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TABLE DES SYMBOLES

| Symbole Signification
A a
a Paramétre de maille
A Impureté en site substitutionnelle (active si c’est un dopant)
[A] Concentration du dopant A
i Impureté en site interstitiel
[Al] Concentration des paires Al
[AI™  Concentration moyenne des paires Al sur un intervalle de temps
[AV] Concentration des paires AV
[AV]™  Concentration moyenne des paires AV sur un intervalle de temps
B, B
B Champ magnétique
Vecteur de Burger (§11.C.2.(b))
C.x
Cxy Concentration des dopants a une profondeur x dans le substrat a I’instant t
Cc.™  Concentration du pic du profil des impuretés a I'instant t
D,3 A
dav Coefficient de diffusion des paires AV
dai Coefficient de diffusion des paires Al
D Coefficient de diffusion
Dy Terme pré exponentiel du coefficient de diffusion
D:f Coefficient de diffusion a I’équilibre du dopant A
D.” Coefficient de diffusion moyen sur un intervalle de temps
D: Coefficient de diffusion a 1’équilibre du dopant A suivant le mécanisme interstitiel
D:/ Coefficient de diffusion a I’équilibre du dopant A suivant le mécanisme lacunaire
D™ Coefficient de diffusion tenant compte du champ électrique de charge d’espace
dn  Distance entre deux plans cristallographiques (hkl)
8M/M Résolution en masse
OR Epaisseur de la gaine recristallisée pendant t
A Différence de phase entre la lumiére polarisée incidente et la lumiére polarisée
réfléchie induite par la réflexion sur un échantillon plan
AR Composante périodique de la réflexion du laser sonde du Termaprobe due a la
modulation induite de 1’indice de réfraction (§I1.C.1.(a))
ADp  Coefficient de diffusion du dopant A normalisé a sa valeur a 1’équilibre
A[l] Sursaturation d’interstitiels de silicium normalisée a leur concentration a
I’équilibre
ARp Ecart type du profil implanté des impuretés
E, ¢
e Epaisseur (§11.B.1.(a))
Charge ¢lémentaire de 1’¢lectron
Ea Energie d’activation
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| Symbole Signification
Ei Champ électrique de I’onde incidente plane utilisée pour 1’ellipsométrie
Ef Energie de formation par interstitiel d’un défaut c’est-a-dire 1’énergie nécessaire
pour ajouter un atome au défaut.
Er Niveau de Fermi
EL Position du niveau profond introduit par le défaut
Ep, Composante paralléle du champ électrique de 1I’onde incidente plane utilisée pour
I’ellipsométrie
Es Composante perpendiculaire du champ électrique de 1’onde incidente plane
utilisée pour 1’ellipsométrie
F. ¢
fi fraction interstitielle
fy fraction lacunaire
G,y
Onki Noeud du réseau réciproque représentant une famille de plan (hkl)
Hn
h facteur d’accélération de la diffusion 1ié au champ électrique de charge d’espace
I,1
I Interstitiel de silicium
[I] Concentration d’interstitiels de silicium
[IT* Concentration d’interstitiels de silicium a 1’équilibre thermodynamique
Ip Courant de drain
loff Courant entre la source et le drain pour un transistor en mode bloqué (fuites)
lon Courant entre la source et le drain pour un transistor en mode passant
[1™  Concentration d’interstitiels de silicium moyenne sur un intervalle de temps
J, 0
J Flux du faisceau d’implantation ionique
K, x
k Constante de Boltzmann
K Coefficient sans dimension caractéristique de la géométrie bidimensionnelle des
pointes de la sonde de mesure de résistance carrée.
Ko vecteur d’onde incident, origine de la sphére d’Ewald
L, A
L Longueur de grille
Longueur de la piste conductrice (§11.B.1.(a))
Longueur de la Caméra (§11.C.2.(b))
Lesr  Longueur effective du canal
M, p
m, M Masse
p  mobilité des porteurs
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| Symbole Signification

N, v
n Taille du défaut (§1.B.2.(b))
Concentration de porteurs (§1.C.1.(a) et §I1.B.1.(c))
Ordre de diffraction (nombre entier) (§I1.C.2.(b))
Charge de I’ion (§111.A.1.(a))
Nombre de plaques implantées (§II1.A.1.(c))
n; Concentration de porteurs intrinséque
p  Mobilité des porteurs
Q,6
g Charge
Q Dose implantée
0 Demi-angle entre la direction des rayons incidents et et celle des rayons diffractés
par un plan cristallographique (§II.C.2.(b) — Loi de Bragg)
Angle de rotation de I’échantillon (§11.C.2.(b) — Lignes de Kikuchi)
R, p

R Composante continue de la réflexion du laser sonde du Termaprobe (§I1.C.1.(a))
Rayon de courbure (§111.A.1.(a))
Ro Rayon amorphisé initial autour de la trajectoire de 1’ion
Ry Résistance carrée
Rcanar  Résistance du canal
Reont Résistance de contact
Rext Résistance des extensions
rp Coefficient de réflexion de 1’échantillon pour une polarisation parall¢le au plan
d’incidence
Rp Profondeur du pic du profil implanté des impuretés (Projected Range)
Rrecouv  Résistance de recouvrement des extensions sous la grille
rs Coefficient de réflexion de I’échantillon pour une polarisation perpendiculaire au
plan d’incidence
Rsp Résistance de la jonction source-drain
p Résistivité (§11.B.1.(a))
Rapport entre les composantes paralléle et perpendiculaire du coefficient de
réflexion de 1’échantillon

S Ecart a la loi de Bragg
S Surface
S Sursaturation d’interstitiels de silicium

Seurf  Sursaturation d’interstitiels de silicium a la surface du silicium

T,t Durée
T Température
tan y Rapport des modules des composantes parall¢le et perpendiculaire du coefficient
de réflexion de 1’échantillon

V Lacune
Tension appliquée (§I11.A.1.(a))
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| Symbole
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V™
Vin
[Vtot]

W, ®

Lacune neutre

Lacune chargée négativement

Concentration de lacunes

Concentration de lacunes neutres

Concentration de lacunes chargées négativement

Concentration de lacunes a 1’équilibre thermodynamique

Polarisation de drain

Tension d’alimentation

Polarisation de 1’¢lectrode de grille

Signal photovoltaique mesuré sur les électrodes de la sonde de mesure de
résistance carrée sans contact (permettent de remonter a la valeur de la résistance
carrée)

Concentration de lacunes moyenne sur un intervalle de temps

Tension de seuil

Concentration totale de lacunes

w

Wzce
X, &

Largeur de la grille
Largeur de la piste conductrice (§11.B.1.(a))
Largeur de la zone de charge d’espace

X

X
[X]
[X]*
Xj

Déplacement des lignes de Kikuchi

Désigne un type de défaut ponctuel (soit I, soit V)

Concentration de défaut ponctuel (soit I, soit V)

Concentration de défaut ponctuel (soit I, soit V) a I’équilibre thermodynamique
Profondeur de jonction
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E
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F
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G
GI-SAXS Grazing-Incidence Small Angle  Diffusion des rayons X en angle faible et en
X-ray Scattering incidence rasante
GI-XRD Grazing Incidence X-Ray Diffraction des rayons X en incidence
Diffraction rasante
L
LDD Lightly Doped Drain Extension des source-drain
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LPCVD Low Pressure Chemical Vapor  Procédé de dépot basse pression
Deposition
M
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P
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R
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S
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

La microélectronique est présente dans notre quotidien : nos ordinateurs, nos décodeurs,
nos téléphones, nos automobiles ... Nous demandons a tous ces objets d’avoir toujours plus
de fonctionnalités, d’étre plus petits/légers, plus performants, moins chers... Pour cela, les
technologues congoivent des circuits intégrés de plus en plus complexes et de plus en plus
petits. Le composant élémentaire de ces circuits est le transistor. A chaque nouvelle
technologie (tous les 2 ans environs), ses dimensions verticales et horizontales sont réduites
pour que la surface d’un circuit donné soit la moitié de celle de la technologie précédente.
Ainsi, changer de technologie nécessite toujours plus de contrdle des procédés de fabrication.
De plus, des aspects jusque-la secondaires deviennent prépondérants. Aujourd’hui, le défi

n’est plus seulement d’augmenter les performances mais aussi de réduire les fuites de courant.

