
sequir:

7.6.1 - Usinagem

O fundido foi cortado em 5 fatias, com serra de diamante, e em seguida tentou-se
realizar o polimento das superficies das fatias do material fundido, com lixas 320, 400 e
600, mas ndo foi possivel por causa da dureza do material, e porque o tempo necessario
para isso seria muito longo. Por isso se optou em usar um rolo esmeril para fazer este
polimento mecanico, e em poucos minutos cada face se apresentava plana e espelhada.
Depois disso o material foi encaminhado para o polimento e ataque quimico

7.6.2 - Polimento

Uma vez que as superficies do material tinham sido aplanadas, fez-se o polimento
de alta qualidade, comecando com as lixas, 320, 400, 600, por aproximadamente 1 hora
em cada lixa, e depois se aplicou o 6xido de cromo (abrasador de metais), e com leve
movimentos sobre a superficie de um feltro, adaptada num polidor giratério (DP 9U
PANTEC STRUERS/Panambra Industrial Técnica S. A.), durante 15 minutos, fez-se o
polimento final. Em seguida, o material foi lapidado com p6 de Alumina (0.05um) sobre um
tecido especial num outro polidor giratério, por 15 minutos também.
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7.6.3 - Ataque Quimico

Neste procedimento foi preparada uma solucéo contendo acido hidrofluérico (HF) e
acido nitrico (HNO3) na propor¢édo de 1:4 em volume, num total de aproximadamente
100ml e mergulhou-se as superficies (a serem observadas no Microscépio Eletronico) em
tempos de 5, 10, 15 e 30 segundos, e foi observada a evaporagdo de um gas amarelo
escuro (possivelmente HNO2 ou H2SiFg). Ao final desta operagdo notou-se que o
polimento ideal era feito a um tempo de 15 segundos, e o ataque quimico ideal a um tempo
de 30 segundos. Pois nestes tempos o aspecto final de uma superficie era espelhada e
da outra mostrava os contornos das microestruturas cristalinas.

Apés a fusdo, as ligas de Si-Ge obtidas pelas varias técnicas em varios ensaios
foram metalograficamente analisadas no microscépio eletrénico digital Zeiss DSM-960 e
comparadas umas com as outras a fim de encontrar-se a melhor técnica. Para isto varias
amostras destas ligas foram quimicamente analisadas por técnica EDX pelo sistema de
analises EDS/EDX Link QX 2000 acoplado ao microscépio eletrbnico para constatacédo da
fusdo, formacédo e composicdo da liga, microestrutura dos ndcleos cristalinos, verificacdo
dos fendmenos de nucleacdo, crescimento e segregacdo, onde foram obtidas as
micrografias.

Em seguida a liga foi quebrada e o seu p6 foi processado por técnicas
ceramicas; convencional ou de "metalurgia" do p6 e Hot-Pressing para obtencdo do
termoelemento, conforme sera descrito detalhadamente a seguir:

7.7 - Obtencdo das CERAMICAS: Procedimentos dos
processamentos ceramicos

Os principais processos de obtengdo de ceramicas a partir das ligas de Si-Ge
podem ser divididos em trés classes de sinterizacdo, que difere na forma inicial do pé e/ou
na técnica de sinterizagdo. As ceramicas das ligas de Si-Ge foram obtidas por trés técnicas
de sinterizacao diferentes: pelo método PIES (Pulverized and Intermixed Elements of
Sintering), pelo procedimento ceramico convencional, e pela técnica prensagem a quente
(Hot-Pressing). Em cada uma destas técnicas de processamento, 0 po da liga foi dopado
misturando-se este com pé de boro amorfo e depois prensado, para obter-se elementos
ceramicos semicondutores tipo-p. Uma amostra preparada pela General Electric por meio
da técnica de prensagem a quente, foi usada como padrdo de comparacao.

7.7.1 - Formacéo da liga e sinterizacdo dos p6s misturados, pelo Método dos
Pés Discretos ou PIES (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering)

Nesta técnica a tentativa de preparacdo da ceramica termoelétrica foi feita a partir
dos pds dos elementos silicio e germéanio da seguinte forma:
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Pesagem, preparacédo da mistura e dopagem dos poés de Si e Ge:

A pesagem dos p6s de silicio e de germanio, foi feita na propor¢cdo SiggGeoqg +
Dopantes, conforme descrito no item (7.2) deste capitulo. O tamanho médio de suas

particulas eram de 5um. O dopante usado foi p6 de boro.
Andlise Sedigréfica:

A andlise sedigrafica dos pds de silicio e germénio foi feita, num equipamento
Sedigraph - 5100 (Micromeritics) para determinacdo da distribuicdo e do tamanho médio
das particulas, a fim de se refinar o processamento ceramico. Estes p6s apresentaram os
perfis de distribuicdo mostrados na Figura - 8.1, para duas medidas feitas.

Moagem:

Os p6s dos elementos foram moidos separadamente no moinho cilindrico
(VIBROMIL) por 8 horas. Este possuia um recipiente cilindrico de agata fechado de
aproximadamente 15 x 35 cm de comprimento, contendo duas pequenas bolas também
de 4gata, com 5 cm de didmetro para moagem. Esta moagem foi realizada em atmosfera
protetora (arg6nio) e a carga empregada néo foi superior a 20 gramas. Este procedimento
foi usado para prevencéo de oxidacdo do material.

As bolas possuiam tamanhos diferentes para acelerar o processo e
conseqglentemente reduzir o tempo de moagem. Estes moinhos sdo acomodados em
mancais ligados a motores onde através de movimentos circulares ocorre o processo de
moagem conforme mostra a Figura - 7.1.

Para reducdo das ligas de Si-Ge ja dopadas, usou-se dois moinhos (com
conjuntos de bolas) separadamente um para a liga tipo - p (dopada com Boro - B) e outro
para a liga tipo - n (dopada com fésforo - P). Este procedimento foi usado para evitar a

contaminacdo do material com diferentes elementos de dopagem.
Separacdo granulométrica:

Apds a moagem os poés foram peneirados e os graos maiores foram novamente
moidos até que todo o material foi reduzido a um tamanho menor do que 38um. Apds

estas operacbes estes pos foram misturados conforme a descricdo do item 7.3 num
recipiente cilindrico igual ao mostrado na Figura - 7.1 por um periodo de 4 horas.
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Compactagdo ou prensagem:

A compactacédo foi feita numa prensa uniaxial a frio (Schulz - Mod. 30 Ton),
tendo sido o p6é da mistura depositado dentro de uma matriz de ago inoxidavel (VC-131) e
prensado com pressbes de 200, 300, 350, 450 e 600 MPa, para cada amostra
preparada, onde foram obtidos compactos cilindricos de dimensdes médias de: ¢ = 6 mm
de didmetro por 14 mm de comprimento e depois foram levados a uma prensagem
isostatica todos com a mesma pressdo usada na prensagem uniaxial, para evitar os
problemas de distribuicdo irregular de pressdo na compactacdo uniaxial. Usou-se como
lubrificante e desmoldante nitreto de boro na forma de p6. A Figura - A6.4 e A Figura - 7.13
mostra o desenho da matriz e da prensa usada.
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Figura - 7.13 Desenho esquematico da prensa hidraulica uniaxial usada na compactagéo
(Marca: SCHULZ - Mod. 30T)

Infelizmente ndo foi possivel obter as medidas de densidade do compacto
verde em consequéncia da fragilidade do mesmo, apresentada antes da sinterizacao.

Medidas da densidade:

As densidades foram obtidas pelo método de pesagem com imersdo (método
de Arquimedes) e estao apresentadas na Tabela - VIII.14 e dispostas no grafico da Figura -
8.49.
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Figura - 7.14. Esquema do forno de sinterizagdo usado no método dos Pds Discretos ou
PIES.

A sinterizagdo foi realizada num forno de camara cilindrica sob vacuo (10‘4 -
10-2 torr) durante 1,5 a 2,0 horas, a temperatura entre 1200°C a 1300°C. A Figura -
7.14 esquematiza e detalha o forno usado e apresenta o seu aspecto externo.

7.7.2 - Processamento ceramico Convencional da liga de SigyGe,g

Uma vez obtida a liga de SiggGes( inicialmente pela técnica Czochralski com
campo elétrico aplicado, amostras possuindo uma homogeneidade razoavel (satisfatoria)
foram quebradas e moidas para processamento ceramico, cujo po apresentou uma
densidade de (2,9865 +0,0004)g/cm3. A preparacdo da ceramica termoelétrica foi feita a
partir deste pd percorrendo as seguintes etapas para O processamento ceramico
convencional:

Britagem do material:

O fundido obtido pela técnica de crescimento Czochralski foi quebrado em
particulas de até 1,0 mm aproximadamente conforme mostra o desenho da Figura - 7.15.
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Figura - 7.15. Desenho do aparelho de britagem usado na quebra da liga de Si-Ge;

material: agco inox VC - 131; dureza: 57-62 RC - temperado e tratado termicamente.

Separacdo granulométrica convencional ou peneiramento:

Apés a quebra e a britagem do material da liga obtido por técnica Czochralski,
este foi levado para o processo de separagdo granulométrica, num jogo de peneiras. Fez-
se a separacdo granulométrica convencional dos grdos usando-se um sistema de peneiras
da Bertel (Bertel Indistria Metallrgica Ltda) com diminuicdo gradual das aberturas ou
tamanho das malhas, até a abertura minima de 38um, agitadas, em agitador mecéanico
(BERTEL), pelo mesmo mecanismo de vibracdo do moinho vibratério. Obteve-se as
seguintes proporcdes em peso para os diferentes tamanhos de particulas resultantes da
britagem, conforme demonstra a Tabela - VII.1:

Apds o processo de britagem o material foi levado para moagem num moinho

vibratério, com almofariz e bolas de agata.
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Tabela - VII.1. Propor¢cdes em peso para os diferentes tamanho de particulas
obtidos ap6s a britagem na separacao granular em peneiras

(Massa total usada = 127,61 g, com uma tara de 160,799)

Peneiras Bertel Massa (Q)
Abertura (mm) | USS/ASTM TYLER/MESH Retido Passado
1.00 18 16 33.95 93.65
0.5 35 32 19.75 73.64
0.106 140 150 48.36 24.52
0.075 200 200 7.17 16.38
0.045 325 325 6.90 9.40
0.038 400 400 7.24 1.64

Moagem ou reducéo granular:

Como procedimento corrente em metalurgia do po, o primeiro passo apés a
obtencdo das ligas consiste na reducao granular do cristal, em particulas até o tamanho
(granulacdo) desejado. Como ja visto € influente o tamanho das particulas usadas na
compactacdo dos elementos. As técnicas de moagem sao varias, contudo, quando se trata
de materiais dopados a serem usados em dispositivos eletrdnicos, a primeira preocupacao
com a reducao desses elementos é no que diz respeito a contaminacao. Neste sentido, Mc
Vay et al (1974) realizaram importantes estudos sobre os diferentes procedimentos de
moagem e os graus de impurezas associados a eles. Dentre varias técnicas avaliadas por
Mc Vay, a Unica nao contaminante seria a "Reducédo a Laser" (vide Tabela - VII.2) Contudo,
0s sistemas conhecidos de reducéo a laser ndo permitem o controle do tamanho de gréo
das particulas, sendo assim, esta técnica é descartada para a concretizacdo dos objetivos
deste trabalho. As demais, todas em menor ou maior grau ocasionam contaminacdo ao
material moido.

Na necessidade de escolha, optou-se pelo sistema de moinhos de bolas de
agata, que dentre as demais técnicas de reducdo mecanica estes moinhos apresentam
baixissimos indices de contaminacao (vide Tabela - VII.2).

Por outro lado Duncan et al (1990) realizou estudo sobre o acréscimo de
estanho e chumbo as ligas de Si-Ge, para aumentar a condutividade elétrica e observaram
gue a condutividade térmica era diminuida em 10%. Baseado neste estudo sugere-se o
uso de bolas de chumbo ou estanho (mergulhadas na temperatura do nitrogénio liquido
para aumentar sua rigidez) ao invés de bolas de &agata ou alumina, para que a
contaminagcdo que houver no processo de moagem contribua para uma melhor eficiéncia
final da liga.
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Outra dificuldade que deve ser superada consiste na perda da concentragcéo
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(acima de 8 hs). Pois no processo de redugédo mecanica, ocorre uma rapida diminuigdo dos
teores de dopante do cristal, conforme mostra a Figura - 7.16.

Algumas das formas de se compensar as perdas do nivel de dopagem sao
feitas através de pequenas adi¢cdes dos elementos (Boro B e Fésforo P) junto a matriz de
sinterizacdo, antes do processo de compactagcdo, esta alternativa porém possui a
desvantagem de nédo se ter um controle rigido do grau de dopagem. Uma outra alternativa
porém, é deixar o processo de dopagem para uma etapa posterior a moagem conforme

descrito no item dopagem.
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®
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Figura - 7.16. Variacao do nivel de dopagem com o tempo de moagem.

O material (policristalino previamente fundido) foi moido a fim de reduzir o
tamanho médio das particulas para o intervalo entre 0.01 a 10 microns, num moinho
vibratério MLW (110 V, tipo KM-1 da VEB - Metallverarbeitung) durante varios dias (1-5
dias).

Na primeira tentativa de moagem observou-se uma possivel oxidagédo do p6 o
gual mudou sua cor de cinza escuro para marrom escuro. Isto aconteceu porque ndo usou-
se nenhum recurso para evitar a oxidacdo, ou seja a moagem foi feita em atmosfera
ambiente. Contudo alguns autores sugerem a moagem Umida usando-se tolueno ou xileno
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como atmosfera de moagem (Penn 1972). Por outro lado a moagem sob atmosfera inerte
(argbnio) também pode ser feita com a vantagem de nao haver contaminacao do pé.

Apds a moagem fez-se uma nova separagao granular convencional usando-se
0 mesmo sistema de peneiras, também com diminuicdo gradual da malha, até a abertura
minima de 38 um, da mesma forma que antes. O restante do material que ficou retido foi
novamente britado, moido e peneirado, até passar todo ele, por esta Ultima peneira de
malha mais fina. O p6 passante através desta peneira foi levado em seguida para analise
por técnica de sedigrafia, para determinacdo do tamanho médio e da distribuicdo do
tamanho das particulas conforme sera descrito a no item 8.3.1.2;

Lavagem do p6 da liga com HF por filtragem rapida:

Apds a primeira tentativa de moagem, detectou-se impurezas no pé moido. Ou
seja, houve aparentemente uma oxidacdo do material (reagéo do silicio com o oxigénio do
ar).

HF (fluxo continuo)

funil de

plastico p6 da liga de SiGe + impurezas

borracha de vedagao

/

esponja sintética éj ii
fiItrg ) T
Baldo de antiacido
Kitassato d
plastico,
Bomba de

( HF + 6xidos + impurezas ) vacuo

Figura - 7.17. Montagem do aparelho de filtragem rapida para lavagem do p6 da liga

Pareceu curioso que a energia fornecida pelo choque da esfera de dgata com o
material contido no moinho vibratério, fosse capaz de produzir uma fina camada de 6xido
de cor marrom escuro sobre as particulas do p6. Tornando-se necessario a lavagem deste
pé com alguma substancia que apenas atacasse 0 0xido e deixasse 0s elementos da liga
livres. A substancia recomendada para isto € o acido fluoridrico, pois este reage com os
oxidos do silicio e do germanio e deixa-0os seus respectivos elementos livres para
utilizacdo. Desta forma a lavagem foi feita usando a montagem mostrada na Figura - 7.17.

Apés a lavagem com acido, o p6 foi ainda lavado com toluol (pois este é
solvente do HF) para tirar o excesso de acido e secado numa estufa a vacuo para eliminar
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os residuos, pois como o toluol é volatil a operacdo de evacuacdo tornou-se bastante
eficiente, e o resultado foi um pé de Si-Ge quase que totalmente puro.

Notou-se que, quando o toluol misturado com agua era despejado sobre o po
da liga com oxidacao superficial, num bequer por exemplo, a agua dispersava o 6xido, e o
toluol que tem um aspecto oleoso ndo se misturava muito bem com esta (agua e toluol séo
guase insollveis), mas servia para encapsular o p6 puro (por um fenbmeno de tensédo
superficial) fazendo-o ficar por um tempo em suspensao na forma de goticulas, separadas
do 6xido, mas que logo se precipitava no fundo do recipiente, quase que totalmente livre
deste, enquanto que, o 6xido permanecia em suspensao (totalmente disperso na agua).

Este fenbmeno mostrou-se Gtil na separacdo do 6xido do semi-metal no caso
do p6 da liga de Si-Ge. Pois despejando-se vagarosamente a agua do bequer, e
repetindo-se o procedimento descrito acima por varias vezes, foi possivel remover quase
todo o 6xido do material. Em seguida foi necessario porém secar o p6 em estufa a vacuo
para remover o toluol remanescente.

Andlise sedigréfica:

O p6 passante através da Ultima peneira aquela de 38um de abertura menor foi
analisado por técnica de Sedigrafia num equipamento Sedigraph - 5100
(MICROMERITICS) para determinacao da distribuicdo e do tamanho médio das particulas,
o qual apresentou o perfil de distribuicdo mostrado na Figura - 8.38.

Aproximadamente 0.5g do p6 da liga de Si-Ge foi dissolvido num bequer
contendo 25 ml de &gua destilada, com uma gota de sal de amonio do A&cido
policarboxilico, o qual foi usado como defloculante. O PH ficou entre 10.0-11.0. Em
seguida todo o contetido do bequer foi dispersado por ultrassom durante 1.0 minuto.
Tempo no qual resultou no aparecimento do mesmo 6xido observado na moagem, ou seja,
uma cobertura de cor marrom caracteristica surgiu sobre as particulas do p6 que se supbs
ser algum dos 6xidos do silicio (SiO ou SiO5, vide Tabela VII.3).

Tabela - VII.3 Comparacao dos fenédmenos de oxidagado do p6 de Si

com o daliga de Si-Ge.

Moagem do silicio na presenca do ar | Ultrassom na disperséo do silicio ou
(contendo O») Si-Ge em H-,0 para sedifgrafia
Si+ 05 => SiO) Si + 2H,0 => SiO5 + 2H5
ou ou
2Si+ 0, =>2 SIiO Si + H,O => SiO + H»
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Tanto num caso como no outro, este 6xido se mostrou mais fino (particulas
muito menores) e menos denso que o po da liga, ou que o pé de silicio puro, o qual logo se
precipitou no fundo do bequer. Além disso este 6xido mostrou-se mais "solavel" inclusive
em agua do que o restante do p6, ficando em suspensédo e sO precipitou-se depois de
muito tempo sobre o p6 da liga (ou de silicio) que ja estava no fundo.

Como o aparecimento do mesmo 6xido se deu também na dispersao do silicio
puro feito com ultrassom, quando se fez a sedigrafia dos pdés usados na técnica PIES,
conclui-se que: talvez fosse silica (SiO9) ou monéxido de silicio mas a constatacéo final s6
pbéde ser feita por meio da analise de espalhamento de Raios-X.

Contudo segundo referéncia do Merck Index (No. 8327 - Silicon, 8.2) a forma
amorfa do p6 de silicio apresenta-se numa cor marrom escuro.

Dopagem:

Uma quantidade de 8,97 g do pé da liga de Si-Ge foi misturado com 0,89 g de
p6é de boro amorfo, para dopagem da ceramica na sinterizacdo e producdo de um
termoelemento tipo-p.

Prensagem e compactacao uniaxial a frio do p6 daliga:

Uma vez constatado o tamanho médio e obtido a distribuicdo ideal das
particulas pela técnica de sedigrafia, o p6é da liga foi processado conforme descreve-se a
sequir:

Apés a dopagem, o p6 moido foi umedecido com toluol, o qual foi usado como
ligante deste p6 para a compactacdo e também como lubrificante da matriz de
compactacédo, devido as suas caracteristicas quimicas e fisicas (hidrocarboneto de aspecto
oleoso), no lugar do nitreto de boro ou pé de grafite (normalmente usados como
desmoldante).

A compactacdo ou a prensagem a frio foi feita numa prensa uniaxial (SCHULZ,
Mod. 30T) a uma pressdo de 600MPa, usando-se uma matriz de ago VC-131 retificada,
onde foram obtidos compactos cilindricos de dimensdes médias ® 14 X 6 mm de
espessura. Em média a pressdo usada na compactagdo foi de 5.0 toneladas por um
tempo de 5.0 minutos, porém observou-se que, a medida que diminuia-se a massa
contida na matriz, a pressao necessaria para obter-se um compacto mais resistente, era
menor. Em todo caso 0s compactos obtidas por este processo de prensagem sdo muito
frageis, de dificil manuseio e ejecéo da matriz.
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Tabela - VII.4 Resultados obtidos na compactag&o uniaxial a frio do p6 da liga SiggGesyq

Peso Tempo Massa do Espessura m/e=d. A Densidade
(Ton) (min) compacto final do (g/cm) (g/cm3)
(9) compacto
(cm)
6.0 5.0 3.004 0.945 3.179+0.003 | 2.065 + 0.002
6.0 20.0 2.429 0.698 3.480+ 0.004 | 2.261 + 0.003
6.0 20.0 2.206 0.650 3.394 + 0.004 | 2.205 + 0.003
5.0 - 1.341 0.435 3.083 + 0.006 | 2.003 + 0.004
5.0 - 1.465 0.469 3.124 + 0.005 | 2.029 + 0.004
4.0 - 1.545 0.502 3.077 + 0.005 | 1.999 + 0.003
3.5 - 1.718 0.550 3.124 + 0.005 | 2.029 + 0.003
3.5 - 1.204 0.400 3.010+ 0.006 | 1.955 + 0.004
3.5 - 1412 0.448 3.152+ 0.006 | 2.047 + 0.004

Para evitar a quebra dos compactos no transporte das mesmas, sugere-se
portanto que a prensagem seja feita no mesmo local do forno de sinterizacao.

A Tabela - VII. 4, mostra os valores usados e o0s resultados obtidos na
prensagem. Os dados da Tabela - VII. 4 foram obtidos ap6s a compactacédo, a massa de
cada compacto, foi medida numa balanca analitica (Marca: Helmac HM 100) e a sua altura
foi medida por um relégio medidor de espessura (Mitutoyo: 0.01-10 mm, Nro. 2046-08)
calibrado sobre uma placa plana de vidro onde estava apoiada o compacto. O diametro de
cada compacto era fixo e foi atribuido o seu valor pelo didmetro interno da matriz de
compactacdo que era de 1.40 cm.

E certo que a densidade obtida é aparente e o método é um tanto rudimentar,
mas fornece um dado importante na previsdo da densidade final apos a sinterizacao. Estas
medidas prévias de densidade foram obtidas da forma descrita acima devido a fragilidade
dos compactos, as quais nao possibilitaram o uso de métodos mais sofisticados e mais
precisos. Tendo sido considerado como satisfatério para as previsdes desejadas.

Como exemplo tem-se a densidade aparente apés a sinterizacdo, do segundo
compacto da Tabela VII.4. Que para uma massa de (2.284 + 0.001) g e uma espessura
de (0.720 + 0.001) cm, a densidade de (2.061 + 0.004) g/cm3 demonstra que a
evaporacao do ligante (toluol) proporcionou uma diminuicdo desta densidade em relacdo
ao valor inicial de (2.261 + 0.003) g/cm3, e um aumento na espessura em relagdo ao
valor inicial de 0.698 cm, produzindo conseqiientemente um aumento de ~ 8,846% na
porosidade do material. A massa do ligante evaporado foi de : 2,429 - 2,284 = 0,145q).
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Sinterizacdo Convencional:
a) Sinterizacao num forno a vacuo (EDG - FIV)

A principio se tentou fazer a sinterizagdo dos compactos num forno FIV - EDG a
uma temperatura de 1000°C por 12 horas (Figura - 7.18 e 7.19), com uma evacuacéao de
68 mm de mercurio (Hg) feita por uma bomba de vacuo mecanica (IBAV - Sao Carlos -SP,
Mod. BRD - 12, n. 84 0716). Contudo a sinterizacdo nao foi atingida apesar do vacuo
oferecido pelo forno ser razoavel, e de no lugar haver-se saturado a atmosfera interna do
forno com argbnio comercial apds a evacuacao. A vedacgédo oferecida por este forno era
suficiente (muito melhor do que a do forno EDG F-1700 usado em outras tentativas de

fusdo da liga).

TCCu

1000

12 horas

| 3

| 4

1:36 13:36 t(horas)

Figura - 7.18. Programa usado na sinteriza¢ao a vacuo no forno EDG-FIV.