Le dopage est une étape clé de la fabrication des composants. De la quantité de dopants
actifs dans le silicium vont dépendre les propriétés électriques du composant. Les zones
dopées sont toujours réalisées par implantation ionique car ce procédé posséde de nombreux
avantages. En effet, il est rapide et homogéne, s’applique a tout type de substrat, peut
traverser des couches fines d’isolant (SiO,, Si3Ny4 ...), permet un controle trés précis de la
quantité et de la distribution en profondeur des ions implantés. Toutefois, il génére des défauts
qui assistent la diffusion des dopants (donc réduisent le contréle dimensionnel) et qui sont la
source de fuites de courant. Par la suite, il est nécessaire de rendre les dopants actifs par un
recuit a température élevée. Si cette étape est suffisamment longue, elle répare une partie des

dommages, mais permet aux dopants de diffuser rapidement.

L’évolution de la microélectronique tend vers I’augmentation des niveaux de dopages
pour diminuer la résistance et vers la réduction des bilans thermiques pour diminuer la
diffusion et améliorer la stabilit¢é des matériaux. Malheureusement, I’augmentation des
niveaux de dopage rend le contréle de la diffusion tres difficile, non seulement parce qu'un
plus grand nombre de défauts est généré lors de I’implantation, mais également parce que le
coefficient de diffusion dépend du niveau de Fermi. La réduction des bilans thermiques
améliore le contrdle de la diffusion mais 1’activation, bornée par la limite de solubilité qui
dépend de la température, doit €étre augmentée par 1’ajout d’un recuit milliseconde (non

diffusant) a trés haute température (1200°C ou plus). Dans ces conditions, les défauts
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demeurent en plus grande quantité car ils ont besoin de diffuser pour étre annihilés. L’objectif
de cette these est de réduire les défauts d’implantation ou leur impact sur les caractéristiques
¢lectriques des composants. Pour cela, il est nécessaire de comprendre le positionnement des
dopants et des défauts aprés implantation ainsi que leur évolution lors du procédé de

fabrication (dépots, et recuits ultérieurs).

Dans un premier chapitre, nous décrirons les différents types de défauts connus et les
mécanismes proposés dans la littérature pour leur évolution. Nous expliquerons leurs effets
sur la diffusion des dopants et sur les caractéristiques électriques du composant. Dans le
deuxiéme chapitre, nous aborderons les différents moyens de caractériser les jonctions fines
(distribution chimique, activation électrique et défauts induits). Notamment, nous discuterons
des limites de chaque technique pour les jonctions inférieures a 30 nm et nous présenterons
des alternatives possibles. Enfin, dans le troisiéme chapitre, nous présenterons nos travaux
visant a une meilleure compréhension des mécanismes impliqués dans la génération et la
neutralisation des défauts induits par I’implantation des dopants usuels (bore, arsenic et
phosphore). Pour cela nous aborderons successivement les étapes du procédé de fabrication

impliquées : I’implantation, les dépdts et le recuit d’activation.



CHAPITRE I :

LES DEFAUTS INDUITS PAR
IMPLANTATION IONIQUE DANS
LE SILICIUM

“Nous ne pouvons parler franchement de nos défauts
qu'a ceux qui reconnaissent nos qualités.”
André Maurois
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Comme il faut connaitre I’ennemi pour le combattre, cette section nous apportera les
bases concernant les défauts induits par implantation ionique. Tout d’abord nous présenterons
les différents types de défauts que nous pourrons rencontrer. Ensuite, nous nous intéresserons
a la maniére dont ils sont générés et dont ils peuvent évoluer. Enfin, nous expliquerons les

effets qu’ils ont sur les dopants et les paramétres €lectriques du transistor.

I.A) Les différents types de défauts du silicium

On appelle défaut toutes les anomalies du réseau cristallin de silicium. La Figure 1 les
recense tous. Nous allons les décrire en commencant par les plus petits et en terminant par les
plus gros. Pour de plus amples détails, le lecteur pourra se reporter aux travaux de Takeda &

al [1, 2, 3, 4] ou des laboratoires LAAS et CEMES de Toulouse [5, 6, 7].

’ t t1 TT TT

b cd ef gh

Figure 1 : a) Impureté interstitielle, b) Dislocation coin, c) Auto interstitiel, d) Lacune, €)
Précipité d’impuretés, f) Boucle de dislocation de type lacunaire, g) Boucle de
dislocation de type interstitielle, h) Impureté en site substitutionnel [8]

I.A.1) Les défauts ponctuels

Les défauts ponctuels sont les défauts élémentaires. Ils n’ont pour origine qu’un ou
deux atomes mais ils déforment le réseau périodique du Si a plus longue distance. On peut les
trouver a 1’équilibre thermodynamique ou hors équilibre. Plusieurs traitements peuvent étre a

I’origine de défauts ponctuels hors €quilibre comme 1’implantation ionique.

L’atome peut étre une impureté ajoutée dans un site du réseau ou un atome déplacé de
son site. Dans le cas ou cet atome est inséré en dehors des sites du réseau, on parle d’auto-
interstitiel si ¢’est un atome de Si ou d’impureté interstitielle (Figure 1.a & c). Par abus de

langage, les auto-interstitiels seront par la suite appelés interstitiels (I) et nous préciserons si
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ce sont des impuretés le cas échant. Dans le cas ou I’atome a quitté un site du réseau et a

laissé un site vacant, ce site est nommé lacune (V) (Figure 1.d).

Ces défauts sont souvent sous la forme d’une paire lacune-interstitiel nommée paire de
Frenkel mais ils peuvent également s’apparier pour former une paire di-interstitielle ou

bilacune.

On recense plusieurs configurations de défauts interstitiels dans la littérature. On peut
les séparer en deux familles: les configurations X, S et B (Figure 2.c & d) ou I’atome
interstitiel est inséré dans une liaison et les configurations T et H (Figure 2.a & b) ou

I’interstitiel est placé dans une région a faible densité électronique.

E;=3,43¢eV E;=331eV
(a) interstitiel en site tétrahédral (b) interstitiel en site hexagonal

(configuration T) (configuration H)

E;=4.78 eV Dissocié [1 10] Ef=331eV
Dissocié [100] E;=4.56 ¢V
(d) interstitiel dissocié
(configuration X si selon la direction [110] ou
configuration S si selon la direction [100])

(c) interstitiel au centre d’une liaison
(configuration B)

Figure 2 : Différentes configurations possibles pour un interstitiel dans le réseau de Si cristallin [9] et
énergies de formation de ces configurations [10].

I.A.2) Les agglomérats (ou clusters)

Les agglomérats regroupent jusqu’a quelques dizaines d’atomes. Il existe des tailles de
plus grande stabilité thermodynamique appelées tailles magiques. Pour les interstitiels de
silicium ces agrégats sont composés de 2, 4 ou 8 atomes [11, 12, 13]. Il existe également des

agglomérats mixtes composés d’interstitiels de silicium et d’impuretés. Parmi eux, on recense
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notamment les agglomérats bore-interstitiels (BIC pour Boron Interstitial Clusters) connus

pour immobiliser le pic du profil implanté de bore et pour étre a I’origine de sa désactivation.

I.A.3) Les défauts {113}

Ces défauts comprennent généralement de quelques dizaines a quelques centaines
d’interstitiels. De forme allongée, ils se positionnent sur les plans {113} et sont orientés
suivant la direction <110>. Leur vecteur de Burgers est compris entre a/25 <116> et a/20
<116> ou a est le paramétre de maille [2]. Le vecteur de Burgers se définit comme étant le
vecteur nécessaire a boucler un circuit initialement fermé dans le cristal parfait et qui se
trouve ouvert lorsqu'il enlace la ligne de dislocation (Figure 3). Ce vecteur n'est pas

quelconque dans un cristal mais représente une translation du réseau.

P Qm P M9
q&_ms vector
4
0 N 0 N
PR
@ (b)

Figure 3 : (a) Circuit de Burgers autour d’une dislocation (b) le méme
circuit dans un cristal parfait. L’erreur de fermeture détermine le vecteur de
Burgers.

On compte au moins deux morphologies de défauts {113} : les défauts plans ou
linéaires (Figure 4.a) et les défauts zig-zag ou rod-like (Figure 4.b) [14, 16]. Ces derniers sont

énergétiquement plus favorables, ce sont donc ceux qu’on rencontre le plus souvent.

F Y 4
i [001]
—
1) =
T [113] z &
(L] o .
= = i
w w
b | |
>
)
.\
v _‘//'Q‘?’ v /Q.&\
A . 2 R
& &
@) (b) ()

Figure 4 : Projection <O011> de la structure du défaut {113} : a) plan, b) zig-zag
a’ & b’) Schémas du défaut correspondant montrant les directions cristallographiques. [15] adapté de [16].
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On peut voir sur les schémas (a) & (a’) de la Figure 4 la projection sur le plan <011> de
la chaine d’interstitiels supplémentaire formant le défaut {113} linéaire. Elle provoque des
structures unitaires de 5, 6 ou 7 atomes avec une périodicité a/4 <110>. Les interstitiels
appartiennent a la structure composée de 6 atomes (représentée par H sur les Figure 4.a et b)
qui n’appartient plus a un arrangement de type diamant comme dans le cristal parfait mais a
une structure de type wiirtzite. Les batonnets sont séparés par des structures composées de 8

atomes. La densité en interstitiels de ces défauts est d’environ 5 at/nm?.

Pour les défauts {113} linéaires, les chaines d’interstitiels s’arrangent suivant la
direction <332> a trés courte distance et se terminent par des structures unitaires de 5 ou 7
atomes, donc sans liaison pendante. Pour les défauts {113} zig-zag, représentés sur les
schémas (b) & (b”) de la Figure 4, les interstitiels ajoutés allongent le défaut dans la direction

<110> (Figure 5), plus favorable énergétiquement car terminée par des liaisons pendantes.

<110>
"\
/./ 5\}‘&"5}
e e /
% / <T10>
@

0 ¥~ Rayon de capture
* Di-interstitiel du defaut {113}

Figure 5 : Schéma montrant I’agglomération des di-interstitiels
allongeant le défaut {113} dans la direction <110>. [18]

I.A.4) Les défauts {111} de type rodlike

Les défauts {111} de type rodlike sont allongés dans la direction <110> mais habitent
le plan {111} avec un vecteur de Burgers a/3 <111>. Ils sont plus gros et plus stables que des
défauts {113} mais moins que des boucles de dislocation. Ils sont considérés comme 1’étape

intermédiaire de la transformation des défauts {113} en boucles de dislocation fautées [17].

I.A.5) Les boucles de dislocations

Les boucles de dislocations peuvent contenir de quelques centaines a plusieurs millions
d’interstitiels. Ce sont les plus répandus des défauts de fin de parcours (ou EOR pour End of
Range). Elles ont deux dimensions entre deux plans {111}. Il existe deux types de boucles de

dislocation [18, 19, 20]:
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e les boucles fautées ou « boucles de Franck » (Figure 6.a): majoritaires, de vecteur
de Burgers b = a/3 <I11>. Les boucles fautées contiennent une faute d’empilement
dans le plan {111} tandis que les boucles parfaites n’en ont pas. Elles ont une forme
circulaire.

e les boucles parfaites (Figure 6.b) : de vecteur de Burgers a/2 <110>, elles sont

allongée selon cette direction.

"a) vl
Y L111] - PLANES T " P
T ' P A S m?'.i ; R ]
¢ = = . :
a
a
b= a/3<111> .
g
L)
- [=
'/'-r B
/ Y
[
b= 32<110 ]
LS

(b}

Figure 6 : Structure cristallographique d’une boucle de dislocation a) fautée, b) parfaite.
Les orientation cristallines montrée en a) sont valables pour b). [15] adapté de [21].

I.A.6) Autres types de défauts

D’autres défauts plus importants peuvent étre observés dans des conditions
particulieres. Ils sont peu présents dans le contexte qui nous intéresse, donc nous les listerons
sans nous y attarder. Nous pouvons distinguer les défauts de précipitation, d’une part, et les

défauts induits par une recristallisation imparfaite, d’autre part.

Les précipités apparaissent quand la limite de solubilité du dopant est dépassée. Le
recuit peut dissoudre les précipités de dopants [18].

Des défauts associés a une recristallisation imparfaite durant le recuit produisent
souvent des dislocations en forme de V qui apparaissent lorsque 1’interface amorphe/cristal
rencontre des zones microcristallines désorientées par rapport au substrat: les défauts
apparaissent a ’interface amorphe/cristal et progressent dans le Si recristallisé¢ [22, 23].
D’autres défauts apparaissent quand la couche amorphe est enterrée, entre les deux interfaces
amorphe/cristal pendant le recuit. Ils sont appelés clamshell ou zipper [18]. L’utilisation du

germanium pour amorphiser le substrat réduit I’apparition de ces derniers.
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I.B) Génération et évolution des défauts induits par
implantation ionique

1.B.1) Origine des défauts

1.B.1.(a) Origine des défauts ponctuels hors équilibre

L’ion, implanté avec une énergie donnée, va la perdre au fur et a mesure des collisions
avec les atomes du matériau jusqu’a son arrét complet. Ces collisions, a la fois primaires
(dues a I’ion implanté) et secondaires (dues aux atomes déplacés), vont déplacer les atomes du
réseau et donc générer des paires de Frenkel qui pourront se dissocier ou s’agglomérer.
L’énergie nécessaire pour déplacer un atome de Si du réseau monocristallin est de 15 eV,
transférée par collision nucléaire [24, 25]. Pendant la cascade de collisions (10'12-10'135), le
matériau se relaxe, recombinant des défauts pour ne laisser qu’une fraction des défauts
initialement créés. Cette probabilité de recombinaison, et donc le nombre de défauts résiduels
apres implantation, dépend principalement :

e de la masse de I’ion implanté : le profil de défaut se trouve plus prés de la surface

que le profil ionique pour un ion léger,

e de I’énergie d’implantation : la quantité de désordre augmente linéairement avec

I’énergie d’implantation pour une taille d’ion donnée,

e deladose: ataille d’ion égale, une plus forte dose crée plus de défauts,

e de la température de la cible : plus la température est élevée, plus le nombre de

défauts résiduels est faible.

Les distributions des deux types de défauts élémentaires sont, par conséquent, plus ou
moins distinctes selon la masse et 1’énergie de 1’ion implanté. Du fait de I’ajout d’especes
implantées et de I’entrainement des atomes du réseau vers le volume, les lacunes sont en léger

exces pres de la surface et les interstitiels en profondeur [26].

Pendant I’implantation, les défauts commencent par se former au niveau du pic du
profil gaussien des impuretés (Rp pour Projected Range). Quand on prolonge I’implantation,
la bande de défauts s’élargit. A partir d’'une certaine quantité de défauts résiduels apres
implantation (10% d’atomes déplacés [27] ou 1,1.10%* interstitiels générés [28]), ’ordre a
grande distance est détruit et on obtient une couche amorphe. Le mod¢le proposé par
Morehead et Crowder en 1970 [29] pour la formation d’une couche amorphe est toujours
valable. Il stipule que la suite d’événements résultant du bombardement ionique d’un ion

lourd sur un solide cristallin peut étre considérée comme suit. Pendant un temps t > 107, les
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atomes déplacés reforment des liaisons et changent leurs positions pour former une phase
relativement stable (amorphe) de rayon Ry autour de la trajectoire de 1’ion (représenté en
Figure 7). Pendant t, les lacunes s’échappent par diffusion thermique depuis le cceur du
désordre entourant la trajectoire de I’ion. Par recombinaison de ces lacunes avec les
interstitiels environnant, la gaine extérieure (d’épaisseur dR, Figure 7) devient cristalline. Le
rayon stable final de la région amorphe (R¢-0R) et donc le nombre d’ions nécessaire pour leur
recouvrement et la formation d’une couche amorphe continue, dépendent a la fois de la taille
initiale moyenne du dommage (Ro) et de I’exodiffusion des lacunes (dépendant de la
température) qui réduit sa taille d’une quantité dR. La formation des régions amorphes est
locale a chaque ion et la probabilité pour que deux ions ou plus endommagent le méme

volume (rayon d’environ 10-50 A) pendant t peut étre considérée comme nulle.