O motivo pelo qual ndo se conseguiu sinterizar a ceramica, € explicado pela
insuficiéncia térmica do forno EDG-FIV, pois este s6 atinge no maximo 1100°C e sé pode
trabalhar nesta temperatura poucas horas (porque se nao as resisténcias do forno podem
fundir-se). E a temperatura necessaria para a sinterizagdo estd em torno de 1200°C. A
temperatura de 1100°C encontra-se abaixo da linha solidus do diagrama de fase da liga
de Si-Ge, sendo a taxa de difusdo na fase soélida muito baixa (= 1O'lzcm2/S), era
necessario elevar a temperatura do material até a 1200°C, onde esta se encontra sobre a
mesma linha solidus para uma composicdo de 80:Si e 20:Ge, a fim de produzir uma
sinterizagdo na fase liquida, onde a taxa de difusdo do germanio no silicio € muito maior (~
10°cm?/s).
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Forno

=
£[N1 EDG - FIV

|

bomba

VACUO Argonio

Figura - 7. 19 Montagem do forno usado na tentativa de sinterizagdo a vacuo num forno
mufla EDG-FIV.

b) Sinterizacdo em amp6las de quartzo (evacuadas) num forno comum (EDG - F-1700)

Contudo optou-se em fazer ampdlas de quartzo evacuadas (= 106 torr),
contendo amostras do compacto verde, as quais foram inseridas no forno EDG-1700 (
Figura - 7.20) deixando-as a uma temperatura de 1200°C por um intervalo de tempo entre
2-2.5 horas. Desta forma consegui-se obter varias amostras ceramicas sinterizadas por
este método.

No forno: No compacto:
| | passivagdo protetora
ampola
quartzo Si02 (>800°C)
amostra Vacuo
I |

Figura - 7.20. Montagem do forno usado na sinterizacdo em ampolas de quartzo num
forno comum (EDG-F-1700)

As ampolas contendo as amostras ceramicas (compacto verde) foram
confeccionadas a partir de um tubo de quartzo policristalino. Um massarico de alta poténcia
(PM2D Model - B, da Bethlehem Bench Burner), montado sobre um torno Litton-USA foi
usado para fundir o tubo de quartzo e fechar as ampolas a vacuo, por meio de uma bomba
mecanica Balzers DUO - 1,5A e uma bomba turbo molecular também da Balzers modelo
TSH-060-220V. Este vacuo favoreceu o fechamento das ampélas.

154



Durante o processo de sinterizacdo a pressdo de vapor do boro fizeram as
ampolas estourar dentro do forno, quebrando-as. Mas as amostras puderam ser salvas a

tempo, antes de ocorrer qualquer oxidacdo e prejuizo.

7.7.3 - Técnica Hot Pressing

Tentou-se obter uma amostra ceramica sinterizada pela técnica Hot-Pressing,
no Instituto Nacional de Tecnologia (INT), no Rio de Janeiro, usando-se o Unico sistema
Hot-Pressing para altas temperaturas (> 1000°C) conhecido no pais.

Para isso uma matriz de grafite (MR-1032) de alta densidade foi confeccionada
em S&o Carlos e levada ao Rio para ser previamente testada num Equipamento Universal
de Ensaio Mecanico - MEM - EMIC de capacidade nominal de 2000 Kgf, usando-se uma
peqguena quantidade de alumina A-21 (fabricada pela Alcoa) na prensagem teste de 680
Kg.

O equipamento de prensagem a quente da Thermal Tecnology Inc. do INT foi
operado sob uma atmosfera de nitrogénio (de pureza 99,995%) a uma taxa de 25 NL/min,
sendo levado rapidamente a 800°C e depois vagarosamente até uma temperatura de
1350°C onde foi deixado durante 30 minutos para sinterizagdo do p6 da liga. Apés este
tempo o forno foi desligado e resfriado rapidamente com fluxo continuo de agua fria até a
temperatura ambiente.

Observou-se durante a elevacdo da temperatura de 250 a 500°C uma
dilatacdo do material, a qual produziu um aumento de pressédo, entretanto acima de 600°C
houve uma descompressao forgada, por causa da fusdo do material. Em seguida houve o
abaixamento da presséo aplicada devido a fusdo e o escorrimento do material para fora da
matriz danificando-a. A temperatura de 1350°C fornecida para a sinterizagdo foi
entretanto, demasiadamente alta, produzindo a fusdo completa do material, de forma que
soldou as partes da matriz inutilizando-a parcialmente. E assim a sinterizacdo ndo pode ser
concluida nem mesmo com outras tentativas, sendo necessario refazer algumas partes da
matriz.

De qualquer forma foi conseguido através do CTA, uma amostra usada como
padrdo em termos de ceramica de Si-Ge, para aplicagdo em geradores termoelétricos de
poténcia (GTE). Este material foi preparado e caracterizado pela General Electric em 1985
(Amano 1987 e Vining 1991). Conforme a descricdo fornecida, esta amostra foi feita a
partir de uma liga contendo 80%Si e 20%Ge (porcentagem atdmica), dopada com boro
para obter-se um semicondutor extrinseco tipo-p, a qual foi denominada de amostra GEP-
3, cujos dados de caracterizagéo estédo descritos no Anexo - A8.
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7.8 - Preparacdo das amostras das ceramicas para caracterizagéo

7.8.1 - Usinagem

As amostras obtidas pela técnica PIES foram cortadas e levadas ao polimento
ceramico conforme descreve-se no item abaixo.

As ceramicas obtidas pela técnica convencional foram coladas com cola Super-
Bonder nas faces planas de tarugos de aluminio previamente torneados, para serem
faceadas, isto €, usinadas com o objetivo de deixar as suas faces paralelas. Apés o
faceamento de um lado de cada compacto estes foram descoladas com acetona comercial
e coladas novamente com a outra face para garantir a planicidade e o paralelismos das
faces. Ap6s esta operacao obteve-se, compactos ceramicas com faces bastante paralelas.
Em seguida as ceramicas foram finalmente lavadas com acetona para tirar todo o residuo

de cola.

7.8.2 - Polimento Ceramico

Uma vez que as superficies das amostras das ceramicas tinham sido
aplanadas, fez-se o polimento de alta qualidade, comecando com as lixas, 320, 400, 600,
1000 e 4000 por um tempo de aproximadamente 1 hora em cada lixa, e depois se aplicou
0 6xido de cromo (abrasador de metais), e com leve movimentos sobre a superficie de um
feltro, adaptada num polidor giratério (DP 9U PANTEC STRUERS/Panambra Industrial
Técnica S. A)), durante 15 minutos, onde fez-se o polimento final. Em seguida, as
amostras foram lapidadas com p6 de Alumina (0.3 - 0.05)m e diamante (0.25 um) sobre
um tecido especial num outro polidor giratério, por 15 minutos também. (todas estas

operagOes foram feitas no Depto de Materiais da EESC).

7.8.3 - Ataque Quimico

Neste procedimento preparou-se uma solucdo de acido hidrofluérico (HF),
acido nitrico (HNO3), e acido acético glacial nas proporgoes de 5:3:3 em volume (reagente
CP4-A), num total de aproximadamente 100ml e mergulhou-se as superficies (a serem
observadas no Microscopio Eletronico) em tempos de 5, 10, 15 e 30 segundos, e
observou-se a mesma evaporagdo do gas amarelo escuro (possivelmente HNO2 ou
HoSiFg) semelhante a aquele observado no ataque quimico das ligas. Ao final desta
operacdo constatou-se que o polimento ideal foi obtido a um tempo de 5 segundos, e o
ataque quimico ideal a um tempo de 10 segundos, para se evidenciar as microestruturas.

Pois nestes tempos o aspecto final das superficies eram bem diferentes.
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Ceramica semicondutora

Corte cilindrico

em serra de diamante

Usinagem e acabamento final

Polimento ceramico

Polimento quimico Ataque quimico

Analise quimica . . . Caracterizagéo
EDS/EDX Microscopia eletronica

Caracterizacdo elétrica, térmica
(condutividade,
efeito Hall e Seebeck, etc)

microestrutural

Caracterizacdo mecéanica

(densidade, BET, porosimetria, etc)

Fator termoelétrico
de mérito ou nimero de
loffe x Temperatura

Figura - 7.21 Fluxograma geral contendo o resumo dos procedimentos de preparacgdo e

de caracterizacao das ceramicas termoelétricas (etapa comum a todas as técnicas)

Assim como as ligas, varias amostras destas ceramicas foram
metalograficamente estudadas, onde foi determinado o tamanho médio dos gréos e,
guimicamente analisadas por técnicas EDX no microscdépio eletrdnico digital Zeiss DSM-
960 equipado com o sistema de analises EDS/EDX Link QX 2000, onde foram obtidas as
micrografias (Figura - 7.21). A caracterizacdo do material em termos do nimero de loffe
também foi feita conforme sera descrito no capitulo VIl de resultados experimentais.
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Capitulo VIII

RESULTADOS EXPERIMENTAIS E DISCUSSOES

Introducéo

Neste capitulo sao apresentados os resultados experimentais obtidos na
caracterizacdo do material, desde os pds dos elementos precussores ( ou de partida) da
liga, até a preparacao das ceramicas. Com estes resultados, pretendeu-se analisar as
variacdes sofridas por estes pos e pela estrutura do material durante as varias etapas de
preparacao e processamento, tais como: fusdo da liga, tratamento térmico, sinterizacao
das ceramicas, etc, como também a eficiéncia de cada técnica de preparacéo e a eficiéncia
termoelétrica de cada ceramica obtida.

A discussédo de cada série de resultados, sera feita logo em seguida, junto com
0S seus respectivos resultados, para cada tipo de material obtido, conforme 0s processos
ja descritos nos capitulos V, VIl e VI

As medidas feitas foram as seguintes:

Pés dos elementos de partida da liga (seccéo - 8.1)

Com os po6s dos elementos foram feitos as seguintes caracterizagdes:
Caracterizagcdo microestrutural e quimica dos p6s dos elementos precussores:

- Densidade dos p6s dos elementos precussores da liga (fornecido pelo
fabricante);

- Medida da distribuicdo do tamanho das particulas por técnica de

sedimentacao: Analise Sedigrafica (no aparelho SediGraph - 5100 - Micromeritics);
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- Medida da éarea superficial por técnicas de sedimentacdo (no aparelho
SediGraph 5100 Micromeritics), porosimetria de mercurio (no aparelho Hg Pore Sizer 9310
- Micromeritics) e técnica BET (no AccuSorb 2100E - Micromeritics);

- Analise quimica dos p6s dos elementos precussores da liga (fornecido pelo
fabricante);

- Medidas dos parametros de rede dos pos dos elementos por técnica de
difrac@o de raios-X;

Ligas de Silicio-Germéanio (seccéo - 8.2)

A liga foi obtida por: a) fusdo num Arco-Voltaico, b) fusdo num Forno a Inducéo,
c) fusdo num forno a resisténcia e crescimento por técnica Czochralski; e para cada uma
das ligas obtidas por estas técnicas fez-se em seguida as caracterizacbes segundo a
sequéncia abaixo:

Caracterizagcdo microestrutural e quimica da liga:

- As medidas da densidade das ligas foram feitas por picnometria a hélio num
aparelho Multivolume Pycnometer 1305 - Micromeritics.

Este aparelho consiste de duas camaras de gas ligadas uma a outra por um
conduto, cujas entradas e saidas sdo reguladas por valvulas, a pressdao nas camaras
podem ser medidas por meio de um Unico medidor eletrénico de pressdo. Esta técnica
consiste em medir com precisdo o0 volume da amostra através da relacdo entre a pressao
de um gas nobre monoatémico (hélio) numa camara com a amostra e a pressdo do mesmo
gas expandido logo em seguida noutra camara sem amostra, onde as camaras possuem
volumes conhecidos e sdo comunicantes. A calibracdo do aparelho é feita com dois tipos
de medida, uma sem amostra, ou seja com o aparelho totalmente vazio, e a outra com uma
esfera de ago de volume conhecido, usando-se 0 mesmo procedimento de uma medida de
uma amostra real. Apés a medida do volume da amostra, esta é pesada e a densidade é
calculada.;

- Microscopia eletrénica (Microscopio Eletrénico Digital de Varredura DSM-960 -
Zeiss) e Optica (Fluoval - 2 - Carl Zeiss):

- Andlise microgréfica da liga;
- Analise quimica da liga por técnica de Dispersao de Energia de Raios-X
(EDX - Link 2000);

161



P6 da liga moida (secc¢éo - 8.3)

A liga de melhor qualidade foi moida e caracterizada da seguinte forma:

Caracterizacdo microestrutural do p6 da liga:

- A medida da densidade do p6 da liga foi feita por picnometria a hélio no
aparelho Multivolume Pycnometer 1305 -Micromeritics;

- Medida da distribuicdo do tamanho das particulas por técnica de
sedimentacao: Analise Sedigrafica (no aparelho SediGraph - 5100 - Micromeritics);

- Medida da éarea superficial por técnicas de sedimentacdo (no aparelho
SediGraph 5100 - Micromeritics), porosimetria de mercario (no Hg Pore Sizer 9310 -
Micromeritics) e técnica BET (no AccuSorb 2100E - Micromeritics);

- Medida dos parametros de rede dos pds da liga por técnica de difracdo de
raios-X;

Caracterizacéo fisica das ligas termoelétricas:

- Andlise Térmica Diferencial foi feita no aparelho DTA/DSC 2910 - Thermal
Analysis;

- A medida do calor especifico foi feita no aparelho DTA/DSC 2910 - Thermal
Analysis; ambos dotado de um sistema de analise computadorizado Thermal Analyst-2000
também fabricado pela Thermal Analysis Instruments.

Ceramicas termoelétricas sinterizadas (seccéo - 8.4)

Apés a caracterizacao dos pds dos elementos de partida e do p6 da liga, estes
foram processados ceramicamente pelas técnicas: PIES, Processamento Ceramico
Convencional e pela técnica de Prensagem a Quente. Para cada uma das ceramicas
obtidas por estas técnicas fez-se em seguida a caracterizacdo segundo a seqiiéncia
abaixo:

Caracterizagcdo microestrutural e quimica das ceramicas:

- A medida da densidade das ceramicas foram feitas por picnometria a hélio no
aparelho Multivolume Pycnometer 1305 -Micromeritics;
- Medida da microdureza Vickers (Microhardness Tester);
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- Medida da area superficial por tecnica de porosimetria de mercurio (no
aparelho Pore Sizer 9310 - Micromeritics) e técnica BET (no AccuSorb 2100E -
Micromeritics);

- Microscopia eletrénica (Microscopio Eletrénico Digital de Varredura DSM-960 -
Zeiss) e Optica (Fluoval - 2 - Carl Zeiss):

- Andlise microgréafica da ceramica;

- Medida da distribuicdo e do tamanho dos grdos e calculo do tamanho
médio dos graos;

- Andlise quimica das ceramicas por técnica de Dispersdo de Energia de
Raios-X (EDX - Link 2000);

Caracterizacéo fisica das ceramicas:

- Medida da condutividade elétrica e do efeito Hall;

- Medida do coeficiente Seebeck;

- Medida da condutividade térmica;

- Medida do calor especifico (no aparelho DTA/DSC 2910 - Thermal Analysis);
conforme serd visto a seguir:

8.1 - P6s dos elementos de partida da liga

Neta secgdo sera descrito a caracterizagdo dos pds precusores da liga de Si-
Ge,
para comparacao com o p6 do material fundido posteriormente.

8.1.1 - Caracterizagdo microestrutural e quimica dos p6s dos componentes da
liga

A caracterizacdo dos poOs de partida se faz necessaria por duas razdes: uma
porque necessita-se conhecer o estado inicial da materia prima para se entender as
diversas transformacdes sofridas durante a fusdo e homogeneizacdo da liga até a
sinterizagcdo da ceramica, e outra porque preparou-se uma ceramica diretamente a partir
dos pds de partida por meio da técnica PIES.

8.1.1.1 - Densidade dos po6s dos elementos de partida da liga

As densidades dos pds precusores da liga ndo foram medidas diretamente.
Entretanto, foram consideradas as medidas fornecidas pelos fabricantes, cujos valores
destas densidades sdo mostrados na Tabela - VIII.1:
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Tabela - VIII.1 Densidade dos elementos da liga

Elementos Densidade (g/cm3)
Silicio 2.328
Germanio 5.350

continuacao da Tabela - VII

I.1 Densidade dos elementos da

liga

Boro

2.340

Fosforo

1.820

8.1.1.2 - Medida da distribui¢cdo do tamanho das particulas dos pds dos elementos da

liga: Andlise sedigréfica

A analise feita por técnica de sedimentacdo, da distribuicdo do tamanho das
particulas dos pés precusores da liga de Si-Ge apresentou para os pés de silicio e
germanio utilizados, os perfis de distribuicdo mostrados na Figura - 8.1 para duas medidas

feitas.

relativa (%)
SERBER
| N |

CoO P N W bh OO N 0 O

3 0.5

Frequéncia

Figura - 8.1. Perfil de distribuicdo do tamanho das particulas do p6 de silicio. Andlise

Tamanho Médio das Particulas (um)

feita por técnica de sedimentacéo (SediGraph - 5100)

Este resultado mostra uma larga distribuicdo do tamanho destas particulas, desde 0.3 até
80um, com uma distribuicdo bimodal entre estes valores. Observa-se ainda um tamanho
médio em torno de 2um e 8um, que corresponde a um valor razoavel para as aplicacdes

termoelétricas.
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8.1.1.3 - Medida da éarea superficial por técnicas de sedimentagcdo, porosimetria de
mercurio e técnica BET dos p6s dos elementos da liga.

As medidas da area superficial dos pés estéo relacionadas com a porosidade e
determinam a reatividade quimica do material no processo de sinterizacdo. Estas medidas,
feitas por sedigrafia e porosimetria de mercario, mostram uma larga dispersdo da area
superficial conforme a distribuicdo dos poros ou do tamanho das particulas (vide no item
anterior a Figura - 8.1), possuindo seu valor maximo em torno de 10um para o germanio e
1,5 um para o silicio conforme mostra as Figuras - 8.2, 8.3a e 8.3b respectivamente.
Comparando-se as Figuras - 8.1, 8.3a e 8.3b, observa-se um comportamento bimodal do
pé do silicio, analogo as medidas feitas por sedigrafia para o tamanho das particulas.
Observa-se ainda que a area superficial ou a distribuicdo do tamanho de poros aumenta a
medida que o tamanho das particulas diminuem.

|

Area superficial (cm?g)

\
\_
.

-
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— Ty —T—TTT T — T
01 1 10 10

Tamanho médio dos poros (um)

Figura - 8.2. Andlise da area superficial das particulas do p6 de germénio feita por
porosimetria.

Comparando-se os resultados fornecidos pelas duas técnicas observa-se
gualitativamente uma boa concordancia entre eles. Os limites de sensibilidades do
sedigrafo e do porosimetro séo diferentes, porisso ndo se tem uma analise para particulas
menores que 1um no sedigrafo.
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Figura - 8.3 Andlise da area superficial das particulas do p6 de silicio por: a) Sedigrafia
b) Porosimetria.

As particulas de germanio e silicio ndo apresentam poros internos ou fechados,
por causa da sua estrutura cristalina altamente empacotada (diamante) e também por
causa da dureza destes materiais, eles formam de agregados duros ou aglomerados.

8.1.1.4 - Analise quimica dos pés dos elementos de partida da liga

Os po6s dos elementos eram de alta pureza (material de grau eletrénico) e a
andlise quimica fornecida pela Aldrich Chemical Co. do pé de germanio (-100 mesh,
99,99+%) feita por difracdo de raios-X e espectroscopia de emissdo de plasma, sdo
mostrados na Tabela - VIII.2:
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Tabela VIII.2 - Analise quimica do p6 de germénio fornecida pela Aldrich Chemical Co.

Traco de Impurezas Metalicas Quantidade (ppm)
(Elemento)
Silicio (Si) 70
Ferro (Fe) 4
Zinco (Zn) 0.6
Célcio (Ca) 0.4
Titanio (Ti) 0.3

OBS: Segundo a Aldrich Chemical Co. os elementos nao listados ndo foram detectados nem mesmo
pelo limite de sensibilidade da emissdo de plasma usando-se um espectrdmetro medidor Baird PS-6

ICP, de 60 canais simultaneos.

8.1.1.5 - Medida dos parametros de rede dos p6s dos elementos da liga pela técnica
de difracdo de raios-X

A medida de difracdo de raios - X dos pés dos elementos da liga (silicio e
germanio) foi feita no laboratério de cristalografia do DFCM/IFSC. Esta técnica € util na
determinacdo de diferentes fases cristalinas. Entretanto aqui, esta medida serviu apenas
para confirmar a obtencdo da liga de Si-Ge, crescida posteriormente por técnica
Czochralski ou formada apds a simples fusdo dos elementos. Esta confirmacéo foi feita
comparando-se os difratogramas dos elementos Si e Ge puros, com aquele da medida de
raios - X do p6 da liga, pois a medida feita em materiais puros, como aquela mostrado nas
Figuras - 8.4 e 8.5, ndo evidenciou nenhuma nova fase, mas foi Util na identificacdo do
padrédo fornecido pela liga de Si-Ge, visto que para uma liga substitucional como esta, os
picos de difracdo apenas se deslocam em relacdo aos elementos puros, porque mantém a
mesma estrutura cristalina.

Os numeros dispostos nos gréaficos das Figuras- 8.4 e 8.5 para indexacao dos
picos, sdo os indices de Miller que correspondem a familia dos planos cristalinos da
estrutura do silicio e do germanio. Os picos obedecem a lei de difracdo de Bragg e os seus
indices foram obtidos de acordo com a teoria da difracdo de raios-X. Os parametros de
rede encontrados para o silicio e para o germanio forma de: 543 A e 566 A

respectivamente.
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Figura - 8.4 Espectro de difragcdo de raios-X do silicio.

O padrao mostrado no difratograma da analise de raios - X do germanio e do
silicio apresentam espectros similares, porque estes materiais possuem a mesma estrutura
cristalina (diamante). Comparando-se 0s picos destes espectros observa-se que estes
estdo apenas deslocados um em relacdo ao outro, porém com intensidades difrentes. Os
picos a mais que aparecem no difratograma do germéanio ndao aparecem no difratograma
do silicio, porque eles ndo foram intensos o suficientes para serem detectados.
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Figura - 8.5 Espectro de difracdo de raios-X do germanio.

8.1.2 - Discussao

A sinterizacdo produz naturalmente um aumento no tamanho das particulas
devido aos fenbmenos de coalescencia e crescimento dos graos, que deslocam o valor
médio do grafico da Figura - 8.1 por exemplo, para niumeros maiores do que 2 ou 8um.
Entretanto, por falta de peneiras com aberturas menores, que 38um ndo foi possivel
separar a bimodalidade da distribuicdo e consequentemente diminuir este tamanho médio,
para descontar aquele aumento. Esta providéncia seria 6tima para obter-se um tamanho
médio abaixo de 10 um apoés a sinterizacdo, pois este é o limite maximo para obter-se o
espalhamento de fonons no contorno dos grdos conforme sugere Penn (1972). Contudo, a
medida do tamanho das particulas servira para esclarecer os problemas encontrados na
sinterizacao dos elementos pela técnica PIES.

Para o calculo da area superficial tem-se dois modelos diferentes no sedigrafo
e no porosimetro. No primeiro adota-se um modelo de particula esférica e no segundo um
modelo de poro cilindrico. Observa-se das Figuras - 8.3a e 8.3b que o resultado do
sedigrafo majora o valor da area superficial em relagcdo ao porosimetro. Isto acontece
porcausa da técnica em si, pois no sedigrafo as particulas estdo em suspensao dispersas
no liquido e seu tamanho é medido individualmente pelo feixe de raios-X, enquanto que no
porosimetro elas estdo unidas e sdo medidas conjuntamente em forma de aglomerados,
proporcionando assim uma medida de area superficial menor.

Apenas o po6 de silicio foi analisado por sedigrafia. Infelizmente ndo foi possivel
medir o tamanho das particulas do pé de germanio por meio desta técnica e porisso ndo se
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apresenta também, nenhuma medida de area superficial por sedigrafia, pois 0 germanio é
muito denso (5.350 g/cm3) e ndo forma suspensdo em liquidos convencionais usados no
sedigrafo como solvente. Nao encontrou-se nenhum liquido mais denso do que a agua
e/ou viscoso o suficiente para manter o germanio em suspensdo. O 6leo nujol parece ser
um bom solvente para o germanio, mas nao foi testado.

Em relacdo as medidas de raios-X, a identificagdo da formacédo da liga nas
varias técnicas de fusdo e solidificacdo dos materiais utilizadas neste trabalho e na
sinterizacdo pelo método PIES, serd feita comparando-se o deslocamento relativo dos
picos dos espectros mostrados nas Figuras - 8.3 e 8.4 com aqueles que serdo obtidos
pelas medidas de difracdo de raios-X feitas para o p6 da liga, preparada pelas varias
técnicas de fusao e solidificacdo dos materiais utilizados neste trabalho.

No espectro de difracdo da liga, além dos deslocamentos dos picos pode-se
ainda observar um ligeiro alargamento dos mesmos, em relagdo aos elementos puros, isto
se deve as distor¢Bes da rede cristalina da matriz de silicio, introduzida pelos atomos de
germanio.

8.2 - Ligas de Silicio-Germanio

Nesta seccdo sdo descritos os resultados de toda a caracterizacdo das ligas
preparadas pelas diversas técnicas. Esta caracterizacdo foi feita para verificar a formacao
da liga e também para entender as transformacées sofridas pelo material.

8.2.1 - Caracterizagdo microestrutural e quimica da liga fundida por Arco-
Voltaico com resfriamento rapido (Témpera ou Quenching)

A caracterizacdo microestrutural da liga foi feita com a finalidade de se medir a
qualidade do material obtido antes mesmo da analise quimica. Tal caracterizacao € feita
por meio da medida da densidade, e da andlise metalografica, além da analise quimica.

8.2.1.1 - Medida da densidade

A medida da densidade junto com a analise microestrutural via microscopio
eletrbnico, proporciona de ante mao uma caracterizacdo rapida da qualidade do material
obtido. Para este tipo de liga esta medida é um bom indicador da qualidade do material e
da composicao quimica do mesmo conforme Dismukes (1964a).

Tabela - VIII.3 Valor da densidade da liga fundida por Arco-Voltaico

Técnica Densidade (g/cm3)
Fuséo por Arco-Voltaico 2.750 + 0.003
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Os resultados obtidos nesta medida conforme mostrado na Tabela - VII.3
mostram uma composicdo proxima ao valor nominalmente esperado para a composi¢éo de
preparacdo, porém existe problemas de inomogeneidades e irregularidades
microestruturais que prejudicam a qualidade do material, conforme sera visto a seguir.

8.2.1.2 - Microscopia eletrénica de varredura, analise metalografica e
guimica da liga de Si-Ge fundida por Arco-Voltaico

Apds a preparacdo das amostras (polimento e ataque quimico) obtidas por
simples fusdo num Arco-Voltaico, estas foram observadas no microscépio eletrénico. A
analise metalografica qualitativa preliminar foi feita em varios pontos da superficie do
material, com varios aumentos, para as ligas preparadas por esta e pelas outras técnicas
para comparacao. Foram feitas varias micrografias e encontrou-se os resultados mostrados
nas Figuras - 8.6 - 8.10.

Andlise metalografica da liga

Nesta seccdo sera descrita a analise metalografica qualitativa dos primeiros
resultados de fusdo da liga obtida pela técnica de simples fusdo num Arco-Voltaico.

Figura - 8.6 Micrografia do fundido por Arco-Voltaico; Aumento 200X, mostrando o
crescimento dendritico (Imagem de relevo).
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Figura - 8.7 Micrografia do fundido por Arco-Voltaico. Aumento 200X, mostrando as
diferentes composi¢cdes quimicas (ou densidades) pelos tons de cinza (Imagem obtida por elétrons
retroespalhados).

As amostras obtidas por esta técnica apresentaram os resultados mostrados
nas Figuras - 8.6 e 8.7.

Observa-se destas micrografias que o processo de solidificacdo se deu a partir
de um subresfriamento do fundido liquido. Este subresfriamento promoveu a formacgéo de
varios nucleos cristalinos no seio do liquido, que por sua vez cresceram irregularmente em
todas as direcdes devido a alta instabilidade térmica produzida na interface destes nucleos.

As instabilidades térmicas foram produzidas pelo super-resfriamento
constitucional da liga na regido a frente da interface sélido/liquido dos nucleos formados no
seio do liquido. Para este fenbmeno o tipo de microestrutura produzida depende do valor
do subresfriamento. E conforme mostrado aqui este se deu muito proximo da linha solidus
cujo efeito principal foi um crescimento dendritico (em forma de arvore) instavel em todas

as direcdes.

Andlises quimicas por Dispersdo de Energia de Raios-X (EDX) da liga fundida por
Arco-Voltaico

1) Analise quimica regional.

Inicialmente foi feita uma andlise quimica regional, tomando a maior area
possivel detectada pelo microscépio eletrbnico, que foi de 4.5 mm x 4.5 mm, para
encontrar a composicdo média obtida e comparad-la com a composicdo nominal de
preparacéo (Tabela - VIIl.4).
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Figura - 8.8 Micrografia do fundido por Arco-Voltaico; Aumento 50X, na regido analisada
de 4.5 mm x 4.5 mm (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Tabela - VIII.4 Anéalise quimica regional da liga de Si-Ge fundida por Arco-Voltaico

Composicédo (% atdmica) Si Ge
De preparacéo 80 20
Medida pela analise quimica 78.4+ 0.3 21.6+0.5

2) Andlise quimica linear:

Fazendo-se uma andlise quimica linear, cruzando-se uma das microestruturas
dendriticas, comprova-se o deslocamento do germanio para as regifes interdendriticas
(dentro das dendritas). O fato de se encontrar 0 material do soluto nas regides
interdendriticas conforme mostra a Figura - 8.9 é um resultado tipico de um coeficiente de
segregacdo k < 1.
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Figura - 8.9 Micrografia do fundido por Arco-Voltaico; Aumento 500X, mostrando os perfis de
concentracdo de Si e Ge sobre uma microestrutura dendritica (Imagem obtida por elétrons
retroespalhados).

3) Andlise quimica puntual:

Observa-se nesta amostra, basicamente duas microregifes distintas: a regido
dendritica (escura) e a regido interdendritica (clara). Fazendo-se uma analise puntual
destas microregifes encontra-se 0s seguintes resultados:

A micrografia da Figura - 8.10 foi feita usando-se o recurso de deteccdo de
elétrons retroespalhados. Isto significa que as microregiées mais claras sdo compostas de
material mais denso, que certamente é o germénio, e as microregiées mais escuras sao
compostas de material menos denso que corresponde ao silicio. Uma andlise puntual
sobres estas microregides comprova que nas areas claras tém-se mais germanio do que
nas &reas escuras conforme mostra a Tabela - VIII.5.

Tabela - VIIL.5 Anélise quimica puntual da liga de Si-Ge fundida por Arco-Voltaico

Composicédo (% atbmica) Si Ge
Microregido escura - P1 85.4+0.4 14.6 £ 0.5
Microregido clara - P2 62.0+ 0.3 38.0+ 0.6
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Figura - 8.10 Micrografia do fundido por Arco-Voltaico; Aumento de 1000X, mostrando
os pontos onde foram feitas as andlises quimicas EDX (Imagem obtida por elétrons retroespalhados).

8.2.2 - Discussao

A andlise quimica regional demonstrou uma boa concordancia com a
composicdo nominal de preparagéo, conforme mostra a Tabela - VIIl.4.

Porém foi visto pela micrografia da Figura - 8.8 que, nesta técnica houve um
crescimento dendritico em todas as dire¢des, devido ao super-resfriamento constitucional.
Isto mostra, que os gradientes térmicos impostos na interface solido/liquido pelo
resfriamento em agua (quenching), ndo foram suficientes para produzir um resfriamento
rapido o suficiente, capaz de "congelar" o germanio na estrutura cristalina do silicio, a fim
de manter a composicdo média do fundido quando liquido. O crescimento dendritico
conforme demonstra a teoria de solidificagcdo dos materiais € tipico do super-resfriamento
constitucional.

O método nao se mostrou viavel pois a quantidade que pode ser fundida é
pequena e o tempo para que toda a massa usada fosse fundida foi longo, por causa da
fusdo localizada a qual era rapida, mas que demorava a se espalhar por todo o material,
necessitando também de altas poténcia e corrente de ionizacdo, sendo necessario ainda
uma camara com atmosfera inerte para evitar a oxidacdo e a contaminacdo da liga, e
facilitar a abertura do arco. O resfriamento deve ser feito de forma a ndo contaminar o
material, ou pelo menos nao prejudicar a qualidade da liga. Contudo uma analise
qualitativa da amostra por meio do microscopio eletrénico revela que o resfriamento do
fundido provocou um crescimento dendritico, conforme mostra a micrografia da Figura -
8.8. Uma micrografia feita captando-se os elétrons retroespalhados mostra que o germanio
(material mais denso, aparece na micrografia em tons claros) difundiu-se para os contornos
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do crescimento dendritico como era de se esperar, conforme mostra a Figura- 8.9. Através
destas micrografias pode-se ver claramente que o material sélido formado por este
processso ndo apresenta uma fase Unica homogénea, mas sim duas fases distintas uma
composta basicamente de silicio e a outra de germanio.

A caracterizacdo feita nesta parte demonstrou a grande dificuldade de se obter
um material homogéneo com regularidade na sua microestrutura.

8.2.3 - Caracterizagdo microestrutural e quimica da liga fundida num forno a
inducdo com resfriamento rapido (Témpera ou Quenching)

Nesta seccao sera descrita a caracterizacao microestrutural da liga fundida em
um forno a indugdo. Para isto foi feito a medida da densidade e a analise metalografica
gualitativa, com a finalidade de se verificar a qualidade do material obtido antes mesmo da
analise quimica.

8.2.3.1 - Medida da densidade

O valor da densidade obtido para a liga fundida num forno a inducédo é
mostrado na Tabela - VIII.6.

Tabela - VIII.6 Valor da densidade da liga fundida por inducéo

Técnica Densidade (g/cm3)
Fuséo a Inducéo 2.860 + 0.004

De forma analoga aos resultados obtidos para a fusdo por Arco--Voltaico o
resultado mostrado na Tabela - VIII.6 para a medida da densidade do material mostra uma
composicao préxima ao valor nominalmente esperado para a composicao de preparacao;
porém existe também problemas de inomogeneidades e irregularidades microestruturais
gue prejudicam a qualidade do material, conforme sera visto a seguir.

8.2.3.2 - Microscopia eletrénica de varredura, analise metalografica e
guimica daliga de Si-Ge fundida num forno a inducao

Estes resultados sdo andlogos a aqueles encontrados na fusdo por Arco-
Voltaico, pois embora tentou-se modificar a técnica o resultado nao foi muito diferente. O
gue se obteve foi um valor menor para o subresfriamento, que produziu dendritas maiores

do que no primeiro caso.
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Andlise metalografica daliga

As amostras obtidas por esta técnica também foram observadas no microscopio
eletrbnico para uma analise metalografica qualitativa preliminar, onde foram encontrados
0s resultados mostrados nas Figuras - 8.11 - 8.16.

A segregacédo dendritica se repetiu nos dois ensaios de fusdo realizados por
esta técnica (Figuras - 8.13 e 8.14). Na analise metalografica, observou-se a formacéo de
defeitos cristalinos em forma de fendas, na microestrutura do material (Figuras - 8.15 e
8.16). Estas formacgdes sao tipicas de defeitos de empacotamento dos planos atémicos do
silicio e germanio.

Figura - 8.11 Crescimento dendritico para 0 19 ensaio de fusdo da liga num forno a
inducdo com resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching). Aumento de 35X (Imagem
obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.12 Crescimento dendritico para o 22 ensaio de fusdo da liga num forno a inducéo
com resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching). Aumento de 35 X (Imagem obtida por
elétrons retroespalhados).
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Figura - 8.13 Micrografia do crescimento dendritico, mostrando as diferencas entre as fases
de silicio e germanio. A regido interdendritica rica em germanio (regifes claras); e também os
defeitos cristalinos em forma de fendas no 12 ensaio de fusdo da liga num forno a indugdo com
resfriamento rapido em agua (Témpera ou Quenching); Aumento de 200X (Imagem obtida por
elétrons retroespalhados).

Figura - 8.14 Micrografia do crescimento dendritico, mostrando a regido interdendritica rica
em germanio (regides claras) no 22 ensaio de fusdo da liga num forno a inducdo com resfriamento
rapido em &agua (Témpera ou Quenching); Aumento de 200X (Imagem obtida por elétrons
retorespalhados).
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Figura - 8.15 Defeitos cristalinos do 12 ensaio de fuséo, revelados pelo ataque quimico;
Aumento de 500X (Imagem de relevo).

Figura - 8.16 Defeitos cristalinos do 28 ensaio de fusdo, revelados pelo ataque quimico;
Aumento de 500X (Imagem de relevo).

Andlises quimicas por Dispersdo de Energia de Raios-X (EDX) da liga fundida num
forno ainducéo

A andlise quimica regional demonstrou uma boa concordancia com a
composicao nominal de preparacdo, conforme sera visto a seguir:

1) Andlise quimica regional:
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Inicialmente foi feita uma analise quimica regional, tomando também a maior
area possivel detectada pelo microscépio eletrénico, que foi de 4.5 mm x 4.5 mm, para
encontrar a composicdo média a qual foi obtida e compara-la com a composi¢cao nominal

de preparacédo (Figura - 8.17 e Tabela VIII.7).

Figura - 8.17. Micrografia do fundido por inducdo, 12 ensaio; Aumento 50X, na regido
analisada de 4.5 mm x 4.5 mm (imagem obtida por elétrons retroespalhados).

Figura - 8.18 Micrografia do fundido por inducéo, 12 ensaio; Aumento de 50X, mostrando a
distribuicéo de silicio na amostra.

Tabela - VIII.7 Anélise quimica regional da liga de Si-Ge fundida por Indug&o

Composicao (% atdbmica) Si Ge
De preparacéo 80 20
Medida pela andlise quimica 80.3+0.3 19.7+0.4

Figura - 8.19 Micrografia do fundido por Inducdo, 12 ensaio; Aumento de 50X,
mostrando a distribuicdo de germanio na amostra.

Nas Figuras - 8.18 e 8.19 observa-se a distribuicdo de silicio no interior das
microestruturas dendriticas e a distribuicdo de germanio na periferia. Nas duas técnicas
utilizadas até este ponto, foi obtido um crescimento dendritico em todas as dire¢des, devido
ao super-resfriamento constitucional. Isto mostra que os gradientes térmicos na interface
sélido/liquido ndo foram suficientes para produzir um resfriamento capaz de "congelar" o
germanio na estrutura cristalina do silicio, e manter a composi¢cdo média do fundido liquido.
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2) Andlise quimica linear:

Fazendo-se uma analise quimica linear (Figura - 8.20), cruzando-se uma destas
microestruturas dendriticas, comprova-se o deslocamento do germanio para as regibes
interdendriticas, o qual € um resultado tipico de um coeficiente de segregacgéo k < 1.

Figura - 8.20 Micrografia do fundido por indugéo, 12 ensaio; Aumento de 100X, mostrando os
perfis de concentracdo de Si e Ge sobre uma microestrutura dendritica (imagem obtida por elétrons
retroespalhados).

3) Andlise quimica puntual:
Observa-se nesta amostra basicamente duas microregides distintas, a regido
dendritica escura e a regido interdendritica clara. Fazendo-se uma analise puntual (Figura -

8.21) destas microregifes encontrou-se os resultados mostrados na Tabela - VIII.8.

Tabela - VIII.8 Analise quimica puntual da liga de Si-Ge fundida por Indug&o

Composicao (% atdbmica) Si Ge
Microregido escura - P1 85.1+0.3 149+0.4
Microregido clara - P2 9.9+0.1 90.1+ 0.5

Figura - 8.21 Micrografia do fundido por indugéo, 12 ensaio; Aumento de 200X, mostrando 0s
pontos onde foram feitas as andlises quimicas EDX (imagem obtida por elétrons retroespalhados).

8.2.4 - Discussao

A analise quimica regional mostra uma boa concordancia com a composicdo
nominal de preparacdo, conforme mostra a Tabela - VIII.7. Os fatos mostrados pelas
analises e micrografias sdo os mesmos encontrados na técnica de fusédo por arco-voltaico.

Novamente obteve-se um crescimento dendritico, tanto para o primeiro quanto
para o segundo ensaio de fusdo. Este fato como ja foi dito anteriormente, € um resultado
do super-resfriamento constitucional. Segundo a teoria da instabilidade morfolégia
(Chalmers 1964), a interface produz tal crescimento porque existe um valor para o
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gradiente térmico a partir do qual o super-resfriamento constitucional acontece, produzindo
microestruturas celulares ou dendriticas.

Dos dois métodos até entdo descritos, este parece ser o mais viavel, em
guantidade, controle e rapidez; porém com a desvantagem da impregnacao do silicio no
grafite, que pode ser facilmente contornada pela inclusdo de um cadinho de quartzo entre
o grafite e o po.

Como o silicio ndo induz correntes de Foucault, o cadinho de grafite é
indispensavel, tal que nao se pode usar o cadinho de quartzo sugerido, diretamente sem o
de grafite.

Caso o processo venha a funcionar bem, torna-se necessario otimiza-lo com a
construcdo de uma camara para se trabalhar com atmosfera inerte, ou a vacuo, a fim de
evitar a oxidacdo do silicio e do germanio. Esta camara deve permitir também o
resfriamento rapido (quenching) para que se evite a segregacao do germanio, da mesma
forma que foi feito quando se mergulhou abruptamente o cadinho na agua fria. Como o
resfriamento feito nestes ensaios nao foi suficiente para conter o germéanio na estrutura do
silicio, deve-se agitar o fundido e tentar um resfriamento ainda maior e mais rapido, talvez
em nitrogénio liquido, para que os gradientes térmicos na interface S/L sejam
suficientementes elevados a fim de conter o super-resfriamento constitucional.

8.2.5 - Caracterizagdo microestrutural e quimica da liga fundida num forno a
resisténcia com fluxo de argdnio sem puxamento do cristal

Nesta seccdo sera descrito os resultados para o caso da fusdo com fluxo de
argbnio sem e com campo elétrico aplicado. Usando-se o mesmo forno de crescimento dos
cristais.

O fundido que ficou no fundo do cadinho ap6s o crescimento do cristal, e foi
resfriado com campo elétrico apresentou os seguintes resultados:

8.2.5.1 - Medida da densidade

O resultado da medida da densidade da liga fundida num forno a resisténcia
tipo Czochralski mas sem o puxamento do cristal esta mostrado na Tabela - VIII.9.

Tabela - VIII.9 Valor da densidade da liga fundida num forno a resisténcia

Técnica Densidade (g/cm3)
Fusdo a Resisténcia 3.002 + 0.002

8.2.5.2 - Microscopia eletrénica de varredura, analise metalografica e
guimica daliga de Si-Ge fundida num forno a resisténcia
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Apds a preparacdo das amostras (polimento e ataque quimico) estas forma
levadas ao microscopio eletrbnico onde foram observadas e analisadas. Inicalmente foi
feita uma analise metalografica qualitativa do material no microscopio eletrénico captando-
se além da imagens de relevo, imagens obtidas por eletrons retroespalhados que tem a
vantagem de mostrar as diferencas entre composicbes quimicas ou as fases
cristalograficas que possuem diferentes densidades, por meio dos tons de cinza, onde se

encontrou os seguintes resultados:

Observacao e analise metalografica qualitativa:

Apds o crescimento do cristal, o fundido que ficou no cadinho foi também
resfriado com a ajuda do campo elétrico por efeito Peltier. Observa-se que devido a este
tipo de resfriamento do material, e pelo super-resfriamento constitucional formou-se
grandes dendritas, possiveis de serem vistas a olho nd na superficie do material conforme

mostra a fotografia da Figura - 8.22.

Figura - 8.22 Fotografia da superficie do material mostrando as microestruturas
dendritas.

Com um aumento de 1000 vezes, foi possivel observar varias microestruturas
dendriticas na sua fase inicial de formacao, conforme mostra a fotografia da Figura - 8.23.

Usando-se o recurso de retroespalhamento do microscépio eletrdnico foi
possivel observar as frentes de resfriamento que foram responsaveis pela segregacédo do
germanio. Estas frentes seguiram a direcdo do fluxo de calor dirigindo-se da superficie do
fundido para o centro do mesmo, como era esperado, conforme mostra a Figura - 8.24.
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MITSUBISHI COLOR UCP 23-02-93

Figura - 8.23 Micrografia da superficie do material, mostrando uma estrutrura dendrita, e as
vérias formacg@es dendriticas na sua fase inicial.

E possivel fazer uma andlise quimica qualitativa do material a partir das
micrografias feitas por elétrons retroespalhados, pois as regides mais claras sdo compostas
de material mais denso que corresponde ao germanio e as regibes mais escuras
corresponde ao silicio. Isto pode ser visto claramente na micrografia da Figura - 8.25, a
gual mostra as frentes de resfriamento observadas:

Material fundido: fatia observada
/_\ Figura - 8.26
¥ / X /

a) b) Figura - 8.25

Figura - 8.24 a) Aspecto do material fundido que restou no fundo do cadinho, b) Frentes
de resfriamento que se dirigiram das bordas para o centro.
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IMITSUBISHI COLOR UCP 17-02-2

Figura - 8.25 Micrografia da amostra resfriada com campo elétrico apresentando as frentes
de resfriamento. Aumento 30X (Imagem obtida por eletrons retroespalhados)

Figura - 8.26 Micrografia da amostra resfriada com campo elétrico, mostrando o encontro das
duas frentes de resfriamento vindas das superficies inferior e superior do material. Aumento 30X.
(Imagem obtida por eletrons retroespalhados).

8.2.6 - Discussao

Observa-se que o material ndo possui uma homogeneidade na composi¢cao. No
encontro das duas frentes de resfriamento vindo das duas superficies (inferior e superior)
tem-se 0 aspecto da mistura sélida mostrado na Figura - 8.26, numa micrografia feita
novamente com elétrons retroespalhados.

Observa-se que a amostra resfriada com campo elétrico apresenta as mesmas
frentes de resfriamento do processo de fusdo por inducdo com resfriamento rapido em
agua (Témpera ou Quenching) (vide itens 7.4.1.2 e 8.2.3 deste trabalho). Isto significa que
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as técnicas apresentam resultados similares para o material fundido sem puxamento do
cristal.

8.2.7 - Caracterizagdo microestrutural e quimica do cristal da liga crescido por
técnica Czochralski num forno a resisténcia com fluxo de argénio e campo
elétrico aplicado

Nesta seccdo sera descrito os resultados para o caso da fusdo no forno a
resisténcia com puxamento do cristal por técnica Czochralski sob fluxo de argbnio e campo
elétrico aplicado.

Para o cristal que durante o crescimento foi resfriado com campo elétrico
aplicado, tem-se os seguintes resultados:

8.2.7.1 - Medida da densidade

A Tabela - VIII.10 apresenta o resultado da medida da densidade do cristal da
liga, preparado pela fusdo num forno a resisténcia com puxamento pela técnica Czochralski
com campo elétrico aplicado.

Tabela - VIII.10 Valor da densidade da liga crescida por técnica Czochralski

Técnica Densidade (g/cm3)

Fusao e Crescimento Czochraski 2.636 + 0.002

8.2.7.2 - Microscopia eletronica de varredura, analise metalografica e
guimica daliga de Si-Ge crescida por técnica Czochralski

Regigo 1- Inicial
Regigno 2 - Central
Regigo 3- Final

Fundido

Figura - 8.27 Aspecto do cristal crescido, com as regifes de observa¢fes analisadas no
microscopio eletrénico, mostrando o fundido logo embaixo.
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Infelizmente n&o foi possivel crescer um cristal suficientemente grande, mas o
pequeno cristal crescido foi analisado no microscépio eletrbnico por meio dos elétrons
retroespalhados em trés regifes diferentes, conforme mostra a Figura - 8.27.

Andlise metalografica da liga:

Nesta seccao descreve-se a analise metalografica do cristal crescido por técnica de
puxamento Czochralski com campo elétrico aplicado nas regides demarcadas na Figura -
8.27.

Figura - 8.28 Micrografia do cristal, crescido por técnica de puxamento Czochralski com
campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados). Aumento 50X, regido-1 -
Inicio.

Figura - 8.29 Micrografia do cristal, crescido por técnica de puxamento Czochralski com
campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados). Aumento 50X, regido-2 -
Meio.
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Figura - 8.30 Micrografia do cristal, crescido por técnica de puxamento Czochralski com
campo elétrico aplicado (Imagem obtida por elétrons retroespalhados). Aumento 50X, regido-3 - Fim.

Andlises quimicas por Dispersao de Energia de Raios-X (EDX) da liga crescida pela
técnica Czochralski com campo elétrico aplicado

Com a Microscopia Eletrbnica de Varredura e a analise quimica EDX foi
possivel detectar diferencas de fases, diferengas na composicao quimica e concentragao
de soluto ao longo de todas as amostras, principalmente naquelas crescidas sem campo
elétrico aplicado. Porém nas amostras onde foi usado o campo elétrico, observou-se a
atenuacdo da segregacao do germanio conforme mostra as Figuras - 8.28 - 8.30.

Figura - 8.31 Micrografia tipica das regides onde foram feitas as andlises quimicas, com um
realgamento de contraste, para diferenciar as fases de composicdo quimica ligeiramente diferentes.
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A analise quimica da liga obtida por crescimento Czochralski com campo
elétrico aplicado € mostrada nas Tabelas - VIII.11 - VIII.14.

1) Analise Quimica Regional.