Region désordonnée

. initiale
Région amorphe
formée pendant \/,'

Trajet de l'ion

T ——

-4 Gaine depuis laquelle les lacunes diffusent
pendantt a la température T
Figure 7 : Région endommagée, entourant le trajet d’un ion fortement énergétique
dans un solide cristallin, idéalisée par un cylindre (pointillés). Les lacunes s’échappent
de la gaine extérieure et seul le coeur (traits continus) devient amorphe. [29]

Les variables importantes pour un matériau cible donné sont le pouvoir d’arrét
nucléaire de I’ion, qui détermine Ry, et la température de la cible, qui détermine SR. Le
pouvoir d’arrét dépend peu de I’énergie de 1’ion, elle est donc d’importance secondaire et
détermine principalement la largeur de la couche amorphe et pas la dose requise pour la
produire. Le flux d’implantation est également a considérer car il régit la quantité de lacunes
créées. Il n’est important que quand le nombre de lacunes dans le matériau cristallin
entourant la région désordonnée atteint une concentration suffisante pour empécher
I’exodiffusion des lacunes depuis R. Il sera plus critique si on se trouve a des températures

ou OR ~ R().
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Le mécanisme de formation d’une couche amorphe suggere qu’il n’y a pas de limite
nette a laquelle la surface implantée se transforme en couche amorphe homogéne mais plutot
une série de changements graduels se produisant a partir d’une certaine fluence. Commencant
au niveau du Rp de I’ion implanté par la formation de petites poches isolées de matériau
amorphe, la surface du Si est progressivement convertie en une enveloppe de Si amorphe
continue dans laquelle il y a des poches de Si cristallin. Le prolongement de I’implantation
(augmentation de la dose) réduit le nombre et la taille des poches cristallines en méme temps
que la couche amorphe s’étend vers la surface et en profondeur. Un exemple de doses
requises pour former une couche amorphe continue en fonction de la température est
représenté en Figure 8. Pour les dopants usuels implantés dans du Si a 300K, on trouve les
valeurs suivantes [29]:

e pour B : au dessus d’une dose de 2.10'° at/cm?,

e pour P : au dessus d’une dose de 5.10" at/cm?,

e pour As : a partir d’environ 2.10" at/em’.
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Figure 8 : Dose critique nécessaire pour former une couche amorphe
continue en fonction de la température. [30]

Dans le cas d’une amorphisation provoquée par I’implantation d’ions légers, un autre
modele a été proposé par Stein et Vook [31]. Ce modeéle macroscopique décrit la transition
amorphe-cristal d’'une maniére homogéne et comme étant une transition thermodynamique
classique. Il stipule qu’au cours du bombardement ionique, le cristal est endommagé
progressivement par collisions nucléaires, il passe par un état saturé en défauts puis se relaxe
vers 1’état amorphe thermodynamiquement plus stable (Figure 9). Autrement dit, lorsqu’une

certaine dose critique de particules incidentes dépose une certaine densité d’énergie (Edc pour
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densité d’énergie critique) en collisions nucléaires dans un matériau, la transition cristal-
amorphe se produit.

cristal saturé en
£ défauts ponctuels

Edc

amorphe tI
_______________ __Y

Configurations

cristal

v

Figure 9 : Schéma énergétique de la transition amorphe-cristal [32].

Les paramétres de ce modele sont la distribution de I’énergie de dommage en fonction
de la profondeur, qui dépend du pouvoir d’arrét nucléaire de 1’ion, et la densité d’énergie
critique du matériau. L’étendue de la couche amorphe est définie par la profondeur ou
I’énergie déposée par collision nucléaire est supérieure a Edc. La Figure 10 illustre

I’utilisation de ce modele pour différentes doses implantées dans un matériau donné.

Ed(x)

— — e ._F—
'Caf =1 I 1 &
= _—— Profondeur
= e:] .
| -
Ca |
-

Figure 10 : Distribution de I’énergie de dommage en fonction de la profondeur pour des doses
implantées D; < D, < D3 < Dy.. [32]

Pour une dose d’implantation D, la densité d’énergie critique n’est pas dépassée. Dans
ce cas, le cristal est endommagé mais pas amorphisé. Pour une dose plus élevée D,, Edc est
dépassée a une certaine profondeur. Une couche amorphe enterrée sous la surface d’épaisseur

e, apparait. Pour la dose D3 supérieure a Dy, la couche amorphe d’épaisseur e; débouche en
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surface. Pour le dose la plus élevée D4, la couche amorphe d’épaisseur e4 s’étend encore dans
le volume. Toutefois, ce modele ne fonctionne que lorsque la concentration de défauts crées
dépend linéairement de 1’énergie déposée en collision nucléaire donc dans le cas d’une
cascade de collisions primaires a basse température (en 1’absence de tout recuit).

De retour a température ambiante, on considére que la mobilité des défauts est trés
faible, et donc que ceux ayant survécu a I’implantation demeurent jusqu’au recuit [25]. 1l est
trés probable que les défauts soient sous forme d’amas (di-interstiels ou bilacunes) qui se

dissocient en défauts ponctuels aux tout premiers stades du recuit.

1.B.1.(b) Origine des défauts étendus

Les défauts étendus résultent du réarrangement des défauts résiduels apres
implantation : recombinaison des paires de Frenkel et diffusion des interstitiels pour
s’agglomérer. Pendant le recuit, de nombreux interstitiels et lacunes se recombinent soit a la
surface, soit dans le volume du silicium. La force motrice de cette réaction est de ramener les

concentrations d’interstitiels et de lacune vers leur concentration d’équilibre.

Les recombinaisons en volume dans la région ou les profils d’interstitiels et de lacunes
se chevauchent sont les plus rapides (Figure 11). Il s’en suit les recombinaisons de surface.
Les lacunes, se trouvant en exces pres de la surface, se recombinent plus rapidement que les
interstitiels qui doivent migrer vers celle-ci. La fraction d’interstitiels qui ne se recombinent
pas s’agglomére en quelques fractions de seconde, formant des agglomérats plus ou moins
stables avec d’autres défauts ponctuels ou avec des impuretés. En effet, les interstitiels isolés
dans le matériau sont thermodynamiquement instables et s’agglomérent pour réduire leur
énergie libre.

1 (Mg
‘Excés I & V initial

Recombinaison

10— 1 &V en volume

Recombinaison

V en surface ~ p
- Recombinaison

I en surface

| | | 1 | |

10-8 190 104 lig 1 160

I & V annihilés par ion implanté

0.1

Temps (5)

Figure 11 : Simulation Monte-Carlo de la recombinaison des interstitiels et des lacunes. [33]
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Le modele expliquant I’origine des défauts étendus est le « modéle des interstitiels en
exces». Il fait I’hypothése que les paires de Frenkel, générées lors de I’implantation, se
recombinent rapidement au cours du recuit méme a faible température (inférieure a 500°C)
[25]. Ainsi, au premier ordre, chaque ion implanté laisse un atome de silicium interstitiel en
prenant sa place dans le réseau. Le nombre total d’interstitiels impliqué dans la formation des
défauts (S ) est I’intégrale du profil net d’interstitiels, c¢’est-a-dire la différence entre les
interstitiels (I) et les lacunes (V) crées par implantation, plus les interstitiels générés par

I’activation des dopants A.

S = [/ (1] Al

Dans le cas d’une implantation amorphisante, la limite inférieure de I’intégrale n’est pas
zéro (la surface) mais la profondeur de I’interface amorphe/cristal. On suppose donc qu’il n’y
a pas d’interstitiels dans la couche recristallisée. En effet, pendant le recuit, la recristallisation
et la croissance des défauts se font simultanément (habituellement entre 550 et 650°C [25]).
La recristallisation se fait par SPER. L’interface amorphe/cristal migre vers la surface avec
une vitesse donnée qui dépend de la température, du dopage et de I’orientation cristalline.
Pour le silicium non dopé, 1’énergie d’activation est de 2,3 eV a 2,7 eV selon les auteurs [30,
34], ce qui implique des ruptures de liaison a I’interface. Certaines impuretés ralentissent la
recristallisation (O, C, N et Ar) car elles s’accrochent aux liaisons Si rompues. D’autres
augmentent la vitesse de recristallisation (B, P et As) car elles affaiblissent les liaisons et
augmentent leur capacité a se rompre. Comme la vitesse de recristallisation est trés grande et
comme le coefficient de diffusion des atomes de silicium est plus faible dans la zone amorphe
que dans la zone cristalline, la sursaturation d’atomes de silicium demeure & sa position
initiale et des défauts se forment. Ce sont les défauts de fin de parcours (EOR pour End of
Range). Le nombre total d’atomes de Si agglomérés en défauts est égale au nombre de Si en

exces derriére I’interface. [14, 15, 28, 35, 36, 37]

Le « modele +1 » est un cas particulier du modele d’interstititels en exces. Ce modele
fonctionne pour les implantations non amorphisantes d’ions légers car la séparation entre les
interstitiels et les lacunes est faible [14]. Dans ce cas, la recombinaison des paires de Frenkel

est considérée comme totale ([I]-[V] = 0) et il ne reste aprés recombinaison que les
interstitiels laissés par la mise en site substitutionnel de I’ion implanté (S = J.Ooc [A ]dX ). La

réparation du réseau se fait par génération et diffusion de défauts ponctuels. L’énergie
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d’activation est de 5 eV (correspondant a 1’auto-diffusion du Si) et nécessite des températures

supérieures a 900°C pour oter tous les défauts [18, 38].