Inicialmente foi feita uma analise quimica regional, tomando-se a maior area
possivel detectada pelo microscopio eletrénico que foi de 4.5 mm x 4.5 mm, para encontrar
a composicdo média obtida pelo crescimento do cristal com campo elétrico, a fim de se
comparar com a composicdo nominal de preparacdo e poder estimar a quantidade de
soluto retida no fundido. O cristal media aproximadamente 17 mm de comprimento e a
analise foi feita em trés regides distintas (conforme a Figura - 8.27), a fim de se ter uma
idéia da composicdo e da distribuicdo do soluto ao longo de todo o cristal. Os resultados
encontrados nestas trés regides analisadas estdo mostrados na Tabela - VIII.11.

Tabela - VIII.11 - Andlise quimica regional do cristal da liga de Silicio-Germanio

crescida por técnica ECZ.

Regido: Si (% atomica) Ge (% atomica)
Inicial 93.5+0.3 6.5+0.1
Central 93.3+0.3 6.7+0.2
Final 92.9+0.2 7.1+0.2

Os resultados das andlises quimicas mostradas na Tabela - VIIl.11 mostram de
ante mao uma boa homogeneidade em todo o cristal em relacéo as técnicas anteriores. As
micrografias destas regides foram feitas, usando-se o recurso de detecdo dos elétrons
retroespalhados pelo material (Figura - 8.31), que tem a vantagem de diferenciar as fases
guimicas que possuem diferentes densidades. As regifes mais claras sdo apresentadas
por materiais mais densos que certamente corresponde ao germanio e as mais escuras
corresponde ao silicio. A porcentagem de cada um destes elementos s6 pode ser medida
em cada uma destas micro-regifes, através de uma analise quimica puntual.

2) Andlise Quimica Puntual

Observa-se em cada uma das trés regides analisadas (4.5 mm x 4.5 mm) acima
(Figura 8.28 - 8.30), basicamente trés microregifes distintas: uma clara, uma cinza e outra
escura, conforme mostra a micrografia da Figura - 8.32. Numa analise quimica puntual em
cada uma destas microregifes, encontrou-se os resultados mostrados na Tabela - VIII.12-
VIIl.14.
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Comprova-se portanto uma porcentagem maior de germanio conforme a
tonalidade de cinza, tende do preto ao branco. As regides escuras possuem menos
germanio que as cinzas e estas por sua vez menos que as regibes claras, e para o silicio a
relacéo é inversa.

Figura - 8.32 Micrografia tipica das microregifes onde foram feitas as analises quimicas, com
um realcamento de contraste, para diferenciar as fases de composicdo quimica ligeiramente
diferentes.

Tabela - VIII.12 - Andlise quimica puntual do cristal da liga de Silicio-Germanio.

Regido Inicial

Microregido: Si (% atomica) Ge (% atomica)
Clara 92.0+£0.3 8.0+0.2
Cinza 93.4+0.3 6.6 +0.2

Escura 94.5+0.3 55+0.2

Tabela - VIII.13 - Andlise quimica puntual do cristal da liga de Silicio-Germanio

Regido Central

Microregido: Si (% atomica) Ge (% atomica)
Clara 92.0+£0.3 8.0+0.2
Cinza 92,1+0,3 7,9+0,2

O efeito do contraste (branco,

cinza, preto) nas micrografias destas

microregies nao pode ser diretamente relacionado com a medida feita pela analise
guimica EDX, porque este contraste foi realcado para mostrar as diferencas entre as fases
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encontradas, o que nédo seria possivel ver estas diferencas sem este recurso de
realcamento.

Fazendo-se uma analise quimica puntual em cada uma destas microregides
obteve-se 0s seguintes resultados.

Tabela - VIII.14 - Andlise quimica puntual do cristal da liga de Silicio-Germanio

Regido Final

Microregido: Si (% atomica) Ge (% atomica)
Clara 88,5+0.3 11,2+0.2
Cinza 92,2+0.3 7,8+0.2
Escura 94.3+0.3 5.7+0.2

Os resultados apresentados na seccdo 8.2.7.2 pela técnica ECZ, mostram a
eficiéncia do processo de homogeneizacdo da liga pelo efeito Peltier, pois em outros
pontos da amostra as andlises quimicas feitas também apresentam o mesmo grau de
homogeneidade, conforme pode ser visto nas Tabelas - VIII.12 - VIII.14, para as diferentes

regibes pré-estabelecidas (inicial, central e final).

8.2.8. - Discussao

Pbéde-se ver que a idéia de usar-se 0 campo elétrico para que fosse evitada a
segregacao do germanio (por meio do Efeito Peltier) foi boa, e os resultados encontrados
até aqui foram satisfatorios, ou melhor, promissores. Porém € preciso alterar a geometria
dos eletrodos para que o efeito seja homogéneo sobre todo o material conforme mostra a
Figura - 8.33.

Sugestdes:

191



eletrodo 1
[semente)

cadinho de
e guartzo

fundido

- ——— eletrodo 2

Figura - 8.33 Geometria dos eletrodos adequada para uma solidificacdo homogénea.

Se possivel usar uma geometria cilindrica com cadinho de fundo chato (Figura
8.34).

Uma outra sugestdo, seria usar o forno a inducdo com fluxo de argbnio e
cadinho de fundo chato com campo elétrico aplicado (Figura - 8.35), pois conforme foi
visto, este tipo de forno apresenta vantagens em relagcdo a um puxador para este tipo de

trabalho.

eletrodo 1
[semente)

cadinho de
e quartzo

fundido

Figura - 8.34 Cadinho de fundo chato, com eletrodos na posi¢do adequada para obter-se
uma solidificacdo homogénea
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eletrada 1
[semente)

cadinho de
guartzo

+— formo & indugéo

fundido

eletrodo 2

Figura - 8.35 Montagem da Figura - 8.34 num forno a inducao

O efeito do campo elétrico sobre o crescimento favoreceu a homogeneizacao
da liga conforme mostra as Figuras - 8.31 e 8.32, pois as ligas obtidas por crescimento
Czochralski com campo elétrico (ECZ) apresentaram uma atenuacdo da segregacdo do
germanio em todo o material e consequentemente, uma melhor distribuicdo deste, em
relacdo aquelas ligas obtidas pela mesma técnica Czochralski sem campo elétrico aplicado
(C2), ou por técnicas de simples fusdo. A alteracdo na incorporacdo de dopantes em
semicondutores por técnicas de crescimento de cristais com campo eletrico aplicado é
devido predominantemente ao efeito Peltier.

A eficiéncia na homogeneizacdo pela aplicacdo do campo elétrico pode ser
atribuida aos seguintes fatores:

- Ocorreu uma mudanga na velocidade de solidificacdo de forma eficiente,
produzida pelo efeito Peltier (resfriamento ou aquecimento da interface sélido/liquido)
durante o crescimento, que levou o fundido a um aprisionamento do germanio na estrutura
cristalina do silicio.

- Esta mudanca (resfriamento ou aquecimento Peltier) produziu conveccdes as
quais agitaram o liquido logo apés a interface S/L, de forma que destruiu os efeitos dos
gradientes de concentracdo e térmicos do super-resfriamento constitucional, levando o
liquido préximo a interface, a se solidificar de uma forma mais homogénea, do que aquela
solidificacdo produzida pelas outras técnicas. Observa-se que as micrografias mostram
frentes de resfriamento que se dirigem do cristal para o liquido mostrando a rejeicdo do
germanio (soluto) pelo silicio (solvente). Este fenbmeno é tipico de um coeficiente de
segregacao k<1.

Comparando-se estes resultados com aqueles que foram obtidos por um
processo de resfriamento normal de fusdo de ligas, como foi o caso do fundido que ficou
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no cadinho e foi tentado resfriar com o campo elétrico, vé-se que o crescimento dendritico
tipico de uma solidificacdo de fundido, foi aniquilado na sua fase inicial, pelos fatores
mencionados acima. Ou seja, embora o cristal puxado por técnica Czochralski apresente
uma estrutura parecida com a de um lingote, com um crescimento (muito semelhante ao
columnar) que acompanha a direcédo do fluxo de calor, este crescimento foi impedido pelo
efeito Peltier de chegar ao estagio dendritico, que é altamente segregado. O que ja ndo
aconteceu com o fundido que ficou no cadinho e foi tentado resfriar com a ajuda do campo
elétrico, por causa das instabilidades térmicas desta tentativa grosseira, tais como: maior
massa de solidificacdo, geometria irregular (assimétrica) na aplicagdo do campo elétrico,
perdas de calor por radiacao e conduc¢édo, contatos com massas térmicas maiores como por
exemplo o cadinho e o susceptor, etc. Comparando-se um resultado com o outro, observa-
se que embora aparecam microestruturas colunares no fundido do cadinho, estas sdo
muito maiores que aquelas microestruturas que aparecem no cristal e apresentam um
estagio dendritico, o que implica numa maior segregacdo, mostrando que o resfriamento
neste caso foi menor que o obtido no cristal devido as razées ja mencionadas acima.

Esta método de crescimento de cristais pela técnica Czochralski com campo
elétrico aplicado mostra ser uma alternativa para a fabricacdo de termoelementos, mais
barata do que a técnica por Hot-Pressing, cujo equipamento é escasso no Brasil e
apresenta resultados competitivos. Ainda se pode conseguir uma melhor homogeneidade
com esta técnica, ajustando-se os parametros de crescimento do cristal, tais como:
velocidade de puxamento, taxa de rotacdo, e o valor do campo elétrico, procurando a
regido otima de trabalho. Porém este ensaio preliminar mostra de ante mao que o0s
resultados com campo elétrico aplicado sdao melhores do que sem o0 mesmo, inclusive em
relacdo as outras técnicas de fusédo da liga.

8.3- 0O pob daligade Si-Ge

Nesta seccdo serdo mostrados os resultados referentes a caracterizagao fisica
do po da liga. A liga de melhor qualidade (uniformidade na microestrutura e na composicao
guimica) obtida pela técnica EZC, foi moida e caracterizada de varias formas, conforme
mostram os seguintes resultados:

8.3.1 - Caracterizagdo microestrutural e fisica do p6 daliga moida

Esta caracterizacao tornou-se necessaria devido ao fato de que algumas destas
técnicas importantes s6 poderiam ser executadas com a liga na forma de po, além da
necessidade de se obter o material precussor das ceramicas termoelétricas pulverizadas
para o processamento ceramico posterior.
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8.3.1.1 - Medida da densidade do p¢ da liga

A medida da densidade do p6 da liga apresentou um resultado de (2.987 +
0.004) g/cm3. Este resultado representa um parametro importante no atingimento ideal das
propriedades da liga e das ceramicas termoelétricas, pois corresponde a densidade
maxima (tedrica) que pode ser atingida pela ceramica no processamento. Embora esta
densidade dependa da concentracdo do germanio, é possivel estimar a partir desta, a
concentracdo e o parametro de rede da liga, que pode ser comparado com o resultado de
difracdo de raios - X.

Os resultados que relacionam densidade, parametro de rede e concentracédo de
germanio na liga foram obtidos por diversos autores, segundo Dismukes (1964a), e esta
mostrado na Anexo - A7.1 a titulo de ilustracdo e comparagdo com os resultados deste
trabalho.

8.3.1.2 - Medida da distribuicdo do tamanho das particulas do p6 da liga por técnica
de sedimentacao

A medida da distribuicdo do tamanho das particulas ap6s a moagem foi feita da
mesma forma que no caso do pé dos elementos discretos, e apresentou como resultado o
grafico mostrado na Figura - 8.36. O tamanho médio das particulas estd em torno de 10um
gue corresponde ao limite maximo para o espalhamento dos fénons no contorno dos graos
conforme Penn (1963). Apdés a sinterizacdo este valor deve aumentar devido aos
fendbmenos de nucleacdo e crescimento dos grdos, o que pode prejudicar a eficiéncia
termoelétrica, pois o fenbmeno da condutividade térmica estd intimimente ligado ao
tamanho dos gréos, devido ao espalhamento dos fénons no contorno destes.
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Figura - 8.36. Perfil de distribuicdo do tamanho das particulas do p6 da liga de Si-Ge
(moida). Analise feita por técnica de sedimentacao (SediGraph - 5100).
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8.3.1.3 - Medida da éarea superficial do p6 da liga por técnicas de sedimentacao, e
porosimetria de mercdario.

As medidas da area superficial foram feitas pela técnica de sedimentacédo
considerando-se um modelo de particula esférica e por porosimetria num porosimetro
considerando-se um modelo de poro cilindrico.

Observa-se das Figuras - 8.37a e 8.37b uma diferenca entre as medidas destas
areas superficiais nos valores e no intervalo de sensibilidade dos aparelhos. Os pés
formam aglomerados que produzem resultados diferentes entre estas duas analises. No
sedigrafo este aglomerados séo destruidos pela dispersdo do ultrassom e pelo efeito do
defloculante, o que ndo acontece no porosimetro, onde a medida é feita diretamente sem
nenhum tratamento prévio do material. Outra possivel causa se deve aos modelos em si,
pois no sedigrafo o céalculo da area superficial é feito a partir do tamanho médio do gréao
considerando-se uma geometria esférica de particulas individuais, enquanto que no
porosimetro a medida é mais real e corresponde a situacdo de aglomeracdo presente no

p6 do material.
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Figura - 8.37 Andlise da area superficial das particulas do p6 da liga de Si-Ge obtida
por técnica Czochralski a) no sedigrafo b) no porosimetro.

8.3.1.4 - Medida do parametro de rede do p6 da liga por técnica de difracdo de raios-X

A andlise por difracdo de raios - X da liga foi feita pelo laboratério de
cristalografia do DFCM do IFSC e apresenta um espectro similar ao do germanio e do
silicio (Figura - 8.38), por que estes possuem a mesma estrutura cristalina (diamante)
formando uma liga substitucional e os picos deste espectro apenas se deslocam para um
valor intermediario entre aqueles do silicio e do germanio conforme a concentracédo de
cada um deles.

O parametro de rede medido por esta técnica foi de (5,51 + 0,01)A. A relacéo
entre a densidade dos elementos puros com a densidade da liga, ambas calculadas pelo
parametro de rede, é dado pela lei de Vegard (Dismukes 1964a).
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Figura - 8.38 Espectro de difracdo de raios-X da liga de Si-Ge obtida pela técnica de
crescimento Czochralski.

8.3.2 - Caracterizacao fisica da liga termoelétrica

Nesta seccédo sera descrita a caracterizacao térmica da liga obtida por técnica
Czochralski, feita por meio da andlise térmica diferencial e da analise térmica calorimétrica.

8.3.2.1 - Medidas de Andlise Térmica Diferencial - ATD

As medidas de analise térmica de uma forma geral constituem uma ferramenta
util no estudo das propriedades térmicas do material, tais como: identificacdo dos pontos
de fusdo, medida do calor latente de fusao e determinacdo das transformacfes quimicas
ou cristalograficas com a temperatura.

Estas medidas de analise térmica diferencial foram feitas para uma pequena
amostra do p6 da liga de Si-Ge 80:20. O equipamento foi calibrado usando-se zinco e
prata métalica de altissima pureza, sendo previamente tracada a linha de base para o po
de alumina de alta qualidade.

Foi usada uma massa de 11,5 mg do p6 da liga no cadinho da amostra e uma
igual quantidade de p6 de alumina de alta qualidade, no cadinho de referéncia. A alumina é
usada como referéncia das medidas de diferenca de temperatura em relacdo a amostra,
devido a sua alta estabilidade quimica e alto ponto de fusdo (> 2000°C).

A varredura da temperatura foi feita desde 30°C até 1600°C numa taxa de
2°C/minuto para o aquecimento e numa taxa de 100°C/min para o resfriamento.
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A taxa de resfriamento foi escolhida com este valor, de propésito, para que ela
nunca fosse realmente atingida, a fim de produzir um resfriamento livre, porém, com o
aparelho ligado para obter as medidas das temperaturas. Isto foi feito para observar-se
guantitativamente os "habitos" de resfriamento do material. Como resultado obteve-se o

grafico mostrado na Figura - 8.41.
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Figura - 8.39 Curva de aquecimento da andlise térmica diferencial com taxa de 2°C/min

A liga ndo apresenta uma variacdo brusca de temperatura correspondente ao
calor latente de fusédo, porque esta variacdo se da continuamente dentro de um intervalo
de temperatura e concentracdo, conforme mostra a regido em cor azul no grafico da
Figura - 8.39, o que esta de acordo com o diagrama de fase da liga de Si-Ge da Figura -
3.7. A parte endotérmica mostrada no grafico da Figura - 8.39, que vai desde a
temperatura ambiente até proximo a ponto de fusdo do Ge puro (= 937°C), é
provavelmente devido a fenédmenos de redistribuicdo dos atomos na liga, porque esta ndo
estava completamente homogénea. Apds este ponto porém, inicia-se um grande pico
exotérmico devido a fusdo da liga e das suas partes ndo homogéneas até o ponto de fusdo
do silicio puro. Por outro lado, observa-se durante o aquecimento, que 0 material
apresentou um pequeno pico exotérmico de variagdo de temperatura que iniciou-se
aproximadamente em 1200°C e estendendeu-se até 1410.7°C (Figura - 8.39), que
corresponde a fusao do silicio, pois a medida que o material cruza a regidao entre as linhas
solidus e liquidus durante o aquecimento, o sélido torna-se cada vez mais rico em silicio
devido a rejeicdo do germénio para o liquido, e ao final a Gltima porcdo de solido a se
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fundir apresenta um ponto de fusao préximo ao do silicio puro como se vé na Figura - 8.39.
Observa-se também que devido a algum grau de inomogeneidade o material pode
apresentar uma porcao de silicio puro que pode ter promovido este pico da Figura - 8.39, e
como a concentracao de silicio € maior do que a de germéanio, este pico é mais visivel do
gue aquele que poderia existir no caso de se ter alguma porcdo de germanio puro no
material. No resfriamento quando o material jA estava quase que totalmente dissociado,
devido a segregacédo, foi observado picos de variacdo de temperatura em 1240°C e
1150°C (Figura - 8.40) devido aos sub-resfriamentos dos elementos individuais da liga,
deslocados do ponto de fusdo original destes elementos, por causa do abaixamento do
ponto de fusdo do silicio na presenca do germanio e por causa do levantamento do ponto

de fusédo do germanio na presenca do silicio.
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Figura - 8.40 Curva de resfriamento da analise térmica diferencial com taxa de
100°C/min.

Através das tabelas originarias dos graficos das Figuras - 8.39 e 8.40 foi
possivel tracar o grafico de resfriamento (temperatura versus tempo, Figura - 8.41) para o
material em estudo, a fim de analisar as condi¢cdes necessarias para se obter uma possivel
homogeneizacéo da liga por técnicas de R.Q.M. (Rapid Quenching Method).

O gréfico foi obtido calculando-se a partir das tabelas a temperatura real da
amostra da seguinte forma:
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Ta=Tr+ AT (8.1)

onde:

Ta: é a temperatura da amostra
Tr: é a temperatura de referéncia
AT: é a variacdo de temperatura

1600
AT = AT+ AT, e
ATO 441,4661 6,76837
1400 - t, 735,002 0
AT, 1052,16774 6,26322
T 13,35893 0,13734

1200

1000

Regido de
subresfriamento da liga

Temperatura da amostra de SiGe ( °C)

800 -

[ R [ AR R SRS ST ST
734 736 738 740 742 744 746 748 750
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Figura - 8.41 Gréfico de resfriamento (temperatura versus tempo) do p6 da liga feita
durante a medida de Analise Térmica Diferencial (ATD).

Somando-se a temperatura de referéncia com a variacdo de temperatura
medida pelo DTA obteve-se a temperatura da amostra em funcdo do tempo, ao longo de
todo o resfriamento. O respectivo grafico apresentado na Figura - 8.41 mostra uma regiao
de sub-resfriamento desde 1240°C até 1200°C. Este resultado indica que dependendo
das condi¢cBes de pureza quimica do material da liga e das condi¢cdes de solidificacéo, é
possivel manter o material da liga na fase liquida em temperaturas abaixo do ponto de
fusdo, a fim de se obter uma solidificacdo homogénea ultra-rapida conforme foi descrito no
capitulo - V.

8.3.2.2 - Medida do calor especifico

A medida do calor especifico é importante na identificacdo do comportamento
térmico dos materiais em diferentes temperaturas, particularmente no caso de materiais
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termoelétricos, esta medida esta diretamente relacionada com o "fator de merito" que mede
a qualidade e a eficiéncia termoelétrica do material.

No modelo harménico da teoria dos soélidos cristalinos proposto por Einstein e
Debye (Ashcroft 1976) o calor especifico é dado pela seguinte relacéo:

C = Ctonons * Celétrons (8.2)

Onde o primeiro termo do lado direito é devido a contribuicdo das vibracdes da
rede cristalina (fénons) e o segundo termo é devido ao movimento dos elétrons.

O calor especifico devido aos fonons é dado pela expressdo deduzida por

Debye, onde:
ONK T % x*
Ctonons = v (g) E'). (e—dx _1)? X (8.3)
onde:
©p = hop /K
E o termo do calor especifico devido aos elétrons livres é dado por:
Celétrons = /2 (KT/Eg) n k (8.4)
onde:
Nn: é a densidade eletrénica que participa da conducéo que é dada por:
n=2ZpNg/M, (8.5)

onde:
Z: é a valéncia dos 4tomos do material
p: é a densidade do material
Mg: é a massa de 1 mol do material
Nga: € o nimero de Avogadro = 6.02 . 1023

Para altas temperaturas o calor especifico devido aos fénons é constante
conforme a lei de Dulong-Petit, onde Cignons = 3NK e a parte eletrénica da expresséo
(8.2) é desprezivel frente ao calor especifico devido aos fénons no limite de altas
temperaturas.

A analise térmica calorimétrica (DSC) foi realizada desde 30°C até 580°C numa
taxa de 2°C/minuto tanto no aquecimento como no resfriamento. Os resultados obtidos
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estdo mostrados na Figura - 8.42 e o calor especifico foi calculado neste intervalo de

temperatura da seguinte forma:

Cp = 1/m dQ/dt. dydT (8.6)

onde:

(1/m) . dQ/dt: é o fluxo de calor medido em Watts/grama

dt/dT: é o inverso da taxa de aquecimento e resfriamento, e vale 0.5 minutos/°C
m: é a massa utilizada que foi de 10.7 mg

logo tem-se:

Cp = 60E/[2(10.7)] (min/mg°C) dQ/dt (8.7)

onde:
E = E(T): é a constante da celula que é uma funcdo da temperatura e dQ/dt é registrado

pelo aparelho em funcao da temperatura, conforme mostra o grafico da Figura - 8.42.
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Figura - 8.42 Gréfico do fluxo de calor em funcdo da temperatura para a liga de Si-Ge
obtida pela técnica Czochralski.

Multiplicando os valores do grafico obtido pelo DSC em funcéo da temperatura,
conforme a expressao (8.7), obteve-se o calor especifico em funcdo da temperatura
conforme mostra o grafico da Figura - 8.43, tanto para o aquecimento como para 0O

resfriamento.
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Figura - 8.43 Grafico do calor especifico em fungfo da temperatura para a liga de Si-
Ge obtida pela técnica Czochralski.

Observa-se uma dependéncia do tipo:

Cp=aT+b (8.8)

devido as contribuicdes do calor especifico dos elétrons o qual varia linearmente com a
temperatura e também devido aos efeitos anarmonicos na rede cristalina segundo Gerlich
(1965), obteve-se o comportamento mostrado na Figura - 8.43. O efeito de anarmonicidade
no calor especifico dos sdlidos a altas temperaturas foi primeiro discutido por Born e Brody
(1921) e Schroedinger (1922) apud Gerlich (1965). Um artigo de revisdo sobre o asssunto
foi escrito por Foreman (1962) apud Gerlich (1965). A expressdo usada por Foreman para
interpretar o calor especifico do germéanio (Flubacher 1959 apud Gerlich 1965) poder ser
escrita como:

CV/CDP =1+ aT/ ®D (89)

onde:

o = 0,68(@p/k)dk/dT - 8,635y0p (8.9a)

e
k: é a compressibilidade do material

0. é o coeficiente linear de expansao térmica
y. € a constante de Grlineisen.
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Por outro lado, a expressao usada por Gerlich para interpretar o calor especifico
das ligas de Si-Ge (Steigmeier-Kudman 1963 apud Gerlich 1965) pode ser escrita como:

Cv/Cpp = 0.95 + 0.081T/ ©p (8.9b)

Fazendo-se uma regresséo linear do grafico da Figura - 8.43 obtém-se para o
coeficiente angular da reta em (8.9 e 8.9b) o valor de 0.081Cpp/@p = (0,00325 +
0,00004) J/gK2 para a liga de Si-Ge, que resulta em:

Cppl®p = (0,0401 + 0,0005)J/gK?2 (8.10)

e o coeficiente linear desprezando-se o sinal negativo, vale: 0.95Cpp =(2.50 + 0.3)J/gK
que corresponde a um valor de Cpp = (0.263+ 0.3)J/g°C. Observa-se que o valor do
calor especifico de Dulong - Petit, para o p6 da liga, esta muito abaixo dos valores
apresentados pelos elementos puros Si e Ge, conforme mostra o Anexo A3.2 onde Cpp
(Si) 2 0.678132 J/°C e Cpp (Ge) = 0.305578 J/°C. Dos dois coeficientes obtidos na
regressédo linear pode-se calcular também a temperatura de Debye do pé da liga, onde
obtém-se um valor de & = (65.5 £9)K. Este resultado também esta abaixo da estimativa
feita para a temperatura de Debye a partir dos resultados de Gerlich para a liga de
SigoGezo , a qual estd em torno de G = 578K.

8.3.3 - Discussao

A medida da densidade do p6 da liga ndo € uma medida aparente, porque a
técnica de picnometria permite medir a densidade real para pés que ndo apresentam poros
internos ou fechados como foi neste caso. O seu valor se encontra muito proximo do
esperado para a liga de composi¢do 80%Si 20%Ge, conforme a correlagdo apresentada
por Bush e Vogt (1960), Johnson e Christian (1954), Wang e Alexander (1955) apud
Dismukes (1964a), sendo possivel até mesmo estimar o valor da concentragdo e do
parametro de rede por meio da lei de Vegard.

As medidas de area superficial feitas no sedigrafo a partir das medidas do
tamanho de particulas usa o modelo de particula esférica onde tem-se a seguinte relacéo
para a area superficial:

Ag = 6flp D (8.11)

onde:

D: é o tamanho médio das particulas

f: é a porcentagem relativa destas particulas
p: é a densidade do material
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Porém, a medida de area superficial feita pelo porosimetro usa o modelo de
poros cilindricos

Ag = 47(8 - m)p @ (8.12)

E o diametro médio do poro é dado por:

@ = -4y cosb/P (8.13)

onde:

®: é o diametro do poro

v: € a tensao superficial do mercurio

0: angulo de contato do mércurio, que é aproximadamente ~ 130° para a maioria dos
materiais.

P: é a presséo intrusdo do mercurio no material.

A = 167y coso (8.14)
57 (@8-m)pP |

Observe que a menos do coeficiente, os valores sdo teoricamente
correspondentes para as duas técnicas.

As medidas de raios-X mostram a obtencéo da liga de Si-Ge nas composicdes
proximas ao valor nominal de preparacao, pois o difratograma mostrado na Figura - 8.38
apresenta-se deslocado em relacdo a aqueles mostrados nas Figuras - 8.4 e 8.5 para o
silicio e o germanio respectivamente, conforme esperado para uma liga substitucional
deste tipo.

As medidas de ATD reforcam ainda mais os resultados encontrados pelas
outras técnicas mostrando a transicdo continua da liga na fusao (aquecimento, Figura -
8.39) conforme esperado pelo diagrama de fase e a transicdo liquido para sdlido dos dois
elementos quase que totalmente dissociados na solidificacdo (resfriamento, Figura- 8.40).

A medida do calor especifico em funcéo da temperatura para o intervalo de 30°
a 600°C mostra um efeito de anarmonicidade que concorda com as medidas de Gerlich
(1965), porém com valores abaixo do obtido por Gerlich talvez por um efeito de impurezas
ou humidade na amostra de po.

8.4 - As ceramicas termoelétricas

Nesta seccdo serdo apresentados os resultados obtidos na sinterizacdo das
ceramicas termoelétricas preparadas por diversas técnicas.
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8.4.1 - Caracterizacdo microestrutural e quimica das cerdmicas preparadas
pela técnica PIES (Pulverized and Intermixed Elements of Sintering)

A analise microestrutural proporciona uma apreciacdo da qualidade final do
termoelemento, junto com a medida da densidade, desde que se tenha partido de uma liga
com homogeneidade satisfatoria.

8.4.1.1 - Medida da densidade

Partindo-se de uma liga com boa homogeneidade, as medidas da densidade
por si s6 definem a qualidade do material sinterizado. Contudo, para a técnica PIES este
ndo é realmente o caso, pois nesta técnica ndo se parte da liga e sim dos pds dos
elementos, tornando-se necessario a analise quimica ou a analise de difracdo de raios - X.

As medidas das densidades das ceramicas obtida pela técnica PIES foram
feitas por imersdao e estdo apresentadas na Tabela - VIII.15 e dispostas no gréafico da
Figura 8.44.

Tabela - VIII.15 - Densidades volumétricas das amostras preparadas pelo técnica PIES em

funcéo das pressdes de compactacéo usadas.

Pressédo de Densidade Porcentagem (%) em relagcéo

Compactacédo Uniaxial Sinterizada (g/cm3) a densidade tedrica de
(MPa) 2,9499 g/cm3
200 1.754 59.46
250 2.235 75.77
300 2.389 80.99
350 2.407 81.60
400 2.496 84.61
600 - -

Observa-se nesta técnica a estreita dependéncia da densidade sinterizada com
a pressdo de compactacao. Isto se deve a dificuldade que os gréos do p6 tém em se unir
durante a sinterizacao visto que ndo ha praticamente nenhuma forca de coeséo entre eles,
a néo ser aquela energia fornecida pela pressdo de compactacdo antes da sinterizacao.

Observa-se também na Tabela - VIII.15 e no grafico da Figura - 8.44 que a
densidade sinterizada tende a um valor abaixo da densidade tedrica que é de 2,9499
g/cm®, a medida que a pressdo de compactacdo aumenta. Isto é razoavel, visto que os
vazios entre os graos sao eliminados a medida que a pressdo de compactacdo aumenta,
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embora exista um limitante superior para a compactacéo a frio, devido a rigidez mecanica
do material, que explica o valor limite abaixo da densidade tedrica.

Uma relacdo matematica que relaciona a pressdo de compactacdo com a
densidade sinterizada é dada por: p = pPreo + (ops - ,oreo)e'(P “PoVPr g qual fita os dados da
Figura - 8.44. Dando pre, = 2,47472 glcm®, pps = 1,7558 glcm® Po = 200MPa, Pz =

47,01278MPa.
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Figura - 8.44 Densidade do material sinterizado pelo método PIES em funcéo da
pressdo de compactacéo (uniaxial)

A medida da densidade a temperatura ambiente de uma amostra tipica
apresentou um resultado de 2.2770 g/cm3, em relacdo a uma densidade ideal para ligas de
composicao SiggGey igual a 2.9906 g/cm3, observa-se uma diferenca de 0.7136 g/cm3,
gue demonstra a alta porosidade desta amostra, conforme mostra a fotografia da Figura
8.45.

A medida da densidade por si s6 € um bom indicador da qualidade da amostra.
Porém, observa-se que esta amostra em particular ndo proporciona propriedades
termoelétricas esperadas para aplicagdo em Geradores Termoelétricos (GTEs), 0 mesmo
acontecendo para as demais amostras preparadas por esta técnica (vide Tabela - VIII.15).
Para se conseguir um resultado melhor, os parametros de sinterizacdo: tempo e
temperatura, devem ser ajustados de acordo com o tipo de forno e a geometria de
compactacéao utilizada.
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.45 Microfotografia de uma amostra tipica preparada pela técnica PIES, sem o
polimento, para evidenciar os poros.

8.4.1.2 - Medidas dos parametros de rede da ceramica preparada pela técnica PIES
por técnica de difracao de raios-X

Uma andlise de raios-X da amostrada ceramica preparada pela técnica PIES,

foi feita, onde constatou-se a inomogeneidade demonstrada pelas Figuras - 8.46a-8.46c.

Figura - 8.46 Espectro de difracao de raios-X da amostra preparada pela técnica PIES.
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O caso ideal de uma amostra homogénea ou de uma so fase, apresenta uma
largura da intensidade dos raios-X espalhados de ~ 0.2. Esta amostra portanto apresenta
uma largura de ~ 1, além de indicar a presenca de picos duplos, como esta mostrado na
Figura - 8.46a e 8.46bh.

8.4.1.3 - Microscopia eletrénica de varredura, analise microestrutural e quimica das
ceramicas preparadas pela técnica PIES

A analise microestrutural foi feita num microscoépio eletrdnico digital DSM-960
(Carl-Zeiss). Microfotografias foram obtidas em varios pontos da superficie da ceramica
com varios aumentos para as ceramicas preparadas pelas técnicas PIES, convencional e
Prensagem a Quente (Hot-Pressing).

Analise Microgréfica Estrutural: Observacdo e Anélise

O aspecto visual da amostra mostrou-se bastante irregular, apresentando gréos
de varios tamanhos e aglomerados de silicio e germanio quase puros conforme mostra a
Figura - 8.47.

Medidas do Tamanho Médio dos Graos:

Estima-se da Figura - 8.45 e da Figura - 8.48 grdos e aglomerados variando
desde 1 até 80 pum.

Figura - 8.47 Amostra da liga de Si-Ge: Aumento 1000 vezes - 20KV - 20 mm
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Andlise quimica por Dispersédo de Energia de Raios-X (EDX) da ceramica preparada
pelatécnica PIES

Observou-se aglomerados de silicio e germanio quase puro (graos maiores da
matriz). Uma analise feita inicialmente forneceu dados de uma porcentagem atdmica de
99% e 1% respectivamente. Este resultado porém representou apenas uma estimativa
inicial por causa do polimento de baixa qualidade.

Fé-se a andlise quimica da %Si e %Ge de uma larga regido da amostra e a
distribuicdo de germanio na matriz de silicio mostrou-se pouco uniforme, e esta fora da
proporcdo nominal de preparagdo desejada, que é de 80:Si e 20:Ge conforme mostra a
analise feita pela ME/EDX. Além disto, constatou-se uma perda de germanio durante o
processamento da liga.

A porcentagem de boro usado como dopante, ndo pode ser medida devido as
limitacdes técnicas do método utilizado pelo microscopio eletrbnico, pois este s6 detecta
elementos com namero atdmico Z > 10.

Porcentagens atémicas de 95% para o silicio e 5% para o germanio, 87,4%Si e
12,6%Ge, 94,1%Si e 5,9%Ge, foram observadas em outros pontos da ceramica. Também
foram analisadas regifes sobre os grdos e fora dos graos, encontrando-se porcentagens
de 89,5% Si e 10,5% Ge, sobre o grédo e 97,7%Si e 4,3%Ge fora do grdo.

Melhorando-se ainda mais o polimento anterior péde-se observar numa outra

regido a imagem mostrada na Figura - 8.48:

Figura - 8.48 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura da ceramica
preparada pelo método PIES. Aumento de 500 vezes. Imagem obtida por elétrons retroespalhados.

A analise feita em varios pontos desta regido, mostra uma péssima
homogeneidade da amostra. Como vé-se ha regides ricas em silicio (99% em P1 e 99.9%
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em P4) e regides ricas em germanio (37% em P2 e 60% em P3, o que demonstra, além de
uma proporcao indesejada, uma irregularidade no tamanho dos gréos (Figura - 8.48).

Com um aumento de 1000 vezes observou-se dois tipos de graos: um tipo claro
e outro tipo escuro. Uma analise desses grdos mostra que suas respectivas porcentagens
atdmicas entre silicio e germanio sao diferentes entre si, conforme mostram as Figuras -
8.47, 8.48 e a Tabela - VIII.16 e VIII.17. Encontrou-se valores de 100% de silicio nos graos
escuros, 88.4% nos graos claros, 95% sobre alguns grdos pequenos e 90% na regido fora
dos graos. Isto se deve a falta de homogeneizacao na mistura do pé de silicio com pé de
germanio e também durante a sinterizacao.

Tabela - VIII.16 Analise quimica regional e densidade da amostra

obtidas pelo método dos Pds Discretos (PIES)

Técnica Si (% atomica) Ge (% atomica) Densidade (g/cm3)

PIES 87.0+0.5 13.0+ 05 2.2770

Na ceramica analisada acima, observa-se basicamente trés microregides
(grdos) distintas: uma clara, uma cinza e outra escura, conforme mostram as
microfotografias das Figuras - 8.47 e 8.48. Numa analise quimica puntual destes graos
encontra-se os resultados mostrados na Tabela - VIII.17:

Tabela - VIII.17 Analise quimica puntual sobre as microregides

da amostra PIES

Gréos Si (% atomica) Ge (% atomica)
Claro (P1) 40.0%0.3 60.0 £ 0.2
Cinza (P2) 63.0 £0.3 37.0£0.2
Escuro (P3) 99.0-100.0 £ 0.3 1.0-0.0+0.2

Fora do Gréo 90.0-95.0 £ 0.5 10.0-5.0 £ 0.5

Da Figura - 8.48 e da Tabela - VII..17, observa-se uma porcentagem maior de
germanio conforme a tonalidade de cinza tende do preto ao branco, isto é, as regides
escuras possuem menos germanio que as cinzas, e estas por sua vez menos que as
regides claras, e para o silicio a relacéo € inversa. Entretanto o efeito do contraste (branco,
cinza e preto) entre estas regibes nas microfotografias, ndo pode ser diretamente
relacionado com a composi¢cdo quimica, porque este foi realcado para demonstrar as
diferentes fases encontradas, o que nao seria possivel observar as microestruturas sem
este recurso de realcamento.
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8.4.2 - Discussao

No estudo microscopico desta primeira amostra foi observado que as
propor¢cdes atbmicas entre silicio e germanio diferem a cada ponto. Conclui que a
proporcéo desejada SiggGepg néo foi atingida, exceto em em alguns poucos pontos da
amostra. A distribuicdo de germéanio ndo é uniforme sobre a matriz de silicio, pois a cada
ponto, pode-se dizer que encontra-se uma combinacao diferente entre silicio e germanio,
isto porque o silicio e o germanio formam liga em qualquer proporcédo (vide Figura - 3.7).
Esta inomogeneidade pode ser explicada talvez, porque ndo houve uma boa
homogeneizacdo dos pds. Observamos também uma nédo regularidade no tamanho dos
gréos. Um gréafico da Frequéncia Relativa versus Tamanho dos Grédos poderia ser feito
para demonstrar este resultado, porém como esta amostra ja apresentava visivelmente
varias irregularidades, conforme mostra a foto da Figura - 8.48, esta analise tornou-se
desnecessaria e portanto optou-se por nao fazé-la. Esta irregularidade é caracteristica da
técnica PIES, e s6 podera ser corrigida futuramente pelo controle granulométrico dos pés
na preparacao da mistura, através da andlise sedigrafica e pelo controle da sinterizacao.

Esta foi a primeira tentativa de utilizacdo da técnica PIES, realizada no Brasil
pelo Centro Técnico Aeroespacial (CTA/IEAv) na obtencédo de ligas semicondutoras para a
fabricacdo de termoelementos para um Gerador de Poténcia a Radioisétopos (GTR),
particularmente nao se esperava a principio resultados satisfatérios, pois ndo foram
tomados todos os cuidados adicionais necessarios . O objetivo inicial era o de observar o
comportamento da densidade, que apresentou-se abaixo daquela da amostra obtida por
prensagem a quente, enquanto que a manuseabilidade e a resisténcia do compacto verde,
apresentou-se fragil e de dificil ejecao da matriz. O ligamento quimico (rea¢do de estado
sélido) por difusdo durante a sinterizagdo, apresentou-se irregular com regiées onde nédo
houve efetiva difusédo dos elementos. Contudo, a técnica PIES ainda pode ser estudada, e
realizada com os cuidados necessarios para se obter termoelementos cada vez melhores,
com o intuito de se substituir as montagens de prensagem a quente acopladas a sistemas
de alto vacuo que sao raros em nossos laboratérios. Assim conclui-se que as
caracteristicas ideais da liga serdo alcancadas quando:

1) Se obtiver uma baixa porosidade para nao haver problemas na condutividade elétrica, e
isto é alcangado com uma alta pressao de prensagem dos pés. Pelo que parece, a pressao
usada nesta amostra ainda foi suficiente para atingir a densidade teérica da liga e portanto,
ndo esta dentro do que se espera para a liga de Si-Ge, porém medidas por técnicas de
BET e porosimetria podem ser feitas na quantificacdo desta grandeza.

2) Uma distribuicdo uniforme de pequenos grdos (em torno de 10um) da liga de

Silicio-Germanio, porém numa propor¢do em atomos maior do que aquela que se
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apresenta nesta amostra. A especificacdo ideal é de aproximadamente de 20% para o
germanio e 80% para o silicio, onde obtém-se a maxima eficiéncia termoelétrica, conforme
a literatura. Isto sera alcancado evitando-se perdas de germanio no processamento
(monitorando-se a presséo de vapor do germanio por exemplo).

3) Os fendbmenos de segregacao do germanio na matriz de silicio forem evitados.

4) Se fizer diversos tratamentos térmicos em funcdo da temperatura e tempo de
sinterizacdo, para se encontrar o tratamento ideal correspondente a distribuicdo e tamanho
de gréos desejada.

8.4.3 - Caracterizagdo estrutural e quimica das cerdmicas preparadas pela
Técnica de processamento ceramico CONVENCIONAL

Nesta seccdo apresenta-se os resultados de varias amostras preparadas pela
técnica de processamento ceramico Convencional, obtidas a partir da liga de Si-Ge
fundida num forno a resisténcia com campo elétrico aplicado e resfriada por efeito Peltier.

8.4.3.1 - Medida da densidade das ceramicas

As medidas das densidades das ceramicas obtidas pelo processamento
ceramico convencional forma feitas por picnometria a hélio, e apresenta os resultados
mostrados na Tabela - VIII.8, para as quatro ceramicas preparadas por esta técnica.

Tabela - VIII.18 Medidas das densidades das amostras obtidas pelo

método ceramico convencional

Amostra Densidade (g/cm3)
01 29+04
02 29+04
03 29+0.8
04 28+0.6

Estes resultados encontrados apresentaram um desvio percentual médio de
13% a 26% devido aos problemas de porosidade destas ceramicas, pois durante a
picnometria, estas amostras retiveram a humidade relativa do ar na sua microestrutura, ndo
sendo possivel elimina-la totalmente na evacuacao, quando a valvula de saida da camara -
1 do picnometro foi aberta.
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8.4.3.2 - Microscopia eletrénica de varredura, analise microestrutural e quimica das
ceramicas preparadas pela técnica de processamento CONVENCIONAL

Nesta seccdo apresenta-se os resultados da analise metalografica e quimica
das amostras preparadas pela técnica de processamento ceramico convencional.

Andlise metalografica da ceramica

As ceramicas obtidas pelo método convencional foram observadas no
microscopio eletrénico onde foi feita a medida do tamanho médio dos graos pelo método
planimétrico ou de Jeffrey (ASTM 1969), apresentando um tamanho médio de grados
mostrados na Tabela - VIII.19:

Tabela - VIII.19 Medidas do tamanho de grdo das amostras obtidas pelo

método ceramico convencional

Amostra Tamanho de gréo (um)
01 6,2+0.5
02 6,7+0,5
03 5,6 +0,5
04 -

Figura - 8.49 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura da ceramica
preparada pelo processamento convencional. Aumento de 1000 vezes. Imagem obtida por elétrons
retroespalhados.

A partir da Figura - 8.49 é possivel observar a alta porosidade do material,
devido a evaporagdo do ligante utilizado (Toluol). Este material apresenta uma
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microstrutura mais regular do que aquela da amostra preparada pela técnica PIES, mas
ndo apresenta uma densidade satisfatéria capaz de produzir melhores propriedades
termoelétricas, além da possivel contaminacdo com carbetos porcausa dos residuos
deixado pelo toluol.

Andlise Quimica por Dispersdo de Energia de Raios-X (EDX) da ceramica preparada
pela técnica CONVENCIONAL

Da mesma forma que foi feito para as ligas, féz-se inicialmente uma analise
guimica regional, tomando-se a maxima &area possivel, detectada pelo microscopio
eletrénico, a qual foi de (4.5 mm x 4.5 mm), para se encontrar a composi¢cdo média obtida
na sinterizagdo feita por esta técnica.

As ceramicas eram compactos cilindricos que mediam aproximadamente 3,0
mm de espessura, por 14 mm de diametro, sendo portanto a analise quimica feita também
em varias regifes distintas, a fim de obter-se uma idéia da composicdo média e da
distribuicdo do germénio ao longo de cada uma das ceramicas, dentro e fora dos graos. Os
resultados encontrados nesta técnica estdo mostrados na Tabela - VIII.20.

Tabela - VIII.20 Analise quimica regional e densidade das amostras

obtidas pela técnica Convencional

Densidade (g/cm3)
2.2606

Si (% atomica)

80.5+0.2

Ge (% atomica)
19.5+0.3

Técnica

Convencional

Em cada uma das quatro ceramicas analisadas acima, observa-se basicamente
trés microregides (gréos) distintas: uma clara, uma cinza e outra escura, conforme mostra
as microfotografias das Figuras - 8.49. Numa analise quimica puntual destes graos
encontra-se os resultados mostrados na Tabela - VIII.21:

Tabela - VI.21 Analise quimica puntual sobre as microregides
da amostra CONVENCIONAL

(Convencional)

Si (% atomica)

Ge (% atomica)

Claro (P1) 65.6-75.5 + 0.2 34.4-24.5 + 0.5
Cinza (P2) 87.8-88.6 + 0.2 12.2-11.4+0.4
Fora do Gréo (P3) 75.1-79.6 + 0.2 24.9-20.4 + 0.4
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Destes resultados observa-se uma melhor homogeneidade quimica destas
amostras em relagcdo aquelas preparadas pela técnicas PIES. Porém a existéncia de poros
nas amostras prejudicaram a qualidade do material.

8.4.4 - Discussao

Em termos de densificacdo, as técnicas PIES e a Convencional séo
equivalentes, pois ndo ha outro meio de produzir a coesao dos gréos do p6 a nédo ser pela
pressdo de compactagdo dada inicialmente. Entretanto, no caso da técnica convencional,
foi usado o préprio toluol da moagem como lubrificante e ligante. Isto proporcionou um
resultado um pouco melhor.

O toluol porém, é um hidrocarboneto muito volatil, o que significa que ele logo
deixou a ceramica, assim que o forno comecou a esquentar, produzindo poros na
microestrutura. Além da desvantagem de introduzir possivelmente residuos de carbetos ou
outras impurezas na ceramica, porcausa do toluol remanescente na estrutura

A vantagem do processamento convencional, com fuséo preliminar da liga, esta
no fato do material partir com uma homogeneidade e densidade pré-definida pela propria
liga, enquanto que na técnica PIES a fusdo dos elementos e a formacdo da liga se da

durante a sinterizacao.

8.4.5 - Caracterizagdo estrutural e quimica das cerdmicas preparadas pela
Técnica de processamento cerdmico de Prensagem a Quente (Hot-Pressing)

Os resultados obtidos nesta parte, provém da analise feita numa ceramica
termoelétrica produzida pela General Eletric Co. Esta foi usada como padrdo de
comparacao, para determinacao da qualidade das ceramicas produzidas neste trabalho.

8.4.5.1 - Medida da densidade das ceramicas

Esta amostra apresenta um valor da densidade de 3.007 g/cm3 a 25°C, que é
muito proximo da densidade tedrica do monocristal da liga que é de 3.0098 g/cm3
conforme Dismukes 1964a e portanto uma baixissima porosidade, proporcionando uma
alta eficiéncia termoelétrica. Os demais resultados da caracterizacao deste material estdo
dispostos no Anexo - A9.

8.4.5.2 - Microscopia eletrénica de varredura, analise metalografica e quimica das
ceramicas preparadas pela técnica de processamento de prensagem a quente (Hot-
Pressing)

Embora as demais caracteriza¢cfes desta amostra tenham sido fornecidas pela
General Electric Co., a caracterizagdo quimica e microestrutural deste material foi feita aqui
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em S&o Carlos no microscopio eletrobnico do Departamento de Fisica e Ciéncias dos
Materiais e apresentou os seguintes resultados:

Analise metalografica da ceramica

A partir da Figura - 8.50 observa-se uma alta qualidade do material produzido
por meio desta técnica. Pelas microfotografias deste material praticamente ndo se observa
nenhum poro externo ou aberto. O tamanho médio dos graos estdo abaixo de Sum em
todas as observacgfes feitas. O grao maior mostrado na Figura - 8.50 foi produzido pelo
crescimento de um grao inicialmente maior ja no pé de preparacdo. Entretanto, como tais
gréos sao raros, eles ndo prejudicam a qualidade do material.

, /i :
Figura - 8.50 Microfotografia mostrando o aspecto da microestrutura da ceramica
preparada pelo processamento de prensagem a quente. Aumento de 1000 vezes. Imagem obtida por
elétrons retroespalhados.

Infelizmente n&o foi possivel fazer uma analise da area superficial e nem da
porosidade destas amostras, porque a Unica amostra que dispunhamos foi parcialmente
destruida durante o polimento, nédo ficando portanto massa suficente (conforme requisitado
pelos manuais) para ser usada em tais equipamentos de medida.