D’apres les valeurs des énergies d’activation a la recristallisation données par ces deux
modeles, on comprend qu’il est plus facile de réparer une couche totalement amorphisée
qu’une couche partiellement endommagée. Toutefois, la recristallisation laisse une bande de
défauts EOR en arriére de I’interface amorphe/cristal. Ces défauts vont croitre ou disparaitre

au cours du recuit.

1.B.2) Croissance et stabilité des défauts

Au cours du recuit, les agglomérats vont croitre en défauts {113} de plus en plus gros,
puis en boucles de dislocation de plus en plus grosses. La structure du défaut va dépendre de
sa stabilité et sa croissance est régie par un mécanisme de maturation d’Ostwald [39]. La
cinétique de cette évolution va dépendre du nombre d’interstitiels de départ (plus il y a
d’interstitiels, plus les défauts vont étre gros) et de la température du recuit (plus la
température est €levée, plus 1’évolution des défauts sera rapide). Plus le recuit est long et plus
nous irons loin dans le processus de transformation. Le type de défaut rencontré en fonction

de la dose implantée et de la durée du recuit est schématisé en Figure 12.

Cette évolution est en compétition avec le mécanisme de dissolution des défauts qui
aura lieu plus facilement si il y a moins de défauts, si la température ou la durée de recuit est

¢élevée et si la surface est proche.

3 _—
a Pas de
S défauts Boucles
=]
@
~Q
2
{113} {113}+Boucles
5.1012 1.10%4 Dose (cm2)

Figure 12 : Diagramme schématique du comportement des défauts {113} pendant le recuit en fonction
de la dose implantée et du bilan thermique pour du silicium implanté a une énergie entre 20 et 150 keV
[40].

1.B.2.(a) Stabilité des défauts

La nature cristallographique des défauts change au cours des recuits de manicre a

minimiser 1’énergie totale du systeme. Ceci est controlé par 1’énergie de formation par
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interstitiel (E¢) inclus dans le défaut, c’est-a-dire 1’énergie nécessaire pour ajouter un atome au
défaut (Figure 13).

D «  ym=065eV |

10°

0.1-

|| —— Aggrégats & {113}
----------- Boucles parfaites

Energie de formation (eV/at)
=
Sursaturation @ 800°C

——————— Boucles fautées (BF)
1 10 1¢ 10 1¢ 1¢ 1¢ 10
Nombre d'atomes

Figure 13 : Energie de formation (axe de gauche) des différents types de défauts en
fonction du nombre d’atomes qu’ils contiennent. Les sursaturations d’interstitiels en
équilibre correspondantes sont chiffrées sur I’axe de droite. [41]

Yer = 0,027 eV

Initialement, 1’énergie de formation par interstitiel des défauts est celle d’un di-
interstitiel qui prend la forme d’un agrégat au fur et a mesure qu’il capte d’autres interstitiels.
L’énergie de formation de ces agrégats oscille autour de minima d’énergie correspondant a
des tailles de 4 et 8 atomes trés stables mis en évidence pour la premiére fois par Cowern et al

[12], puis d’autres travaux ont montré un bon accord avec leurs résultats [5, 13, 42].

A partir de 12 atomes environ, I’énergie de formation par interstitiel atteint 0,8 eV ce
qui correspond a I’énergie de formation attendue pour de petits défauts {113}. Une fois
formés, 1’énergie de formation décroit lentement jusqu’a tendre vers une limite asymptotique
de 0,65 eV : ils croissent en taille et diminuent en densité suivant un mécanisme de

maturation d’Ostwald (décrit dans le paragraphe §1.B.2.(b)).

Les plus petites boucles de dislocation fautées (environ 200 atomes) se forment a une
énergie 0,8 eV, puis I’énergie de formation diminue rapidement quand leur taille augmente.
Pour des défauts de 400 atomes environ, les défauts {113} (de I’ordre de 20 nm de long) et les
boucles de dislocation fautées se forment a la méme énergie. Au-dela de cette taille de
défauts, la structure des {113} se réarrange progressivement pour prendre la forme des
boucles de dislocation [ 43 ]. Le processus de transformation passe par les défauts
d’empilement {111} [14]. Pour des tailles de défauts inférieures a 80 nm, les boucles de

dislocation fautées sont plus stables que les boucles de dislocation parfaites. En cas de
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coexistence des deux types de boucles, les boucles parfaites vont disparaitre au cours du recuit
au profit des boucles fautées. Ce phénoméne est accentué par une injection d’interstitiels
provenant de la surface (dans le cas d’une oxydation, par exemple [6]). Toutefois, il a été
montré [6] que si le nombre d’interstitiels est trés élevé cette stabilité relative peut changer :
pour des tailles de défauts importantes (supérieure a 80 nm), les boucles de dislocation

parfaites sont plus stables que les boucles de dislocation fautées.

1.B.2.(b) Croissance des défauts : cinétique de maturation d’Ostwald

Ce phénoméne se manifeste par des défauts qui, au cours du recuit, deviennent moins
nombreux mais dont la taille augmente. Il est dG & un échange d’interstitiels entre défauts de
différentes stabilités. Les défauts stables émettent lentement des interstitiels mais les capturent
rapidement. Ainsi, ils grossissent au détriment des défauts moins stables et la taille moyenne

des défauts augmente tandis que leur densité diminue [28, 44, 45].

Ce mécanisme de maturation d’Ostwald pilote la croissance de tous les défauts étendus,
des agglomérats jusqu’aux boucles de dislocation [20]. Dans le cas des défauts {113}, les
interstitiels sont captés au niveau des extrémités. Dans le cas des boucles de dislocation, les

interstitiels sont captés sur toute la périphérie du défaut.

Ce mécanisme repose sur 1’équation de Gibbs-Thomson [6, 14, 46] qui prévoie qu’a la

température T, chaque défaut de taille n est en équilibre avec une sursaturation de Si

o =[] E;
interstitiel égale a : S= =exp| —
sk
[|] kT
avec [I] la concentration d’interstitiels, [I]* la concentration d’interstitiels a 1’équilibre, k la

constante de Boltzmann et Es 1’énergie de formation du défaut par interstitiel.

L’énergie de formation ne dépend que de la géométrie du défaut : elle décroit quand la
taille du défaut augmente, c’est-a-dire quand il devient plus stable. Il existe donc des gradients
de concentration donnant lieu a des flux d’interstitiels entre les défauts de tailles différentes
(Figure 14). Comme la concentration d’interstitiels en équilibre autour d’un défaut diminue
avec sa taille, les petits défauts agissent comme des émetteurs d’interstitiels tandis que les
gros défauts agissent comme des récepteurs (Figure 15). Les petits défauts ont donc tendance

a se dissoudre au profit des plus gros. On parle de croissance compétitive.
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sursaturation en interstitiels
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d'interstitiels

Figure 14 : Représentation schématique des échanges d’interstitiels entre deux défauts de taille différente. [42]
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Figure 15 : Représentation schématique de la croissance d’une population de boucles de dislocation. [42]

11 faut distinguer la maturation d’Ostwald conservative, ot le nombre d’interstitiels du
systéme est constant, de celle non conservative. Lorsque la surface est loin de la bande de
défauts (supérieure a 100 nm), peu de défauts vont migrer jusqu’a la surface et on aura un
mécanisme conservatif. Dans le cas contraire, la surface agit comme un piége pour les

interstitiels, le systéme perd donc des interstitiels et le mécanisme est non conservatif [6].

1.B.3) Dissolution des défauts

Les interstitiels hors équilibre dans le matériau sont, par nature, en état instable.
Pendant le recuit, ils vont aisément diffuser et étre piégés soit par un défaut (recombinaison
avec une lacune ou mécanisme de maturation d’Ostwald), soit par la surface. La
recombinaison avec les lacunes intervient surtout aux premiers instants de recuit car elles se
trouvent rapidement en minorité dans le volume du matériau. La dissolution des défauts est
donc régie par la surface et par tout ce qui peut accélérer la migration des interstitiels vers

celle-ci.
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La Figure 16 schématise 1’évolution spatiale de la sursaturation d’interstitiels a
proximité d’une surface. De nombreux parameétres, que nous allons commenter a partir de
cette figure, vont influencer le flux d’interstitiels vers la surface et donc la dissolution des
défauts. Nous considérerons qu’aucun autre piége ne vient interférer avec le flux d’interstitiel

vers la surface.

cic*
A rad
S
o Figure 16 : Représentation schématique de
£ bande I’évolution spatiale de la sursaturation
2 de d’interstitiels libres en présence d’une
Flux défauts surface fortement recombinante [5, 42]
Ssurf
—X »
L Profondeur

Tout d’abord, la capacité recombinante de la surface va jouer sur la quantité
d’interstitiels a la surface (Squf). Elle peut étre modifiée par la présence d’un dépot, par 1’état
de surface [47] ou par I’atmosphére en cours de recuit. Bien entendu, la proximité de la
surface de la bande de défaut va modifier le gradient de sursaturation entre la bande de défaut
et la surface. Les interstitiels auront également moins de distance a parcourir pour s’annihiler

en surface.