Analise quimica por Dispersdo de Energia de Raios-X (EDX) das ceradmicas
termoelétricas preparadas pela técnica de prensagem a quente (Hot-Pressing)

Semelhantemente em todas as amostras, féz-se inicialmente uma analise
guimica regional, tomando-se a maxima d&rea possivel detectada pelo microscopio
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eletrbnico, de (4.5 mm x 4.5 mm), para se encontrar a composi¢cdo média obtida na
sinterizacao feita por esta técnica.

As ceramicas eram compactos cilindricos que mediam aproximadamente 3,0
mm de espessura, por 14,0 mm de didmetro, sendo portanto a andalise quimica feita
também em varias regifes distintas, a fim de se ter uma idéia da composicdo média e da
distribuicdo do germénio ao longo de cada uma das ceramicas, dentro e fora dos graos. Os
resultados encontrados nesta técnica estdo mostrados na Tabela - VIII.22.

Tabela - VIII.22 Analise quimica regional e densidade das amostras

obtidas pela técnica Hot-Pressing

Técnica Si (% atomica) Ge (% atomica) Densidade (g/cm3)

Hot-Pressing 76.9 £0.3 23.1+0.5 3.0070 + 0,0001

Assim como na técnica convencional, a ceramica analisada acima, apresenta
basicamente duas microregides (gréos) distintas: uma cinza (fora do gréo) e outra escura
(sobre o grao), conforme mostra a microfotografia da Figura - 8.50. Numa analise quimica
puntual destas microregifes encontra-se 0s resultados mostrados na Tabela - VII1.23:

Tabela - VIII.23 Analise quimica puntual sobre as microregides

da amostra Hot-Pressing

(Hot-Pressing) Si (% atomica) Ge (% atomica)
Escuro (P1) 86.8 +0.3 13.2+0.4
Forado Grédo (P2) 67.7 £0.3 32.3+0.5

8.4.6 - Discussao

Os resultados apresentados por esta técnica de prensagem a quente,
demonstram a eficiéncia do processo de sinterizacdo com boa homogeneidade da
ceramica como um todo, pois em outros pontos da amostra as andlises quimicas feitas
também demonstraram o mesmo grau de homogeneidade. A densidade se mostrou 6tima
e esta dentro daquilo que se espera para uma ceramica termoelétrica.

8.4.7 - Caracterizagao fisica das cerdmicas termoelétricas

A caracterizagdo fisica das ceramicas termoelétricas foi feita em termos de
alguns dos parametros que definem o Fator de Mérito (ou nimero de loffe), o qual é
definido como:
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Z = S2c/h (8.13)

onde:
S: é o coeficiente Seebeck ou poténcia termoelétrica
o é a condutividade elétrica
A: é a condutividade térmica

Uma caracterizacdo fisica completa da cerédmica ou do material termoelétrico
deve ser feita medindo-se este Fator de Mérito Z em funcéo da temperatura T, para um
intervalo desde zero Kelvin até a temperatura de fusdo do material onde:

Z=2() (8.14)

Normalmente esta caracterizacdo também é feita desde a temperatura
ambiente 300K até a temperatura maxima de operacédo do termoelemento.

Como a conducéo de calor acontece via fébnons e via elétrons, a condutividade
térmica e elétrica estdo comprometidas uma com a outra. O que significa que uma néo
pode alterar sem afetar necessariamente a outra. Analiticamente pode-se espressar esta
dependencia da seguinte forma:

K = Ktsnons * Kelétrons (8.15)

Ainda a condutividade térmica esta relacionada com a densidade e o calor
especifico da seguinte forma:

K= p (Cfsonons + Celétrons) (8.16)

onde:
a: € o coeficiente de difuséo térmica
p: € adensidade do material
C : é o calor especifico

Portanto uma caracterizacdo completa de um material termoelétrico em funcéao
da temperatura consiste em medir os parametros S(T), o(T), a (T), p(T) e C(T) nos
intervalos ja mencionados.

Para se otimizar o Fator de Mérito Z, é interessante diminuir a condutividade
térmica sem alterar consideravelmente a condutividade elétrica, e isto é feito dopando-se o
material de partida com um elemento que funcionard como centro espalhador de fénons na
rede cristalina, que no caso das ligas de Si-Ge, é o germanio, que cumpre esta fungao.
Como o germanio possue uma componente de ligacdo quimica metdalica maior que a do
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silicio, esta dopagem é feita sem comprometer a condutividade elétrica do material (vide
Figura - 1.2).

Na técnica PIES a maior dificuldade esta em se obter grdos de liga de Si-Ge a
partir dos elementos de partida na forma de p6. O que acontece neste caso € a formacao
de gréos ricos em silicio tendo como vizinhos gréos ricos em germanio. Para evitar isso, um
processo de obtencdo da liga é feito previamente, por meio de uma fusao preliminar dos
materiais de partida (Figura - 8.51).

Figura - 8.51. Diferenca entre os Pds Discretos dos elementos da liga misturados e o p6
da liga moida.

Uma vez que se obtenha a liga com uma homogeneidade controlada, o
processamento ceramico deve acontecer seguindo uma das duas rotas principais: técnica
de Processamento Ceramico Convencional ou a técnica de Prensagem a Quente.

Ainda é possivel aumentar um pouco mais o Fator Termoelétrico de Merito para
se obter uma melhor eficiéncia termoelétrica final, diminuindo-se a condutividade térmica
pelo espalhamento dos fénons na fronteira ou contornos dos grdos de uma microestrutura
ceramica, desde que esta microestrutura possua tamanhos tipicos da ordem do
comprimento de onda dos fénons.

Para amostras sinterizadas, os trés parametros que sao susceptiveis a
alteracdo pelo controle da microestrutura séo: a densidade, a condutividade térmica e a
condutividade elétrica. Estas trés possuem um compromisso entre si em termos da
microestrutura, sendo que o acoplamento térmico e elétrico dos gréos que compdem esta
microestrutura esta relacionada com a densidade. No nivel microestrutural apdés um
processamento ceramico, a densidade cai um pouco mas ndo o suficiente para impedir
uma otimizacdo de Z. Para evitar grandes perdas na densidade a liga mono ou
policristalina € moida, prensada a altas pressfes e sinterizada. Uma outra técnica que
relne as vantagens da prensagem de alta pressdo e sinterizacdo é a técnica de
Prensagem a Quente (Hot-Pressing). Porém a condutividade elétrica sofre deficiéncias
nestes processos. Mas, 0 acoplamento elétrico intergranular pode ser recuperado com a
adicao de fosfeto de galio (GaP) neste espaco.
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A dopagem da liga com impurezas trivalentes ou pentavalentes para se obter
semicondutores tipo - p ou n, é feita para aumentar a condutividade elétrica que passa a
ser também por elétrons e por lacunas ou buracos.

Dentro desta perspectiva a caracterizacdo envolve além da medida do efeito
Hall, uma analise minuciosa da microestrutura do material usando, inclusive uma analise
guimica dos graos e do material intergranular.

8.4.7.1 - Medida do coeficiente Seebeck ou Poténcia Termoelétrica

O coeficiente Seebeck foi determinado a temperatura ambiente, para uma
ceramica semicondutora tipo-p (dopada com Boro) preparada pelo método ceramico
convencional. A medida foi feita, a partir da razdo entre a voltagem desenvolvida entre as
faces opostas do compacto cilindrico; ligadas a dois eletrodos de Cromel (coeficiente
Seebeck Sy = 23pV/°K); e a diferenga de temperatura imposta entre elas, sendo uma das
faces posta em contato com a temperatura produzida por uma fonte térmica fria (gelo
fundente) e a outra em contato com uma fonte térmica quente (resisténcia elétrica variavel).

Mutimetro digital Fonte fria
HP - 3478A Gelo fundente . .
Mutimetro digital
. E Fluke - 8050A
contato térmico
amostra metélico de cobre
fios de cromel termopares

cobre-constantan

% Mutimetro digital
m ECB - MD450

resistor

Fonte quente
FAC - 203

Gelo fundente
(referéncia dos termopares)

Figura - 8.52. Montagem usada na medida do coeficiente Seebeck a temperatura
ambiente.

A diferenca de temperatura entre as faces variou desde aproximadamente 7°C
até 15°C, conforme medido pelos termopares de cobre-constantan colocados muito
proximos aos pontos de contatos dos eletrodos com a amostra.

A montagem destas medidas esta esquematizada na Figura - 8.52. O

coeficiente Seebeck S da ceramica é dado por:

222



S = AVI(Tq - Tq) + Scr (8.17)

onde:
Scr: € o coeficiente Seebeck dos eletrodos de Cromel que vale 23uV/°K.

Fazendo-se a regressao linear pelo método dos minimos quadrados obteve-se
para o coeficiente angular da reta da Figura - 8.53 o valor de (30.1+0.7)uV/°C o qual deu
um valor de (53.1+ 0.7)uV/°C para o coeficiente Seebeck da ceramica conforme a

expressao (8.17).
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Figura - 8.53. Gréfico da tensdo termoelétrica desenvolvida entre os eletrodos versus a
diferenca de temperatura.

Observa-se um coeficiente linear de (7.4 + 0.7)uV que corresponde a uma
tensédo residual nos eletrodos de cromel devido a alimentacado elétrica do multimetro digital
HP - 3478A.

8.4.8 - Discussao

Os resultados obtidos pela medida do coeficiente Seebeck (Figura - 8.53) da
amostra preparada pela técnica de processamento convencional, apresenta uma ceramica
com propriedades termoelétricas, porém muito abaixo daquilo que se espera para uma boa
ceramica, cujo valor tipico a temperatura ambiente é de 120uV/K.

Como foi visto no capitulo Il a prépria definicho do coeficiente Seebeck
representa uma medida de entropia. Portanto a Figura - 8.53 representa uma medida desta
entropia por unidade de carga transportada pelos portadores de carga elétrica do material.

Através desta técnica de medida do coeficiente Seebeck é possivel identificar o
tipo de portador pelo sinal do coeficiente Seebeck medido, que no caso mostrou ser do
tipo-p confirmando a dopagem feita com Boro.
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Pela teoria da mecéanica estatistica dos semicondutores (Egli 1960) o
coeficiente Seebeck é definido como:

S(T) = K/e In [n*(T)/n] (8.18)

O grafico da Figura - 8.53 representa uma medida do valor médio deste
coeficiente, pois este é definido numa temperatura fixa como d¢/dt, onde ¢ é o potencial
elétrico do sistema. Como se vé nesta figura, a temperatura varia e o valor do coeficiente
Seebeck é dado pela derivada da curva mostrada neste grafico que para o intervalo
considerado se mantém constante, pois € aproximadamente uma reta, ndo sendo porém
verdade quando se aumenta demasiadamente a diferenca de temperatura entre a fonte fria
e a quente.

Teoricamente é possivel obter um valor estimado da densidade dos portadores
simplesmente aplicando-se o operador exponencial ao valor encontrado para o coeficiente
Seebeck conforme mostra a expresséo (8.18).
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Capitulo IX

CONSIDERACOES FINAIS E CONCLUSOES

9.1 - Discusséo geral dos resultados

Seréa descrito neste capitulo a discussao de todo o trabalho desde o tratamento
tedrico até a caracterizacao fisica final da ceramica termoelétrica.

9.1.1 - Tratamento tedrico

Este trabalho teve como objetivo principal estabelecer as condi¢cdes de
obtengdo de uma liga homogénea de Si-Ge para fabricacdo de elementos termoelétricos
para Geradores Termoelétricos de Poténcia a Radiois6topos. Os processamentos
ceramicos realizados neste trabalho procuraram evidenciar os problemas encontrados no
controle da microestrutura.

Os calculos tedricos realizados e apresentados nos capitulos Il, Il e IV foram
produzidos com o intuito de se entender melhor o problema da solidificacdo e
homogeneizagdo da liga de Si-Ge. Eles procuraram fornecer todos os subsidios
necessarios para o entendimento destes problemas. Além de prover dados uteis nas
futuras tentativas de obtencdo destas ligas, particularmente apresentando o diagrama de
fases do sistema Si-Ge junto com a tabela contendo o coeficiente de segregagdo de
equilibrio mostrada no Anexo - A4.6.

O calculo da entropia da liga feita no capitulo lll serviu para se estimar de
alguma forma o valor do coeficiente Peltier entre as fases sélido-liquido, que segundo a
expressdo (2.21) e (2.23) deveria ser igual a entropia de fusdo por unidade de carga
transportada na interface. O valor desta carga transportada foi estimado pela carga de
valéncia do material que corresponde a 4e (e: unidade elementar de carga) logo espera-se
teoricamente um valor de 0.780135 V/K. Sabe-se porém que este valor ndo é verdadeiro,
porque depende das condi¢bes de solidificacdo do material, que determinardo o valor da
entropia de fusdo e a quantidade de carga transportada na interface. O valor acima é
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esperado para uma solidificacdo de equilibrio que obedece rigorosamente o diagrama de
fases em cuja solidificacédo nédo ha problemas de difuséo de soluto ou formacédo da camada
de contorno. Na pratica a definicdo do coeficiente Seebeck ou Peltier deve ser
generalizada para envolver termos de potencial eletroquimico e ndo apenas de entropia.
Isto s6 é possivel usando-se calculos da termodinamica irreversivel. Na verdade o
coeficiente Peltier neste caso varia com a concentracdo de soluto na camada de contorno,
porém um valor médio pode ser calculado, e comparado com medidas experimentais,
desde que se faca a generalizacdo predita acima.

Propb6e-se em um futuro artigo um modelo para o coeficiente Peltier de ligas
binarias ideais, onde sao feitos os célculos mencionados acima.

E possivel encontrar diferentes tipos de comportamento no transporte eletrénico
entre as fases sdlida e liquida dos materiais existentes na natureza, mas ainda nédo se tem
nenhum modelo que envolva uma boa quantidade destes casos. Os modelos que
produzem bons resultados comparados aos experimentais, normalmente se aplicam a uma
familia muito particular de elementos como é o caso dos alcalinos.

Com os dados do coeficiente de segregacdo de equilibrio k, extraidos do
diagrama de fase e fitados numa expressao analitica (conforme feita no capitulo IV), é
possivel, pelo menos teoricamente, dispor de todos os parametros necessarios a obtencao
de uma liga homogénea, desde que se satisfaca o critério de estabilidade térmica de Tiller,
numa solidificacdo normal. Porém, no caso de uma solidificacdo com campo elétrico
aplicado, é necessario também dispor do coeficiente Peltier do material que para o sistema
de Si-Ge foi determinado apenas teoricamente neste trabalho.

No capitulo IV fornece-se uma discussao da influéncia do campo elétrico na
interface de solidificacdo de uma substancia pura como também de uma liga. As
expressfes deduzidas neste capitulo possuem limitagdes e ndo pretende ser um modelo
final para o problema da solidificacdo de ligas com campo elétrico aplicado, principalmente
porque a influéncia dos efeitos Thompson e Joule na interface foram desprezados.
Contudo, acredita-se que tenha sido dado os subsidios teéricos necessarios, para uma
estudo sistematico do problema da segregacdo em ligas com campo elétrico aplicado,
especialmente para o caso do Si-Ge. Os modelos apresentados sé@o unidimensionais e
aplicam-se somente para o efeito axial da segregacdo em cristais.

A literatura especializada trata extensivamente do problema do super-
resfriamento constitucuional e da estabilidade térmica na interface num liquido
superaquecido ou super-resfriado e ndo houve necessidade aqui de se repetir o que se
encontra normalmente nos livros textos sobre teoria de solidificagdo, embora tenha se
usado estes conhecimentos na discussdo dos problemas de inomogeneidades na
solidificacéo da liga de Si-Ge.
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9.1.2 - Obtencgéo das LIGAS

Microestruturas dendriticas foram observadas nas amostras fundidas sem
campo elétrico, estas microestruturas se formaram devido ao rapido resfriamento do
fundido em agua (quenching), principalmente nas técnicas onde nao foi usada o campo
elétrico, como por exemplo na fusdo num forno a inducéo.

Para o caso do material cristalino puxado a partir do fundido por técnica
Czochralski com campo elétrico (ECZ), € visto entdo que este apresenta de ante mao uma
homogeneidade melhor, conforme mostra as microfotografias das Figuras - 8.28, 8.29,
8.30. Isto significa que vale a pena crescer o cristal a partir do fundido, aplicando-se um
campo elétrico, na configuracéo de resfriamento por meio do efeito Peltier.

Uma vez que a melhor homogeneidade possivel é obtida para um cristal
crescido com campo elétrico e considerando que esta ainda ndo é satisfatéria, resta
apenas fazer uma outra homogeneizacgéo posterior do material (caso seja necessario), por
meio das seguintes técnicas:

B Tratamento térmico (recozimento),

B Fusao zonada,

W ou no préprio processamento ceramico, com a finalidade de atingir-se o limite pratico de
homogeneidade.

Se o crescimento com campo elétrico ndo apresentasse de forma alguma um
resultado melhor, nota-se que o processo do resfriamento rapido (quenching) no forno a
inducdo seria o ideal, pois este possue um aquecimento mais rapido e pratico, porém,
sendo necessaria a etapa de homogeneizacdo posterior do material, conforme ja foi
mencionada acima. Uma vez que as fases policristalinas podem ser obtidas por quaisquer
um dos métodos, ndo haveria vantagem em tentar crescer um monocristal.

O método de crescimento de cristais pela técnica Czochralski com campo
elétrico aplicado mostra ser uma alternativa para a fabricacdo de termoelementos, mais
barata do que a técnica por Hot-Pressing, cujo equipamento é escasso no Brasil, e
apresenta resultados competitivos. Ainda se pode conseguir uma melhor homogeneidade
com esta técnica, ajustando-se os parametros de crescimento do cristal, tais como:
velocidade de puxamento, taxa de rotacdo, e o valor do campo elétrico, procurando a
regido 6tima de trabalho. Porém este ensaio preliminar demonstra de ante mao que o0s
resultados com campo elétrico aplicado sdao melhores do que sem o0 mesmo, inclusive em
relacdo as outras técnicas de fusédo da liga.

9.1.3 - Obtenc&o das CERAMICAS

Os procedimentos ceramicos demonstram grandes diferencas nos produtos
finais no que diz respeito a composi¢cdo quimica e a densidade.
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O método PIES produziu uma ceramica de baixissima qualidade.
Particularmente, ndo esperava-se a principio, resultados satisfatérios por esta técnica, pois
esta foi uma das primeiras tentativas de utilizar-se a técnica PIES, realizada no Brasil,
juntamente com o Centro Técnico Aero-Espacial, no sentido de obter-se ceramicas
semicondutoras, a fim de fabricar termoelementos para Geradores Termoelétricos de
Poténcia a Radiois6topos (GTR) usados em satélites. Cuidados adicionais nao foram
tomados, pois o objetivo inicial era, observar o comportamento da densidade, que se
apresentou abaixo daquela obtida por Hot-Pressing. A manuseabilidade e resisténcia do
compacto a verde, se apresentou fragil e de dificil ejecdo da matriz de compactagcédo. O
ligamento quimico (reacéo de estado sélido) se apresentou irregular com regiées onde nao
houve efetiva difusdo dos elementos. Observou-se ainda alta porosidade, crescimento
irregular dos graos, e grande namero de inclusdes (possivelmente 6xidos). Contudo a
técnica PIES se for bem estudada e realizada com os cuidados necessarios pode tornar-se
bastante promissora na obtencdo de termoelementos, principalmente no Brasil, onde
montagens de Hot-Pressing acoplados a sistemas de altos vacuos sdo raros, nos
laboratérios de pesquisa do pais.

O método ceramico convencional apresenta melhoras em relagdo ao método
PIES, no que diz respeito a homogeneidade dos grdos e a composi¢cdo quimica, mas
certamente € mais caro, porque necessita da fusdo prévia da liga com boa
homogeneidade. Contudo, o uso do campo elétrico parece contornar os problemas no
crescimento por técnica Czochralski, podendo ser aplicado a outras técnicas de
crescimento com 0 mesmo sucesso. Em termos da manuseabilidade, resisténcia do
compacto a verde, fragilidade, dificuldade de ejecdo da matriz de compactacéo, densidade
e porosidade, as duas técnicas sao equivalentes, porém sédo satisfatorios.

A difusdo no estado sélido para as dimensdes da microestrutura destas
ceramicas na técnica convencional pareceu atenuar as diferencas de composi¢cdo, e o
efeito de homogeneizacao foi satisfatério. Porém, é necessario um estudo sistematico,
para controlar os tamanhos e o crescimento dos grdos em fun¢édo do tempo de moagem,
da temperatura e do tempo de sinterizacéo, para obter-se uma regularidade de crescimento
dos mesmos. A inclusdo de material indesejado também ocorreu, formando possivelmente
carbetos por causa do ligante usado (Tolueno).

Dos trés processos de obtencdo das ceramicas, o melhor, em relacdo a
densidade, porosidade, controle do tamanho e crescimento dos grdos, homogeneidade e
composicao quimica é sem duvida a prensagem a quente (Hot-Pressing). Porém no Brasil,
atualmente s6 ha um equipamento deste tipo, localizado no Instituto Nacional de
Tecnologia no Rio de Janeiro. Logo a disponibilidade tecnol6gica para producdo destes
elementos para uso em satélites € muito pequena devido a sua apurada utilizacao.
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As medidas do coeficiente Seebeck confirmam os resultados obtidos pelas
analises microestrutural e quimica. Observa-se que a dopagem foi realmente obtida pela
mistura do p6 de Boro com o p6 da liga, pois ja nas medidas de coeficiente Seebeck
observou-se um comportamento tipo-p das ceramicas.

Em termos da microestrutura ceramica sabe-se que a concentracdo de
fronteiras nas quais o espalhamento de fénons pode ocorrer tem um efeito significante na
condutividade térmica. Tem sido mostrado por outros autores (Parrot 1969) que em ligas,
uma proporcao significante da corrente térmica é levada pelos fonons de baixa freqliéncia,
porque os fénons de alta freqiiéncia sédo fortemente espalhados. O espalhamento de
fonons de baixa frequéncia nas fronteiras pode tornar-se importante em comparacdo a
outros efeitos de espalhamento, e tem sido mostrado (Parrot 1969) que este é
especialmente significante para ligas de silicio-germanio a temperatura ambiente.

Acredita-se que os fatores que contribuem para a significincia do efeito de
espalhamento de foénons de baixa freqiéncia sao: a diferenca na massa entre 0s
elementos da liga, (tal que esta é comparativamente maior para as ligas de germéanio-
silicio), e a razdo entre as temperaturas de Debye e a temperatura maxima de operacao
(esta razdo é comparativamente maior para ligas de silicio-germénio, quando se opera a
temperatura ambiente). Seguindo esta apreciacdo pode ser mostrado que a condutividade
térmica diminui com o decréscimo no tamanho do grdo da liga de silicio-germanio e que
uma significante reducéo nesta condutividade pode ser atingida se o tamanho do grédo é
menor do que 10 microns.

Consideragbes tedricas indicam que um elemento da liga SiggGe1g (Penn
1972) tendo um tamanho de grdo de 10 microns substancialmente uniforme pode ter, a
temperatura ambiente, uma condutividade térmica de aproxiamdamente 20% mais baixa
gue a condutividade térmica de um monocristal da mesma liga.

Na pratica tem sido mostrado que, sob certas condi¢Bes de fabricacéo, a liga se
forma com uma substrutura interna dentro do grédo tal que existem fronteiras desta
substrutura dentro das fronteiras do grdo. Entdo onde a referéncia é feita ao efeito sobre a
condutividade térmica de varios limites de tamanho de grdo, pode ser mais correto
relacionar os efeitos da concentracdo de fronteiras e efeitos de espalhamento de fénons,
referindo-se a um comprimento de espalhamento caracteristico mais do que ao tamanho
do gréo.

O comprimento de espalhamento caracteristico é definido como o reciproco do
namero de fronteiras por unidade de comprimento, onde uma fronteira é a localizacdo de
uma variacdo na orientacdo do cristal. Acredita-se contudo que é importante atingir uma
fina estrutura de grdo, ambos pelo aumento da concentracdo das fronteiras dos gréos e

pela manutenc¢éo da formagéo de substruturas de fronteiras dentro dos gréos.
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contorno de graos

subestrutura
com contornos

Figura - 9.1 Contorno de grdos de uma ceramica com subestruturas cristalinas internas
aos graos.

Além disso, para as ligas termoelétricas, € importante evitar a conducéo
ambipolar, que é uma conducdo térmica pelo par elétron-buraco o qual tem sido
abondonado dentro da banda de conducdo associada com as propriedades do material
semicondutor. Na pratica isto é evitado ou reduzido pela forte dopagem, por exemplo: em
muitas aplicacées de semicondutores, a concentragdo de dopante pode ser da ordem de 1
parte em 107 enquanto que para aplicacdes termoelétricas é desejavel ter uma
concentracdo de dopantes da ordem de 1 parte em 100. Uma consequéncia disto é que o
espalhamento elétron-fonon é aumentado no material semicondutor fortemente dopado e,
se isto é levado em consideracao, a porcentagem teoricamente predita para a diminuicdo
na condutividade térmica com a diminuicAo no comprimento caracteristico de
espalhamento sera de qualquer forma reduzida.

A reducdo no comprimento caracteristico de espalhamento ndo tem por outro
lado, qualquer efeito significante sobre a condutividade elétrica ou sobre o efeito
termoelétrico (coeficiente Seebeck) da liga, a menos que o comprimento caracteristico de
espalhamento seja reduzido da ordem de 0,01 microns ou menor.

Entdo, para as ligas de silicio-germénio as quais possuem um comprimento
caracteristico de espalhamento na faixa de 0.01 a 10 microns, a figura termoelétrica de
meérito sera uma funcéo inversa a esse comprimento, pois ela aumentara com a diminui¢éo
do comprimento caracteristico de espalhamento. Se o comprimento caracteristico de
espalhamento é menor do que aproximadamente 0.01 microns, o coeficiente Seebeck e a
condutividade elétrica diminuirdo tdo bem quanto a condutividade térmica, produzindo
entdo um decréscimo liquido na figura termoelétrica de mérito. Para comprimentos
caracteristicos acima de 10 microns, a diminuicdo na condutividade térmica com a
diminuicdo deste é também pequena e de pouco significado pratico em geradores
termoelétricos.

E de esperar-se que este limite de 10 microns n&o seja estreitamente definido,
e representa apenas um limite maximo no comprimento caracteristico de espalhamento.

Nas ligas de silicio-germanio, pode-se detectar uma significante reducdo na condutividade
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térmica quando comparada com aquela de um monocristal. Para outras ligas, por exemplo;
com menos diferenga na massa entre 0os componentes, o limite correspondente seria
menor do que 10 microns. Acredita-se, contudo, que o limite inferior de 0,01 microns no
comprimento caractéristico de espalhamento, no qual correspondentes redugcbes no
coeficiente Seebeck e na condutividade elétrica se estabelecem, seria substancialmente o
mesmo para outras ligas semicondutoras.

A técnica Hot-Pressing prové um elemento térmoelétrico consistindo de uma
liga de silicio germanio dopada de forma a ter propriedades termoelétricas melhoradas. E
formada dentro de uma estrutura unitaria substancialmente continua constituida pela liga,
tendo uma fina estrutura de contorno de graos, para reduzir a condutividade térmica do
elemento. Uma proporcdo de grdos da liga que tem uma estrutura de comprimento
caracteristico de espalhamento estendendo-se dentro da fina faixa de 0.01 a 10 microns,
prové no minimo, um termoelemento que possui uma condutividade térmica abaixo
daquela de um monocristal da mesma liga.

9.2 - Conclusdes

As causas principais da inomogeneidade quimica e estrutural da liga de Si-Ge séo
explicadas pelo fenbmeno de super-resfriamento constitucional e pelo baixo coeficiente de
difusdo do germanio no silicio. O critério de Tiller para a estabilidade da interface S/L
fornece uma ferramenta importante no controle do super-resfriamento constitucional na
interface S/L desta liga, através da manipulacdo dos gradientes térmicos e das velocidades
de solidificacdo impostos a interface. A aplicacdo do campo elétrico proporciona um
controle da homogeneidade estrutural e quimica por meio da velocidade Peltier
acrescentada a velocidade normal de solidificacdo, conforme o valor e o sentido da
densidade de corrente elétrica que atravessa o material em solidificacao.

Atentando-se para explicar o processo de fusdo com controle de dopagem por
campo elétrico, ja tem sido proposto por outros autores que o efeito Peltier na interface de
crescimento constitue uma contribuicho dominante para o0 caso de materiais
semicondutores e a eletromigracéo para os materiais 6xidos.

Desta forma a proposta de crescimento da massa do monocristal a partir do fundido
tem sido feita, porém ndo se tem obtido total sucesso na pratica por causa das
instabilidades convectivas no fundido e por causa de outras complexidades introduzidas
pelo aquecimento do material.

Permanece o interesse em obter uma liga de Si-Ge homogénea de composigdo
bem definida, sendo que a obtencdo desta liga usando campo elétrico ainda estd em
estagio de desenvolvimento, mas as vantagens de atingir-se uma dopagem controlada com
distribuicdes mais homogéneas de soluto ja tem sido demonstrado neste trabalho e em
estudos de crescimento e segregacao de cristais.
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A liga de Si-Ge obtida por técnica ECZ apresentou boa homogeneidade e foi
possivel preparar uma ceramica melhor do que pelo método PIES, contudo a densidade, a
regularidade e a composicdo quimica dos graos da ceramica depende do processamento
ceramico utilizado. O melhor método de controlar-se o crescimento dos grédos e a difusao
do estado sélido é pela técnica de prensagem a quente, cujas vantagens sao:
B aproveitamento total do material
B reprocessamento dos médulos ja sinterizados
B aumento da eficiéncia média de 13.4% (em monocristais) para 17.5% (em
materiais sinterizados), nas temperaturas de operagdo desde 800-1100°C
conforme Vining (1991) .
Espera-se que este trabalho que aqui se iniciou, venha a ser Gtil na tentativa de
diminuir a distancia tecnolégica, que ora nos separa dos paises desenvolvidos nesta area
de materiais termoelétricos para Geradores de Energia.

9.3 - Perspectivas futuras do trabalho

Ao longo do desenvolvimento do trabalho gerou-se subprodutos de pesquisa
tais como: esclarecer a dependéncia do efeito Peltier entre as fases sélido e liquido de um
material qualquer, em termos das grandezas fundamentais da fisica. O tratamento dado no
capitulo Il e IV indica que o coeficiente Peltier depende diretamente do calor latente e da
carga transportada na interface. Contudo, calculos feitos usando-se diretamente os valores
do calor latente (encontrados em tabelas) e da suposta carga de valéncia transportada na
interface n&o proporcionaram um resultado concordante com a afirmativa feita na sentenca
acima, porém para alguns materiais tais como o silicio e o germénio este valores parecem
concordar.

Um estudo fundamental da natureza do calor Peltier entre as fases sélido e
liquido dos materiais permanece ainda em aberto, varios modelos tem sido propostos, tais
como o modelo de Ziman (1960) para os metais puros, e outros, mas ndo abrange todos os
casos e alguns fatos permanecem inexplicados. Tais respostas quando encontradas serdo
Uteis no esclarecimento de varias propriedades dos materiais durante uma fusao com
subresfriamento.

Um modelo da contribuicdo eletrdnica e ibnica para o calor Peltier na interface
S/L de ligas foi proposto pelo autor deste trabalho (Alves 1996) e pretende ser um artigo
para proxima publicacéo.

O trabalho apresenta ainda varias perspectivas tedricas; tais como: confrontar
guais dos modelos existentes na literatura descrevem melhor o fendmeno da solidificacao
com resfriamento Peltier para o caso do crescimento Czochralski, utilizando inclusive o
modelo proposto por Octaviano, além do estudo tedrico da eficiéncia termoelétrica, Figura
de Mérito de loffe e da condutividade térmica de amostras sinterizadas.
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A parte mais dificil deste trabalho foi a obtencao da liga de silicio e germanio sem
efeitos de segregacdo e oxidacdo e com uma distribuicdo uniforme dos dopantes. Depois
disso o que restou foi o processamento ceramico convencional que ja € bem dominado em
nosso pais, fazendo-se necessario ainda um estudo completo da sinterizacdo destes
materiais para controle da microestrutura. Com isso se espera atingir um termoelemento de
boa qualidade com eficiéncia de pelo menos 10% além do desenvolvimento da tecnologia
inédita no BRASIL

Também vé-se que a obtencdo de uma liga homogénea ndo é um assunto
fechado, e apresenta ainda varias perspectivas, tanto experimentais como tedricas.
Contudo foi satisfatério até aqui, estabelecer as principais condi¢cdes para se obter esta liga
no crescimento do cristal com campo elétrico aplicado, de forma que o efeito Peltier
(resfriamento ou aquecimento) na interface S/L seja efetivo na producdo de um material
com boa homogeneidade. Nos parece, que o0 "caminho das pedras" foi trilhado restando
apenas o investimento das instituicbes nacionais interessadas na obtencdo destas ligas.

No que diz respeito ao processamento ceramico, ndo ha grandes mistérios, e a
técnica PIES podera ser estudada para obtencdo de resultados cada vez melhores e
baratos, a fim de se contornar as dificuldades econémicas na obtencdo destas ceramicas
termoelétricas, ou mesmo podendo-se utilizar o processo ceramico convencional.
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Anexos

Al - Historico do Avanco da Termoeletricidade

1819-1820

1822-1823

- Oersted descobriu o efeito de uma corrente elétrica sobre uma agulha
imantada.

- Ampére, Biot, Savart e Laplace elucidaram a relacdo entre as correntes
elétricas e os campos magnéticos.

- O fisico aleméao Seebeck descobriu o primeiro efeito termoelétrico. "The
magnetic polarization of metals and ores produced by a temperature
difference" - Reports of the Prussian Academy of Sciences, ou seja:
Correntes aparecem num circuito fechado feito de diferentes condutores
em diferentes temperaturas das jungées (AV = S.AT).

O fendbmeno observado por Seebeck era devido a corrente elétrica,
mas ele rejeitou esta explica¢do natural lutando contra isto durante varios
anos, dizendo que "os expoentes" da teoria da corrente termoelétrica
seguiam a moda iniciada pelas descobertas de Oersted.

Uma explicagdo da sua atitude dogmatica no sentido da sua
descoberta, pode ser achada na conclusdo do seu longo tratado, no qual
ele insiste em relacionar o magnetismo terrestre a diferenca de
temperatura entre o equador ou a faixa de vulcGes do sul e a calota de
gelo polar.

Suas hipéteses estavam mais relacionadas com o seu coragdo do
gue com a sua descoberta. Porém o valor de seu artigo ndo se estende
apenas na sua hipotese pois ele mesmo mostrou que uma diferenca de
temperatura sem um circuito elétrico fechado, nao produz qualquer efeito
magnético e nem na atencao dada a existéncia de uma corrente elétrica.
Entretanto, ele copiosamente acumulou registros cobrindo uma grande
variedade de metais solidos e liquidos, ligas, minerais e semicondutores
onde o seu efeito aparecia.
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1827
1834

1844

1850
1854

A extensiva série de materiais termoelétricos compilada por Seebeck
é agora, de grande interesse. O melhor acoplamento é feito entre 0 ZnSh
(Antimoneto de Zinco) e PbS (Sulfeto de Chumbo) com eficiéncias da
ordem de 3%.

- Foi descoberta a Lei de Ohm (V = R.I).

- O fisico francés Peltier descobriu o0 segundo efeito termoelétrico.
"Anomalias na temperatura observada na vizinhanca da fronteira entre
dois diferentes condutores quando uma corrente passa através deles"
publicado na revista francesa " Annal. Phys. Chim (1834)".

O efeito descoberto consiste na geracdo ou absorcdo de calor,
guando uma corrente | flui através de uma juncao entre dois condutores
diferentes, dependendo do sentido da corrente que atravessa a juncao, (a
uma taxa dQ/dt = .1, onde é chamado de coeficiente Peltier).

O efeito Seebeck e o efeito Peltier estdo presentes no mesmo
experimento.

Os fendmenos termoelétricos ndo atrairam a atencao dos fisicos, pois
eles foram obscurecidos pelos intrigantes fenébmenos do
eletromagnetismo que levou Faraday a descoberta da lei de inducédo
eletromagnética. Os fisicos andaram na direcdo da generalizacdo das leis
da teoria de Maxwell, e a engenharia em direcdo dos maquinarios
elétricos. Trinta anos se passaram desde a descoberta de Seebeck,
gquando pela préopria evolucdo da termodindmica todos os tipos de
conversdo de energia se tornaram de interesse, incluindo a converséo de
energia térmica em elétrica através dos efeitos Seebeck e Peltier. Este
fato foi primeiro adotado por Thomson, um dos fundadores da
termodinamica.

- Joule descobriu o calor dissipado por uma corrente elétrica percorrendo
um material que apresenta uma resisténcia 6hmica (P = R.I2).

- Clausius descobriu a 22 lei da termodinamica (dQ >T -dS).

- O fisico inglés Thomson (Lord Kelvin) analisou o efeito Seebeck e Peltier
sob o ponto de vista da termodindmica e estabeleceu a relagao tedrica
entre os coeficientes e S.

Ele descobriu também um novo efeito, o efeito Thomson, que consiste na
geracédo ou absorcao de calor Q conforme o sentido da passagem de uma
corrente | através de um condutor homogéneo o qual esta submetido a

um gradiente de temperatura,
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1857

1885

1900

1909

1920-1921

1929

onde 7 é o coeficiente Thomson.

As relacdes de Kelvin ndo podem ser derivadas inequivocamente das
leis basicas da fisica. Tentou-se reformular as leis basicas da fisica para
embarcar a relagéo de Kelvin.

- Thomson publicou sua teoria do fenémeno termoelétrico em cristais
anisotropicos.

- Rayleigh calculou (ndo corretamente) a eficiéncia do gerador
termoelétrico.

- Bridgman mostrou que a absorcdo e geracdo de calor num cristal esta
relacionada com a mudanca na direcdo da corrente, como no caso do
efeito Peltier. Tal efeito Peltier interno foi chamado de efeito Bridgman.

- Altenkirch retomou corretamente como um todo o problema da eficiéncia
para o aquecimento e resfriamento. Contudo, como naquela época
somente os condutores (metais) eram tecnicamente conhecidos, tais
dispositivos nao foram achados econdémicos.

Gulcher, Coblentz e outros mostram que as eficiéncias dos metais
ndo excedem a 0.6% e algumas vezes a 0.1% de rendimento, e portanto
ndo fizeram grandes aplicacbes. Desta forma, novamente a
termoeletricidade deu lugar a outros avancos na fisica junto com a
luminescéncia, fotoeletricidade e piezoeletricidade.

Com o advento dos semicondutores estes fendmenos voltam a tomar

lugar atraindo novamente a atencédo dos fisicos.
- Benedicks registrou a descoberta de mais dois efeitos termoelétricos
dependentes do valor do gradiente de temperatura e ndo da diferenca de
temperatura entre as extremidades dos condutores. Quando as
extremidades de um condutor estdo a uma mesma temperatura, mas se
existe uma porgdo quente (ou fria) entre eles, entdo de acordo com
Benedicks, uma diferenca de potencial aparece entre as extremidades do
condutor quando a porcdo quente (ou fria) ndo estd simetricamente
localizada (isto € proximo a uma das extremidades).

Uma checagem cuidadosa do efeito Benedicks por outros
investigadores nao confirmaram sua existéncia. Pode ser presumido que,
se este efeito existe ele é desprezivel.

- A antiga Unido Soviética com problemas de industrializacdo viu
vantagens nos geradores termoelétricos feitos de semicondutores. E
iniciou a pesquisas e destinando recursos para o0 desenvolvimento destes
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geradores, onde foram feitos prospectos de se atingir apreciaveis
eficiéncias em geradores termoelétricos feitos de semicondutores,
prevendo-se por meio de calculos tedricos que poder-se-ia atingir
eficiéncias de 2,5 a 4% com possibilidades de aumentos apreciaveis no
futuro.

- Maria Telkes nos laboratérios de pesquisa da Westinghouse fez um
estudo completo do acoplamento PbS-ZnSb obtendo um rendimento de
0.5% - 5%. Nenhum uso pratico foi feito devido a falta de estabilidade
térmica.

- Onsager formulou os principios fisicos do entendimento dos fenémenos
irreversiveis.

- Yu P. Maslakovets descreveu um termoelemento feito de sulfito de
chumbo com um excesso de chumbo e enxofre, com uma eficiéncia da
ordem de 3%.

- USA, a antiga URSS, Alemanha Ocidental, Noruega, Israel, Australia,
india e Vietnan iniciaram pesquisas em silicio-germanio.

- A. F. loffe definiu a figura de mérito e publica o livro " Energetic
Principles of Semiconductors Thermoelectric Batteries "

- Surgem novas ligas.

- Justi e Meissner elaboraram também uma série de medidas modernas.
Uma comparacdo das séries qualitativas de Seebeck com as medidas
modernas da poténcia termoelétrica dos metais, mostraram boa
concordancia.

- loffe publicou o livro "Semiconductor Thermoelements and
Thermoelectric Cooling".

- A firma americana R.C.A. iniciou pesquisas de crescimento e dopagem
de semicondutores utilizando monocristais, para uso termoelétrico
(construindo o primeiro RTG) porém interrompe publicagcdes em 1965.

- Inglaterra, desenvolveu ligas sinterizadas de Si-Ge através do prof.
David. M. Rowe do Departamento de Engenharia Elétrica, da
Universidade de Walles trabalhando nesta area até o dia de hoje.

- O Jet Propulsion Laboratory (NASA) iniciou pesquisas com mono e
policristais com adicdo de terras raras e fosfeto de gdlio (GaP)
trabalhando nesta area até o dia de hoje.

- O Brasil iniciou pesquisa em termoeletricidade no desenvolvimento de
ligas de Si-Ge para geradores de poténcia a radioisétopos. Pesquisa
realizada pelo Centro Técnico Aeroespacial/Grupo de Materiais Vitreos e
Ceramicos do Departamento de Fisica e Ciéncias dos Materiais - Instituto

238



de Fisica e Quimica de Sao Carlos da Universidade de Sao Paulo
(CTA/IGMVtC-DFCM-IFQSC-USP).

Atualmente os moédulos termoelétricos sdo comercialmente
produzidos por: Borg-Warner Corporation - lllinois - USA, Mat. Eletronic
Products Corp. - Trenton - USA, Marlow Industries Inc.- Garland - USA,
Cambion Corporation - Cambridge - England, General Electric - USA.

A2 - Quadro Histérico das Técnicas de Processamento para
Fabricacdo dos Elementos Termoelétricos

1819-1953 Pré-histdria da fabricacdo dos termoelementos

1953-1965 Monocristais: obtidos por técnica de crescimento Czochralski e
Zona Flutuante

1965-1972 Policristal Irregular (lingote-as cast)
1972-1980 Sinterizado com controle do tamanho do grdo*
1980-1990 Sinterizagdo com fase liquida GaP >
1990-Hoje Tratamento térmico / Implantacéo idnica e elemento de liga.
Obs: O policristal da liga apresentou vantagens em relacdo ao monocristal devido ao

espalhamento dos fénons no contorno dos gréos e a conseqlente diminuicao
da condutividade térmica.

A3 - Fatos relacionados aos elementos da liga

Nesta seccédo sera apresentado alguns dados referentes aos elementos silicio e
germanio, uteis no entendimento das propriedades fisicas e quimicas do material da liga, e
também no processo de solidificacdo e homogeneizagcédo deste material.

A3.1 - Estrutura cristalina do silicio e do germénio

O silicio e o germanio apresentam uma estrutura cubica de face centrada (fcc),
com atémos instersticiais a um terco das diagonais principais do cubo, formando uma
estrutura analoga a do diamante (Figura - A3.1).

4 Para diminuir a condutividade térmica por espalhamento de fénons no contorno dos gréos
5 Para aumentar a condutividade elétrica
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Figura - A3.1. Estrutura cristalina do silicio e do germénio do tipo diamante, mostrando
as ligacoes tetraédricas, cujos parametros de rede sdo: a(Si) = 5.4308 Angstrons e a(Ge) = 5.6574
Angstrons (Kittel 1978)

Tabela - Alll.1. Principais parametros da estrutura cristalina
do silicio e do germanio

Elementos Distancia interplanar (A) para os Densidade reticular de
planos planos (a&tomos/A2)
Parametro de | {100} | {110} | {111} | @apl | (o0} | {110} {111}
rede (A)
Si 5.4308 | 1.357 | 1.9411 | 2.3411 | 0.7828 | 0.0675 | 0.0948 | 0.0785
7
Ge |5.6574 | 1.414 | 2.0224 | 2.4467 | 0.8156 | 0.0625 | 0.0884 | 0.0721
3

Tabela - Alll.2. Algumas propriedades fisico-quimicas do silicio e do germénio

Propriedades Si Ge

Densidade (g/cm3) 2.328 5.323

AE 4 300 K (eV) 1.09 0.665

vy (cm2/V.s) 1550 4400

vp (Cm2/V.s) 480 1900
Temperatura de fusdo (°C) 1420 937
Temperatura de Debye (°K) 690 400
Calor de fusédo (Kcal/g.atomo) 12.1 8.35
Energia de atomizagéo 204 178

(Kcal/mol)
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A3.2 - Silicio e germéanio: caracteristicas fisicas e quimicas

Tabela - Alll.3. Propriedades fisico-quimicas do silicio e do germénio

Caracteristicas Silicio Germanio
Simbolo Si Ge
Grupo periodico IVA IVA
N° Atédmico 14 32
N° Massa (u.a.) 28.086 72.590
Dist. Eletr6nica [Ne] 3s23p2 [Ar] 3d104524p6
Densidade(g/cm3) 2.328 5.323
Ponto de Fuséo (°C) 1410 937.4
Ponto de Ebuli¢do (°C) 2680 2830
Estado Natural Solido Solido
Valencia 4 4
N° Oxidagé&o 4 4
Estrutura Cristalina Diamante Diamante
Raio Covalente (A) 1.11 1.22
Raio Atdmico* (A) 1.32 1.37
Raio I6nico** (A) 2.71(-1) 0.93(+2) 0.53(+4)
0.41(+4)
Volume Atémico (W/D) 12.1 13.6
12 Energia de lonizac&o 188 187
(Kcal/g mol)
Eletronegatividade 1.8 1.8
(Escala de Linus Pauling)
Calor de Vaporizagdo no ponto de ebulicdo 40.6 68
(Kcal / g atomo)
Calor de Fuséo 111 7.6
(Kcal / g mol)
Condutancia Elétrica 0.10 0.022
(nQ)~1 de 0° 20°C
Condutancia Térmica 0.20 0.14
(cal/cmzlcm/°C/seg) a Temperatura ambiente
Calor Especifico 0.162 0.073
(cal /g /°C)
Amphotérico (6xido béasico) X X
Energia do Gap (300K) (eV) 1.2 0.7

* Raio Metalico para o n°® de coordenagédo 12 ** Raio l6nico (cristal) para o n° de coordenacao 6.
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A3.3 - Calculos da mobilidade ibnica em funcéo do coeficiente de difuséo

A partir dos dados de difusao do silicio no silicio, do germénio no germanio e do
germanio no silicio, temos:

~7,766395-107°J

DS =18100 -exp( T ) (A3.3.1)
e —~48065676-10"°J

DS =3,55-exp( T ) (A3.3.2)
S ~7,5302892-107*°J

D¢, =1535 -exp( KT ) (A3.3.3)

usando-se a relacdo de Einstein D = m KT/Ze pode-se calcular a mobilidade iénica em
cada caso.
SendoZ=4ee= 1,621852.10‘15C, tem-se:

s 1159984910 i ~7,7866395-107°J
5 = KT exp( KT ) (A3.3.4)
mGe-Ge _ 2.2622911-107® « —-4.8065676-107"°] A3.3.5
mSi-ce _ 98374416-10°*° ox (—7,530289~10'ng) A3.3.6
na temperatura de fusdo tem-se:
Si-si -9 cm? /.
mg (T, =1685K) =1,451081-10 RY: atomo (A3.3.7)

cm?
mg® %% (T, =12104K) = 436881110~ /étomo (A3:3.8)
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_ cm?
m3"°°(T, =1550K) =24020363-10 ™ ~_ - /étomo (A33.9)

A4 - Resultados referentes a Termodinamica da liga de Si-Ge

Neste seccdo, serd apresentado alguns resultados da Termodinamica de
equilibrio, para o caso da transicdo Sélido-Liquido dos materiais e também resultados
especificos da liga de Si-Ge, que foram usados no entendimento da solidificagdo deste

sistema ao longo de todo este trabalho, principalmente nos capitulos Ill e V.

A4.1 - Célculo da variacdo da energia livre na transi¢cédo Soélido-Liquido de uma
substancia pura.

z

A condicdo de equilibrio € um estado onde a solidificacdo ndo ocorre. Os
experimentos e a teoria, ambos mostram que a solidificacdo ocorre quando as condigfes
diferem apenas ligeiramente do equilibrio. Portanto a termodinamica que rege os
processos de nucleacao e solidificacéo é a termodinamica de nao-equilibrio.

Contudo a transicao Sélido-Liquido € uma transformacao que ocorre a pressao
e temperatura constante, e por isso deve ser descrita por uma funcdo termodinamica
conveniente, de forma que se possa medir a variacdo da energia disponivel nestas
condicdes.