Ensuite, la sursaturation d’interstitiels initiale (§) va déterminer la stabilité des défauts.

En effet, plus S sera faible, plus le défaut sera gros et stable. L’énergie d’activation de
dissolution des défauts {113} est de 3,8 £ 0,2 eV [40, 42], ce qui est beaucoup plus faible que
celle des boucles qui est d’environ 5 eV [28]. Donc en dessous d’un certain niveau de
sursaturation, les {113} peuvent se dissoudre complétement [44] et, au dessus de ce seuil, ils
peuvent se transformer en boucles de dislocations plus stable et donc plus difficiles a
dissoudre [18, 33, 43]. De plus, il a été montré [17] que pendant la transformation des défauts
{113} en boucles de dislocation, les interstitiels étaient essentiellement perdus au moment de
la formation des défauts intermédiaires {111}. Par la suite, lors de la transformation des
défauts {111} en boucles de dislocations, le systéme va favoriser 1’échange des interstitiels

entre boucles plutot que leur migration vers la surface.
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Le dopage est également un paramétre important. En effet, dans le cas de forts dopages
(supérieurs & 10* at/cm’), la densité des boucles est réduite [48] car leur formation entre en

compétition avec la formation d’agrégats bore-interstitiels.

Enfin, la température du recuit va évidemment jouer sur le coefficient de diffusion des

interstitiels.

I.C) Les effets des défauts

Les défauts ont une influence directe sur la diffusion et ’activation des dopants. En
effet, la diffusion des espéces substitutionnelles (telles que les dopants) est assistée par les
défauts élémentaires. Les défauts étendus, s’ils sont présents, vont échanger des défauts
ponctuels au cours des traitements. C’est donc en tant que réservoir de défauts ponctuels que
nous auront a les considérer. De plus, ils peuvent neutraliser les porteurs ou les dopants en le
piégeant. Les phénoménes de diffusion sont particuliérement critiques pour le contrdle des
paramétres clefs du fonctionnement du transistor. Dans cette section, nous allons détailler les
différents mécanismes microscopiques de diffusion avant de montrer les effets de la diffusion

et des défauts sur les propriétés électriques des composants.

I.C.1) Diffusion a I’équilibre

Si la diffusion des dopants se résumait a la résolution des équations de Fick avec un
coefficient de diffusion constant, les profils des dopants seraient de types gaussiens aprés
implantation et diffusion. La prédiction de la diffusion des profils serait une tache aisée,
limitée uniquement par la précision expérimentale du coefficient de diffusion des dopants.
Mais la diffusion dans le silicium est bien plus complexe au vu du nombre de tentatives pour
la modéliser quantitativement depuis le début des années 60 jusqu’a nos jours. L’idée
commune a tous ces travaux est que la position stable des dopants est en site
substitutionnel et que leur migration ne peut se faire qu’a I’aide de défauts ponctuels :
interstitiels ou lacunes. Pour une plus ample description des phénomenes, le lecteur pourra

se reporter a des ouvrages complets sur le sujet : références [9, 46, 49, 50].

L’approximation la plus simple pour la diffusion a I’équilibre aprés implantation
ionique est celle de la redistribution d’un profil gaussien enterré. Elle découle de la résolution
des équations de Fick traduisant le mouvement des espéces dii a un gradient de concentration.

En premiére approximation, le profil de concentration initial des dopants est gaussien :
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[7(X—Rp)2J

2

C(x,O) = Ctn;gx € AR

avec Rp le parcours projeté moyen et ARp 1’écart type. Lors du recuit, en considérant que la
surface n’intervient pas dans la redistribution et que le coefficient de diffusion est constant, le
profil obtenu au bout d’un temps t est toujours une gaussienne centrée en x = Rp donc donné
par une relation analogue a la précédente mais dont la valeur maximale et 1’écart type varient

au cours du temps selon les lois suivantes (Figure 17):

AR
cr = g 2P et ARp’=ARpZ,+2Dt
ARp,
C
b Profil implanté
Aprés diffusion
-
ARp,_,
- » X

Figure 17 : Redistribution d’un profil gaussien représentant le profil implanté [33]

Seul le coefficient de diffusion dans des conditions intrinséques est « facile » a mesurer

(Figure 18). Les variations du coefficient de diffusion avec la température peuvent en général
N . L . . Ea
étre aisément décrites par une loi d’Arrhenius : D =D,.exp| - T

avec T la température, k la constante de Boltzman et Ea 1’énergie d’activation. L’énergie
d’activation et le terme pré-exponentiel Dy peuvent étre reliés aux paramétres physiques
décrivant le saut élémentaire [50] et dépendent donc du mécanisme atomique impliqué. Nous

allons les détailler dans le paragraphe suivant.

T fusi o o
" filalon 1090°C 6G0°C
1
1
~ |
—';‘, 10°12— 1
; 1 - —
f‘s': i Figure 18 : Coefficients de
s | diffusion des impuretés usuelles
~ 1014 | B dans le Si intrinséque [50]
B | P o
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1041
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I.C.1.(a) Les mécanismes atomiques

Les impuretés interstitielles sautent de proche en proche, de site interstitiel en site
interstitiel et peuvent ainsi parcourir aisément des distances importantes. Ce mécanisme
conduit a des coefficients de diffusion élevés. La diffusion interstitielle directe (Figure 19) est
souvent ralentie par des interactions de I’espéce diffusante avec les autres impuretés présentes

(formation de complexes).

Figure 19 : Diffusion interstitielle directe : I'impureté interstitielle (noire)
saute de proche en proche entre les atomes de Si (blancs) [50]

Pour une impureté en site substitutionnel, les principaux mécanismes de diffusion
impliquant des défauts ponctuels sont :

e A+ Ve AV : mécanisme de diffusion par paire dopant-lacune,

e A +1< Al: mécanisme assisté par un auto-interstitiel,

e A +1I«> A;:mécanisme dit « kick-out »,

e A < A;+ V:mécanisme de Franck-Turnbull.
ou A représente I’impureté en site substitutionnel, A; I’impureté en site interstitiel, V la lacune

et I interstitiel de Si [49].

Le mécanisme lacunaire (Figure 20) consiste en 1’échange de site entre une impureté
substitutionnelle et une lacune voisine. Dans le cas le plus général, la lacune diffuse par
échange avec les atomes de Si voisin jusqu’a un site voisin de I’impureté, échange son site
avec I'impureté, puis s’éloigne. L impureté doit alors attendre I’arrivée d’une autre lacune
pour effectuer un saut supplémentaire. Toutefois, il arrive que la lacune reste a proximité de
I’impureté grace a une forte interaction et que la paire lacune-impureté diffuse en tant que tel

dans le réseau.

O—O—0—0—C

Figure 20 : Diffusion lacunaire : échange de site entre une impureté (noire) et une lacune voisine. [50]
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Un cas particulier de la diffusion par paire lacune-impureté est la percolation [51]. Ce
phénomeéne est caractéristique des fortes concentrations de dopants. Il se manifeste localement
par une trés forte augmentation de la diffusion. II est responsable du plateau sur les profils de
phosphore a des concentrations supéricures a 2,5.10%° at/cm’. En effet, a de telles
concentrations les paires phosphore-lacune (PV) ne peuvent plus étre considérées comme des
entités isolées pendant leur cycle de diffusion. Le schéma de la Figure 21 représente une
lacune au voisinage d’un atome de phosphore P; sur la maille hexagonale du silicium. Tant
que la lacune et I’atome de phosphore substitutionnel échangent alternativement leurs sites, il
n’y a pas de migration du phosphore. Pour que ce soit le cas, il faut que la lacune s’¢loigne de
P; en passant par les sites 2 et 3. A ce stade elle peut soit faire le tour de la maille H; par les
sites 2” puis 1’ et échanger a nouveau sa position avec P; pour le faire diffuser, soit passer par
les sites 4 et 5 de la maille H, et donc se séparer complétement de P;. La Figure 22 schématise
I’énergie de la liaison PV pour chaque site : la paire PV sur les sites 2, 3 et 2’ n’est que
partiellement dissociée. Dans le cas ou un atome de phosphore P, est situé en position de
Séme voisin par rapport a P; (site 5 de la maille Hy, par exemple), les positions 3 et 4 sont
équivalentes aux positions 2’ et 1’ respectivement. Lorsque la concentration de phosphore
atteint le seuil critique de 2,5.10* at/cm?, la probabilité de trouver deux atomes de phosphores
en position de 5éme voisin est tres forte et il existe alors un chemin infini sur lequel la lacune

peut se déplacer librement et ainsi faire diffuser plus facilement le dopant.