A funcéo termodindmica adequada para isso é a funcéo de Gibbs, ou a energia
livre de Gibbs que é definida como:

G=U-TS+PV (A4.1)

e a grandeza definida como:

H=U+PV (A4.2)

€ chamada de entalpia e descreve o "calor de reacdo" de uma transformacao quimica ou
fisica a presséo constante. Destas duas equacdes se pode escrever a uma temperatura T

que:

G=H-TS (A4.3)

onde:

G: Energia livre de Gibbs
H: Entalpia do sistema
S: Entropia

T: Temperatura
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Mas H no caso de uma transformacédo Soélido-Liquido esta relacionado com o
calor latente de fusdo. Logo a variacdo da energia livre a uma temperatura T qualquer, é
dada por:

AG = AH - TAS (A4.4)

soélido g\S/

AT

L
liquido gV

T T
f

Temperatura (K)

Figura - A4.1 Curvas da energia livre nas fases liquida e sélida de um metal, mostrando
a diferenca entre as suas energias livres num ponto perto do ponto de fusdo, e a estabilidade relativa
de ambos.

Mas na temperatura de fusao, ou de equilibrio T; as energias livres do sélido e
liquido sé&o iguais, isto é, G = Gs, consequentemente G = 0.

As energias livres do liquido e do sélido a uma temperatura Tt sdo dados pela
expressado (A4.3), onde tem-se:

GL = H|_ - TSL (A45)
GS = HS - TSS (A46)
logo igualando (A4.5) e (A4.6) tem-se:
HL - TSL = Hs - T{Ss (A4.7)
AG=AH-TAS =0 (A4.8)
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AH = H_ - Hs (A4.9)

AS =S, - Sg (A4.10)

logo de (A4.7) e (A4.8) tem-se:

H, —Hg
S -Sg=—7"7"" (A4.11)
Tf
e portanto em T

AS = A A4.12
ST, T (A4.12)

onde:

S: é a variacdo da entropia na fusédo
Tr. Temperatura de fusdo do material.
L: Calor latente de fuséo

Este é dltimo termo, conhecido como entropia de fusdo. Observa-se
experimentalmente que a entropia de fusdo é uma constante R = 8,4 J/mol K para a
maioria dos materiais (metais por exemplos - regra de Richard). Isto ndo é sem razao, pois
como os metais possuem ligacBes altamente fortes, deve esperar-se altos valores para
ambos Le T;.

Para pequenas variagcbes de temperatura em torno do ponto de fusdo pode-se
calcular aproximadamente a variacdo da energia livre desprezando-se as pequenas
correcbes para o calor especifico, para a entalpia e para a entropia, substituindo o
resultado (A4.12) em (A4.4) tem-se:

AG = AH(L- I—) (A4.13)

f

A4.2 - Forgca promotora da solidificagéo dos materiais

No tratamento com transformacoes de fase refere-se freqlentemente a
diferenca da energia livre entre as duas fases e a temperaturas fora da temperatura de
equilibrio. Por exemplo, se um metal liquido é subresfriado por uma quantidade T abaixo
de T: (Figura - 5.6) antes que este solidifique, a solidificacdo ser4 acompanhada por uma

245



diminuicéo da energia livre G (J/mol) conforme mostra a Figura - A4.1. Esta diminuigdo da
energia livre prové uma forgca promotora da solidificacdo. A magnitude desta variacao pode
ser obtida como segue:

Fs=(9L-95)AsL (A4.14)

Para pequenos subresfriamentos T a diferenca no calor especifico do liquido e
a do sdlido (CpL - CpS) pode ser ignorada. H e S sdo portanto aproximadamente
independentes da temperatura. A partir da equacéo (A4.13) tem-se:

AG = L(1—Tl) (A4.15)

f

expandindo-se em série de Taylor para pequenos valores de T em torno de T — T; tem-se:

AG =L (LT +LAT)
TN T,

L
AG = — AT (A4.16)

Este resultado é muito Gtil e a energia livre por unidade de volume é dada por:

|
Ag = — AT (A4.17)
Tf

Portanto a forca promotora da solidificacdo é dada substituindo (A4.17) em
(A4.14) onde ficamos com:

| AT
="M (A4.18)
f

1

Esta é uma expressdo aproximada em vista da expressao (A4.16). Porém um
resultado melhor pode ser obtido por meio de um céalculo mais refinado da variacao da
energia livre G, conforme Kelton 1991. A importancia deste resultado é comprovada
guando se estabelece as condi¢bes de resfriamento rapido para a obtencdo de uma liga
homogénea por meio das técnicas de RQM (Rapid Quenching Method).
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A4.3 - Coeficiente de segregacao do equlibrio do sistema Si-Ge

Nesta seccdo sera apresentado os dados do coeficiente de segregacao de
equilibrio kg extraidos do diagrama de fases do sistema Si-Ge (Figura - 3.7) conforme

descrito no capitulo - 3, seccéo - 3.2.2.

Tabela -AlV. 1 - Coeficiente de segregacéo de equilibrio daliga de Si-Ge

extraido a partir do diagrama de fases.

T (K) Cs (Si) C.(Si) ko (Si) ko(Ge)
1203 0 0 55 1

1250 0.142642 0.33783 4.222222 0.887334
1300 0.285285 0.82582 3.454545 0.779050
1350 0.420420 0.138888 3.027027 0.673060
1400 0.525525 0.198948 2.641509 0.592314
1450 0.623123 0.285285 2.184210 0.527310
1500 0.709459 0.386636 1.834951 0.473684
1550 0.792042 0.510510 1.551470 0.424846
1600 0.874624 0.656906 1.331428 0.365426
1650 0.953453 0.825825 1.154545 0.267241
1700 0.996254 0.992509 1.003773 0.5

1750 1 1 1 ©

A4.4 - Coeficiente de atividade ao longo da curva liquidus

Os coeficientes de atividade dos elementos Si e Ge ao longo da curva liquidus
podem ser calculados a partir do calor de fus&o e do ponto de fusdo destes elementos e da
diferenca na capacidade calorifica entre os elementos sélido puro e liquido puro dando a
seguinte expressao:

T T,

1 AHL (1 1 AC. (TI.-T) ac. T!
- A8 "{ = j— % In—=2 (A4.19)
X ag R R T T

In =1In
}/A,B R

onde:

YAB: é o coeficiente de atividade dos elementos Ge ou Si na fase liquida a temperatura
T.

Xag: € a fracao atdbmica dos elementos na fase liquida.

AHfA,B: € o calor de fuséo dos elementos puros

T ag: € a temperatura de fusao dos elementos puros
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ACp:  é a diferenca entre a capacidade calorifica dos elementos liquido super-resfriado e
solido puro a temperatura T.

Tabela - AlV.2. Calores e Temperaturas de fusdo dos elementos da liga

Elementos AH', callg atomo T K
Ge 8.1002 1210a
Si 11.100P 1703d

Os calores de fusdo e a temperatura de fusdo do Ge e Si os quais tém sido
usados, sdo dados na Tabela AIV.2. A diferenca na capacidade calorifica entre o Ge s6lido
e o Ge liquido ndo é conhecida. Kubaschewski e Evans (1951) dao valores para as
capacidades calorificas do silicio solido e liquido as quais resultam numa diferenca zero da
capacidade calorifica no ponto de fusdo. Assim a equacado (A4.19) sera usada com ACp =
0, logo:

1 AHg(1 1
nNy,g=In—- e (A4.20)
: Xpe R T Tl

Os pontos experimentais da fase liquida foram escalados do diagrama de fase
publicado por Thurmond e os correspondentes coeficientes de atividade foram calculados a
partir da equacéo (A4.20).

Se estas solugdes sdo "estritamente regulares” o coeficiente de atividade estara
relacionado com a temperatura e com a composicdo pela seguinte expressao:

bA,B (1 - XA,B )2

A4.21
RT ( )

In Yag =

A equacgdo (A4.21) foi testada pelo grafico de Inysg da equagéo (A4.20) como
uma funcgédo de (1 - XA,B)2 /RT. Uma linha reta foi considerada como uma boa aproximacéo

dos dados experimentais em cada caso.

A4.5 - Uma equacdo paramétrica para a curva liquidus

Combinando-se a equacgdo (A4.20) com (A4.21) a seguinte equacdo € obtida
para a temperatura liquidus como uma fun¢éo da fragdo atémica:
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onde

AHL s +a,p(l+ X,0)

T ASLy —RINX g+ b, g(1— X,5)

(A4.22)

(A4.23)

O Si e o Ge, os quais tém a mesma estrutura cristalina, tém um valor de 46 = 9.3 e

mostram completa miscibilidade (Tabela - AIV.3).

Tabela - AlIV.3. Calculo do desvio do calor de fusdo dos elementos

Elementom | &=,/4H" M (y/cal/cm?) Oce - Osi Oce - Om
Si 78,5 93
Ge 69,2 - 9,3

A4.6 - Anomalia na Curva de Resfriamento

O detimento térmico, que Stéhr e Klemm acharam em 930°C nas curvas de

resfriamento, sugeriram para eles que tais curvas tenham sido tratadas como um sistema

eutético com consideravel miscibilidade de Ge e Si. Contudo eles mencionaram que estes

resultados poderiam também ter sidos simulados por um sistema no qual o equilibrio entre

a solucao sdlida e o fundido nao tenha sido estabelecido.

b)

C)
d)
e)

Para esta Ultima sugestdo pode ser dado um tratamento quantitativo se certas

suposicoes forem feitas:

Nao ocorre nenhuma difuséo na fase soélida
A fase soélida que precipita quando o fundido é resfriado de T para T - dT tem uma

composicao dada pela curva de equilibrio do solidus em T.

A curva de equilibrio do solidus é dado pelas curvas de aquecimento

A curva de equilibrio do liquidus é dada pelas curvas de aquecimento e resfriamento

Existe uma completa mistura em toda a fase liquida

Destas suposi¢cOes pode ser mostrado que a fragdo do nimero total de atomos

A - . . L z . ~ A -
gramas de germanio na fase liquida n-a/na, esta relacionada com a sua fragdo atémica

total na fase liquida X a pela equacéo:
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din(ni/n,)

= A4.24
dinxk 1-k ( )
onde k é o coeficiente de segregacéo ou distribuicéo, definido por:
S
X
Kyg =10 (A4.25)
Y XA,B

e corresponde a razdo da concentracdo de Germanio na fase sélida com a sua
concentracdo na fase liquida com a qual ela esta em equilibrio.

Do diagrama de fase de equilibrio, k é obtido como uma funcéo de XLA, e uma
solucéo gréfica é feita para n“a/na. Do fato de gue a quantidade total de cada componente
€ constante, a composicao média da fase sélida pode agora ser computada. A curva sélida
rotulada Xays na Figura - 3.7. é obtida desta forma, para uma mistura equimolar de
germanio e silicio. Mostra-se que uma consideravel variagdo da composicao da fase sélida
ocorre numa temperatura essencialmente constante. Isto produziria um detimento na curva
de esfriamento. Uma curva similar pode ser computada para cada composicéo total.

Figura - A4.2. A fracdo do Ge total o qual esta na fase liquida quando sua composigéo é

0.9999 em Ge (aproximadamente 0.1° acima do ponto de fusdo do Ge), como uma funcéo de todas
as composicoes.

O comprimento do detimento térmico pode ser estimado da fracao de germanio
gue esta na fase liquida em 0.1° acima do ponto de fusdo do germanio (Isto corresponde a
uma composicio liquida de aproximadamente X" = 0,9999). Esta fracdo, (n"a/na)AT =
0,1° é graficada na Figura - A4.2 como uma funcdo da composicdo total
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Xa =nA/(nA+nB), onde Na e Ng sdo as concentragdes em atomos gramas total de

germanio e silicio presente, respectivamente.

Conclui-se que o detimento térmico existiria no ponto de fusdo do Ge para
todas as solugbes, e que seu comprimento diminui conforme a composicdo total torna-se
diluida em Ge. Desde que uma apreciavel fragdo da liga serd depositada como Ge quase
puro, duas fases serdo esperadas. Sabe-se que efeitos similares ocorrem em outros
sistemas.

As suposicOes feitas levaram a conclusao de que o detimento térmico ocorreria
no ponto de fusdo do germanio. A discrepancia de 10°C, entre o ponto de fusao do
germanio e o observado detimento térmico, pode ser tomado como uma evidéncia de que o
modelo proposto aqui, ndo se aplica, ou como evidéncia da existéncia de um erro
experimental (Stohr e Klemm acharam 940°C para o ponto de fusdo do Ge e 1410°C para
o Silicio, usou-se 936°C e 1430°C na Figura - A4.2).

A5 - Célculo do super-resfriamento maximo das ligas de Si-Ge

Considera-se agora uma situacdo onde o super-resfriamento maximo de uma
liga binaria ideal € feito desde a temperatura de fuséo T até uma temperatura Ts na qual o
liquido se solidifica instantaneamente (0 que ndo é realmente o caso). Por questdes
praticas, o estado termodinamico do liquido super-resfriado na temperatura Tg €
aproximado pelo estado do "sélido amorfo" formado logo em seguida na mesma
temperatura.

As energias livres do liquido e do sélido na situacdo ideal acima séo dadas a

partir de (3.26) por:

GL = XL Gy + XLgGly + RT{XEInXE, + XbginXLg} (A5.1)

GS = XS,GS, + XS5GSg + RT{XS,InXS, + XSgInXS,} (A5.2)

Supondo-se a condicdo de um super-resfriamento de toda a massa liquida, a
qual é instantanea e completamente transformada em solida, tem-se: XS, g = XbS, 5 =
XA,B

Portanto subtraindo-se as expressfes (A5.1) - (A5.2) acima tem-se:

AG = X,AG, + XgAGg (A5.3)

Reescrevendo-se a expreséo (A4.16) tem-se:
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AG = LAT/T, = ASAT (A5.4)

O valor do super-resfriamento maximo de uma liga binéaria ideal como a de Si-
Ge, pode ser calculado, substituindo-se na expressao (A5.4) a diferenca da energia livre
de Gibbs dada por (A5.3) e a diferenca da entropia de fusao entre as fases sélida e liquida
dada por (3.71). Fazendo-se esta substituicao tém-se:

XpAAG, + XgAGg = {X,ASf, + XgASTIAT (A5.5)
usando-se em (A5.5) a expressao (A5.4) para os elementos A e B da liga tem-se:
AT = (XAASTLAT 4 + XgASTEATH(XAAST, + XgASTy) (A5.6)
usando o fato de que XLA =1- XLB tem-se;:

AT = {X,A STAT, + (1-X)ASTEAT X ,AST, + (1-X)ASTg} (A5.7)

mas ASfA,B = ALfA,B/TfA,B e usando o fato de que a = ATAT A = AT (Chalmers 1962 p.
73) pode-se rescrever (A5.7) como:

AT = afX,A Lf, + (1-X )AL (XAALT/T, + (1-X )AL /) (A5.8)

A Tcx>
580

560 |
5440 |
520
500 7 ATCGed = ai1skK
480
460 |
4440
420 1
400
380 7|
360 |
340 |
320 |
300 |
280 |
260 3
240 T T T T

o o._.2 o._4a oO._.6 o.8 a

Concentracao de Sia

Figura - A5.1 Grafico do super-resfriamento maximo da liga de Si-Ge em fungéo da
composicao de Ge.

O germanio apresenta ATg(Ge) = 253 K (Kelton 1991) e TfB(Ge) =12104 K
portanto o parametro a vale aproximadamente 0.209 e para um ATgmax(Ge) = 415K
(Kelton 1991) tem-se o = 0.343. Portanto o valores de super-resfriamento para o silicio
puro podem ser estimados como: ATA(S)) = 352 K e ATpmax(S)) = 578 K
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respectivamente. Observe que da suposi¢cdo acima tem-se: TfA /TfB = ATp/IATR = A
Tamax/ATBmax = 1.392.

Graficando-se a expressdo (A5.8) para em funcdo da composicdo do silicio
Xa(Si) tem-se a Figura -A5.1:

Portando do grafico da Figura - A5.1 conclui-se que o valor do super-
resfriamento da liga de Sig,Ge,, é aproximadamente AT oAg(SiggGepq) = 330K para ATg
(Ge) = 253K e ATA(SI) = 352 K, e AT ABmax(SigoGe20)= 550K para ATgmax (Ge) =
415K e AT omax(Si) = 578 K.

A6 - Fatos referentes ao desenvolvimento experimental

Nesta seccdo sera apresentado os dados referentes ao procedimento

experimental, desde a fuséo da liga até sinterizacao das ceramicas.
A6.1 - Cadinho de grafite
Cadinho de grafite usado na fusdo no forno a inducéo

o 2,6

—

0,2
10,0

2,5

I

Figura - A9.1 Desenho do cadinho de grafite utilizado na fusdo dos pds misturados num

forno a inducdo. Escala (cm).

A6.2 - Descricdo do forno tipo puxador de cristais pela técnica de crescimento
Czochralski
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Este € um forno de crescimento de silicio de um Unico cristal cujo aquecimento é
feito por meio de uma resisténcia elétrica. O equipamento Kokusay DP-1300A tem uma
capacidade de 1.3 Kg por carga e é capaz de um processo continuo porque o forno é
recarregavel em quase toda a temperatura de crescimento.

Tabela -AVI.1. Caracteristicas experimentais do puxador de cristal Kokusay DP-1300A

Especificagcbes Dados
Capacidade de silicio 500-1300¢g
Atmosfera Gas Inerte (argdnio)
Temperatura maxima de aquecimento do 1650°C
cadinho
Zona quente a maioria dos componentes 0s quais sao:
Aquecedor

cadinho de quartzo (4" x ® 4")
fixador do cadinho
pedestal, etc.

Termopar Platina-Rhodio (tipo -B) 30%-~ 6%
Comprimento do puxamento 600 mm
Taxa de puxamento 0.5 - 5 mm/min
Taxa de rotacdo da semente 3-25rpm
Taxa de rotacdo do cadinho 3-20rpm
Taxa de deslocamento do aquecedor 0.05 - 0.5 mm/min

OBS: - O aquecedor e 0 "braco de puxamento" pode ser movido para cima e para baixo por um
volante de &co.

A6.3 - Parametros usados no 32 ensaio do crescimento do cristal de
Si-Ge por técnica Czochralski

- Durante a germinacéo e o crescimento do cristal:

1) Rotacdo; da semente: 4 rpm CW (sentido -horario)

do cadinho: 4 rpm CCW (sentido anti-horario)

2) Velocidade de Puxamento;

i) No ombro do cristal (0 ombro corresponde a aproximadamente 0.5 cm de
comprimento do cristal): (0.6 - 1.3) mm/min

ii) No cristal (no inicio do cristal no trecho sem campo elétrico): 1.5 mm/min

iii) No cristal (ap6s a aplicacdo do campo elétrico até o fim do cristal): 5.0 mm/min
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3) Valor da tenséo e corrente aplicados:
Tensao: 11,0 Volts
Corrente: 10,0 Ampéres

- Na solidificagdo do fundido

1) Rotacdo; da semente: zero

do cadinho: zero
2) Velocidade de Puxamento: zero
3) Valor da tenséo e corrente aplicados:

Tensao: 11,0 Volts
Corrente: 10.0 Ampéres

A6.4 - Medida da densidade do p6 da liga moida

s/Amostra
P1 19,441 19,628 19,425
P2 11,218 11,323 11,207
P1/P2 1,733018363 [ 1,733462863 | 1,733291693
<P1/P2>-1 0,73325764 | 0,000183057
c/Esfera
P1 19,619 19,603 19,574
P2 9,74 9,723 9,709
P1/P2 2,014271047 | 2,01614728 | 2,016067566
<P1/P2>-1 1,015495298 | 0,000866287
Vesf = 2,425 0,00179964
Vc = 8,725186125 | 0,046358079
Ve = 6,397809384 | 0,035589621
c/Amostra liga Si-Ge
P1 19,486 19,471 19,459
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P2

10,716

10,732

10,73

P1/P2 1,818402389 | 1,814293701 | 1,813513514
<P1/P2>-1 0,815403201 | 0,002144531
Volume = | 0,878994971 | 0,110640411
Massa = 2,626 0,00005
densid.= | 2,987502873 | 0,376098338

AB.5 - Medida da densidade das ceramicas termoelétricas

s/Amostra
P1 19,521 19,574 19,599
P2 11,268 11,299 11,314
P1/P2 1,732428115 | 1,732365696 1,732278593
<P1/P2>-1 0,732357468 0,000061319
c/Esfera
P1 19,66 19,671 19,698
P2 9,762 9,768 9,778
P1/P2 2,013931571 | 2,013820639 | 2,014522397
<P1/P2>-1 1,014091536 | 0,000308013
Vesf = 2,42124 0,00179964
Ve = 8,715165366 |0,020549722
Ve = 6,38261644 |0,015584146
c/Amostra 01
P1 19,542 19,555 19,603 19,575
P2 11,11 11,117 11,145 11,128
P1/P2 1,758955896 | 1,759017721 | 1,758905339 | 1,759076204
<P1/P2>-1 0,75898879 | 0,000064274

Volume =

0,30579684

0,041794628

Massa =

0,88

0,00005
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densid.= 2,877727583 | 0,39347547
c/Amostra 02
P1 19,547 19,556 19,553 19,568
P2 11,123 11,129 11,127 11,134
P1/P2 1,757349636 | 1,75721089 | 1,757257122 | 1,757499551
<P1/P2>-1 0,7573293 0,00011026
Volume = | 0,287369899 | 0,0423545
Massa = 0,8245 0,00005
densid.= 2,869124437 | 0,423044761
c/Amostra 03
P1 19,559 19,52 19,576 19,532
P2 11,206 11,182 11,214 11,189
P1/P2 1,745404248 | 1,745662672 | 1,745675049 | 1,745643042
<P1/P2>-1 0,745596253 | 0,00011144
Volume = | 0,154746216 | 0,042730788
Massa = 0,4455 0,00005
densid.= 2,878907229 | 0,795289068
c/Amostra 04
P1 19,5622 19,549 19,535 19,597
P2 11,156 11,17 11,164 11,199
P1/P2 1,749910362 | 1,750134288 | 1,749820853 | 1,749888383
<P1/P2>-1 0,749938472 | 0,000117768

Volume = 0,204311899 | 0,042666808
Massa = 0,5805 0,00005
densid.= 2,841244216 | 0,593586674
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A6.6 - Montagens e Desenhos

Nesta seccdo apresenta-se o0os desenhos das montagens e das pecas
produzidas na oficina mecanica para a realizacdo deste trabalho.
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A7 - Relagdo entre concentracdo de soluto, parametro de rede e

densidade para as ligas de Si-Ge

Tabela - AVII.1. Parametro de rede e densidade em funcao da concentracéo de

germanio para as ligas de Si-Ge

C (% Ge) d (g/cm3) a (A) a-ay (A)

0 2.3277 54310 | ...

5 2.5100 5.4419 -0.0004
10 2.6825 5.4522 -0.0014
15 2.8490 5.4624 -0.0026
20 3.0075 5.4722 -0.0041
25 3.1660 5.4825 -0.0051
30 3.3265 5.4928 -0.0062
35 3.4840 5.5038 -0.0065
40 3.6405 5.5149 -0.0067
45 3.7950 5.5261 -0.0068
50 3.9470 5.5373 -0.0069
55 4.0990 5.5492 -0.0063
60 4.2465 5.5609 -0.0060
65 4,3905 5.5727 -0.0055
70 4.5335 5.5842 -0.0053
75 4.6730 5.5960 -0.0048
80 4.8115 5.6085 -0.0027
85 4.,9445 5.6206 -0.0019
90 5.0740 5.6325 -0.0023
95 5.1990 5.6448 -0.0013
100 5.3256 56575 | ...

A8 - Caracterizacdo da amostra ceramica GEP -3

Esta amostra foi produzida pela General ELectric Co., tendo sido usada como

padrdo de comparacdo para as amostras ceramicas produzidas neste trabalho, cujos

dados de caracterizacéo estédo dispostos na Tabela - AVIIl.1 abaixo:
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A9 - Alguns Resultados Termoelétricos Importantes

Os resultados obtidos na primeira parte deste trabalho foram apresentados
no Congresso Brasileiro de Microscopia Eletrdnica em Caxambi-MG de 1 a 3 de Setembro
de 1993.

Como os potenciais quimicos no ponto de fusdo das fases sélida e liquida séo
iguais tem-se que:
GSg - GS, + RT{InXSg - InXS,} = Gy - GL, + RT{InX!g - InXt,} (3.41)

AGSL, - AGSL, = RT{ - InNXS; + InXS, + InXLg - InXL,} (3.42)

AGSL, - AGSL, = RT{In(XS, /XL,) - In(XSg /XL5)} (3.43)

Usando o resultado (3.14) do Anexo - 3 tém-se:

AH(L-T/T',) - AH(1- T/T'g) = RT{IN(XS, IXL,) - In(XSg /XLg)} (3.44)

A9.1 - Figura de Mérito ou Numero de loffe
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A9.2 - Gréfico da Figura de Mérito em Funcdo da Temperatura

{Apéndices graficos e figuras, mais tabelas geradoras}
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