E Dissociation de la paire PV
” A /ﬁ \ 7
7 N £ N 4
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Figure 21 : Schéma des positions possibles de
la lacune entre deux atomes de phosphore
placés de part et d’autre de 2 mailles

Figure 22: Diagramme d’énergie correspondant au
déplacement de la lacune dans le réseau de la Figure 21.
[52]

hexagonale du silicium consécutives. [52]

La percolation se produit également pour les autres espéces si la concentration excéde
la concentration seuil. Toutefois, le bore a une limite de solubilité inférieure au seuil de
percolation. Le phénoméne n’est donc pas observable dans des conditions de diffusion a
I’équilibre mais devrait jouer un rdle dans les conditions hors équilibre correspondant a
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I’introduction de trés fortes doses par implantation ionique. Quant a I’arsenic, a de telles
concentrations, la formation de complexes immobiles rentre en compétition avec le
mécanisme de diffusion ce qui rend difficile 1’observation de la percolation sur les profils

expérimentaux [107].

Le mécanisme assisté par auto-interstitiel (Figure 23), implique un auto-interstitiel
dissocié c’est-a-dire deux atomes de Si qui partagent le méme site du réseau (Figure 23.1).
Quand cet auto-interstitiel arrive au voisinage d’une impureté substitutionnelle, un des atomes
de Si peut interagir avec I’impureté pour former une paire impureté-interstitiel (Figure 23.2).
Cette paire peut diffuser sur une longue distance par une succession de sauts (Figure 23.3)

avant que I’impureté reprenne une place substitutionnelle (Figure 23.4).

(@ (3) (4)

Figure 23 : Diffusion assistée par les auto-interstitiels [50]

La principale différence entre ces deux mécanismes de diffusion par paire est que le
mécanisme lacunaire implique une dissociation de I’impureté et de la lacune pour qu’il y ait
migration tandis que le mécanisme assisté par auto-interstitiel implique que 1’impureté et

I’auto-interstitiel restent appariés pour qu’il y ait migration.

Pour des impuretés dont le site stable est le site substitutionnel mais qui ont une
probabilité non négligeable d’existence en site interstitiel, le coefficient de diffusion effectif
est intermédiaire entre ceux des impuretés substitutionnelles et interstitielles pures, déterminés
par le type de mécanisme [50]. Les deux principaux mécanismes sont celui dit de « kick-out »

(Figure 24) et celui de « Franck-Turnbull » (Figure 25).

Le mécanisme dit « kick-out » suppose qu’un auto-interstitiel peut éjecter une
impureté substitutionnelle de son site conduisant a la formation d’une impureté interstitielle
(Figure 24.1). Celle-ci va diffuser par sauts de site interstitiel en site interstitiel (Figure 24.2)
avant que se produise la réaction inverse: I’impureté va déloger un atome en site

substitutionnel pour prendre sa place (Figure 24.3) [18].
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()] (3)

|O

Figure 24: Mécanismes de « kick-out » : un auto-interstitiel déloge une impureté de son site substitutionnel. [50]

Le mécanisme de « Franck-Turnbull » suppose qu’une impureté substitutionnelle
quitte son site pour se placer en site interstitiel laissant une lacune derriére lui. L’impureté
diffuse ensuite par sauts, de site interstitiel en site interstitiel, avant de se repositionner dans
un site substitutionnel par I’intermédiaire des lacunes du réseau : A;j+ V <> A. Ce mécanisme
implique la génération spontanée de I’impureté interstitielle et demande donc une telle énergie
d’activation qu’il ne joue pas un role significatif pour la diffusion de dopants substitutionnels
dans le Si[18, 26, 49, 50].

) ®)

Figure 25: Mécanisme de Franck-Turnbull : une impureté quitte son site substitutionnel
et laisse une lacune derriere elle. [50]

L’assistance des défauts par I'un ou l’autre de ces mécanismes va modifier le
coefficient de diffusion du dopant. Le coefficient effectif doit tenir compte de ces mécanismes
microscopiques. Seul le coefficient de diffusion dans des conditions intrinséques est « facile »
a mesurer. C’est le coefficient de diffusion quand la concentration de porteurs est égale a la
concentration de porteurs intrinséques (n = n;) et que la concentration de défauts ponctuels X
(désignant soit I, soit V) est égale a celle a I’équilibre ([X] = [X]*). Bien qu’il soit censé
s’exprimer comme une somme de termes arrheniens, il apparait qu’il est assez bien décrit
avec une seule expression d’Arrhenius. Ceci semble indiquer qu’un mécanisme impliquant un
seul type de défaut ponctuel dans un seul état de charge est dominant ou que toutes les
contributions possédent des énergies d’activation voisines [9]. Un dopant A peut donc
diffuser a la fois par un mécanisme interstitiel et par un mécanisme lacunaire. Dans le cas ou
les défauts sont a I’équilibre, leur nombre est directement déterminé par la thermodynamique

et le coefficient de diffusion du dopant peut étre exprimé comme suit :
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* * *
D, =Dy + Dy
avec D,T le coefficient de diffusion a 1’équilibre du dopant A, D: le coefficient de diffusion

*
a I’équilibre du dopant A suivant le mécanisme interstitiel et D,, le coefficient de diffusion a

I’équilibre du dopant A suivant le mécanisme lacunaire. Le coefficient de diffusion a

1I’équilibre dépend uniquement de la température.

I.C.2) Diffusion hors équilibre

L’introduction de dopants par implantation ionique génere des défauts en grande
quantité. On ne se trouve donc plus en conditions d’équilibre. Dans ce cas, les populations
sont supérieures a la concentration a I’équilibre et on parle de sursaturation. Le coefficient de
diffusion est alors hors équilibre mais on peut toujours I’exprimer comme la somme des

coefficients de diffusion suivant chaque mécanisme :

AV Al
DA = DAI +DAV :dAV u"’dm [[A]

[A] ]
avec d,, et d,, les coefficients de diffusion des paires Al et AV respectivement, [AV ] et

[Al] les concentrations des paires Al et AV respectivement et [A] la concentration du dopant

A. Cette expression donne la valeur instantanée du coefficient de diffusion du dopant, or elle

varie au cours du temps. Expérimentalement, on ne peut obtenir que la valeur moyenne du

coefficient de diffusion sur un intervalle de temps (D,*).

DX __ dy  [AV]™  d,  [A]™
* % * [ A] + * * [ A]
DA DAV + DAI DAV + DAI
[av] (AT

A DN LY S DN L
PR * * * + * * *
DA DAV + DAI [AV] DAV + DAI [AI]

Dy D, [AV]™ D, [A]
* % * * + * * *
DA DAV + DAI [AV] DAV + DAI [AI]
DA™ _ ¢ [AV]™ . [AI]™

k

o, [ AT

avec f, et f, les fractions lacunaire et interstitielle respectivement traduisant la participation

de chaque mécanisme dans la diffusion du dopant ( f, + f, =1).
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Si la concentration de dopants est faible et que les sursaturations de I et V restent

modérées, on peut écrire :

N ) R e
I [
I O
of VT

En d’autres termes, le coefficient de diffusion est proportionnel & la concentration
de défauts qui lui sert de véhicule. Aux températures habituelles de la diffusion (autour de
1000°C), il est communément admis que le phosphore et le bore diffusent presque
exclusivement par interstitiels et 1’antimoine presque exclusivement par lacunes. L’arsenic
fait encore débat quant a la proportion de participation de chaque type de défaut élémentaire :
on trouve des valeurs entre 8% et 55% de diffusion assistée par interstitiels dans la gamme

900-1100°C selon les auteurs [51, 53]. La Figure 26, représente graphiquement ’effet de la

sk
sursaturation (exprimée en terme de All]= W) sur la diffusion des dopants (exprimée en

D, D

terme de Ap, = ) pour différentes valeurs de fi. On visualise alors dans quelles

A

conditions on aura une accélération ou un retard de la diffusion.

+— Sous-saturation —4—— sursaturation —»

|‘; % - AD,
/.‘ ot f=0,5 [1] et [V] indépendant
/?A // .= [1 i
7//‘ Acceleratlon ‘/? fi =
> -~ — //2/4 il /7//
e // * I - o Retard 1o ,'_; # “// 'f//f[(//‘_"_////////fé
[ Al v Z 3 Al

R=0, A[{]—[]]_[I]*

o T

AD, =

Figure 26
différentes valeurs de fraction interstitielle. [49]

: Effet de la sursaturation (ou sous-saturation) d’interstitiels sur la diffusion d’un dopant A pour

1.C.2.(a) La diffusion accélérée et transitoire (TED)

Une trés forte accélération de la diffusion peut se manifester aux premiers instants du
recuit. Ce comportement anormal est appelé diffusion accélérée et transitoire (TED pour

Transient Enhanced Diffusion). La TED peut étre jusqu’a 10’ fois plus rapide que la diffusion
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a I’équilibre. Elle est transitoire car elle est trés marquée en tout début de recuit et s’estompe
rapidement pour les temps de recuit plus longs quand on retrouve la concentration de défauts

al’équilibre. La durée est fonction de la température.

La TED touche toute espece diffusant par un mécanisme faisant intervenir les défauts
ponctuels. Elle est surtout visible pour le bore et le phosphore et dans une moindre mesure
I’arsenic. En effet, elle a été identifiée comme étant due a I’exceés d’interstitiels générés au
cours de I’implantation. Les premiers travaux datent des années 1970, et notamment ceux de
Fair [54] sont encore trés précieux en ce qui concerne les parameétres liés au bore. Depuis, les
contributions a la compréhension et & la modélisation de ce phénoméne ont été nombreuses.
Pour ne pas déployer une liste exhaustive de références, on pourra se référer a la revue de

Shao et al. [55] et aux références citées dans celle-ci.

Nous avons vu précédemment que les défauts induits par I’implantation émettent des
interstitiels pendant leur croissance et leur dissolution. Les interstitiels peuvent également
s’agglomérer avec des impuretés. Notamment, le bore implanté avec de fortes doses révele
souvent, sur les profils apres diffusion, un pic de dopant immobile et inactif électriquement.
Ce pic est observé a partir d’une concentration critique (généralement 10" at/cm?) inférieure a
la limite de solubilité mais corrélée a la concentration de porteurs intrinséque n;. Il est di a
I’interaction entre les interstitiels libres en grande quantité et les atomes de bore
substitutionnels pour former des complexes mixtes : les BIC. Ils ont ensuite la possibilité de
capturer ou de libérer des interstitiels, mais ils peuvent aussi piéger les paires bore-interstitiel
mobile. Les BIC sont métastables et vont se dissoudre au cours du recuit, relaichant des

interstitiels et laissant des BIC plus petits et stables.

Le cas particulier des semi-conducteurs nous oblige a prendre en compte d’autres
parametres que les mécanismes atomiques de diffusion assistée par les défauts ponctuels. En
effet, le niveau de Fermi et le champ électrique induit modifient le coefficient de diffusion des

especes.

1.C.2.(b) Influence du niveau de Fermi

Dans les conditions hors équilibre, f, dépend généralement du niveau de Fermi [9] qui
dépend du dopage. Ce phénoméne s’explique en considérant la spécificité de 1’état semi-
conducteur en ce qui concerne la structure des défauts. L’état semi-conducteur est caractérisé
par I’existence d’une bande interdite, c¢’est-a-dire un domaine d’énergie ou la densité d’états

d’électroniques est nulle. Cette structure de bande interdite parfaite est intimement liée a la
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périodicité du réseau cristallin. Ainsi, toute rupture locale de cette périodicité (induite par la
présence d’une impureté ou d’un défaut ponctuel) peut introduire un état électronique possible
a P’intérieur de la bande interdite, confiné spatialement au voisinage immédiat du défaut. On
dit que le défaut a introduit un « niveau profond ». L’occupation de ce niveau par un électron
est donnée par la statistique de Fermi-Dirac et dépend donc de la position du niveau de Fermi

dans la bande interdite (elle-mé&me contrdlée par le dopage).

Prenons l’exemple d’une lacune introduisant un niveau accepteur dans la moiti¢
supérieure de la bande interdite. La lacune peut étre neutre (V) ou négativement chargée (V")
suivant que le niveau est vide ou occupé. La statistique de Fermi-Dirac nous donne les
concentrations relatives de ces états de charge en fonction du dopage :

(o

n.

avec 5 = exp[— ELk__I_EF'j

ou EL est la position du niveau profond introduit par la lacune, Er est le niveau de Fermi, n est
la densité d’électrons libres dans la bande de conduction et 1’indice i concerne les valeurs
intrinséques. La concentration totale de lacunes est donc donnée par :
n
bl Je el 1)
n;
Comme 1’équilibre thermique impose la valeur de la concentration de lacunes neutres, il
découle de la relation précédente que la concentration totale de lacunes dépend fortement du
niveau de dopage. Le défaut servant de véhicule a la diffusion quel que soit son état de

charge, il en résulte que le coefficient de diffusion dépend du niveau de dopage.

Dans le cas du silicium, les défauts ponctuels ont un comportement amphoteére : ils
introduisent des niveaux profonds accepteurs et donneurs. La concentration totale de défauts
est donc augmentée par les deux types de dopage, donneur ou accepteur. Il est a noter que la
position des niveaux profonds dans la bande interdite n’est pas connue précisément, ce qui

rend les simulations prédictives si difficiles.

1.C.2.(c) Influence du champ électrique induit

En présence d’un gradient de dopants, on ne peut pas négliger I’influence du champ

¢lectrique induit sur leur diffusion. En effet, un gradient de concentration de dopants implique
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nécessairement I’existence d’un gradient de concentration d’électrons libres. Le flux
d’électrons induit par ce gradient est équilibré par 1’établissement d’un champ électrique de
charge d’espace. A haute température, on peut considérer que tous les dopants sont ionisés. La
concentration de porteurs est localement reliée a celle des dopants par I’équation de neutralité
¢lectrique et donc le gradient de porteurs dépend du gradient de concentration en dopants. Un
terme correctif doit étre appliqué au coefficient de diffusion pour tenir compte du champ
¢lectrique :
D* =hD
ou h est le facteur d’accélération 1ié au champ électrique induit. En fonction du type de

porteurs il s’exprime sous la forme :

2n? 2p?
> 20uh: 2p >
n’ +n, p’+n;

h:

Sa valeur varie de 1 a faible dopage (n, p =n;) a 2 a tres fort dopage (n, p >> n;) [50].

Dans I’exemple de la Figure 27, I’effet du champ électrique induit se traduit par

I’apparition d’un creux dans le profil de Bore au voisinage de la jonction.

Figure 27 : Profils diffusés de bore et
d’arsenic montrant  I’effet  du  champ
électrique induit sur le profil de bore en
présence d’arsenic.

Concentration (at/cm3)

Profondeur

1.C.3) Manifestations des effets des défauts sur les propriétés
électriques des composants

1.C.3.(a) Rappel : fabrication des zones dopées

Pour les lecteurs qui ne seraient pas familiers au procédé de fabrication des zones
dopées dans le silicium, nous en rappelons ici les différentes étapes. La vue en coupe d’un
transistor de type P est schématisé en Figure 28. Pour le transistor de type N, les types des

dopants de chaque zone dopée sont inversés.
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Espaceurs :
oxyde
+ nitrure

Poches
Type N

Caisson LDD
Type N Type P

Figure 28 : Schéma d’un transistor PMOS.

Au cours du procédé de fabrication du transistor, les implantations profondes (caisson
et canal) sont réalisées avant la formation de la grille et les jonctions fines (poches, LDD,

source-drain), apres la formation de la grille. Ce sont les jonctions fines qui nous intéressent.

Apres la gravure de la grille, les poches sont implantées en premier car ce sont les
implantations les plus profondes. Elles servent a éviter le passage du courant (fuites) par un
chemin plus profond que le canal: elles évitent la dispersion des lignes de courant. De plus,
elles améliorent la délimitation des jonctions source-drain et de leurs extensions. Elles sont
implantées avec un angle de 1’ordre de 25-45° pour pénétrer sous la grille et englober toutes
les jonctions des implantations ultérieures, aussi bien latéralement qu’en profondeur. Le
dopant est de type opposé a celui des autres zones dopées (de type N pour un PMOS ou de
type P pour un NMOS) et les doses utilisées sont de I’ordre de quelques 1.10" at/cm?.

Ensuite, les extensions des source-drain (ou LDD) sont implantées par auto-alignement
sur la grille. C’est entre les LDD, dans le canal, que le courant sera conduit. De dopage plus
faible que les régions source et drain, ils permettent d’avoir un gradient de dopage plus
progressif entre la source et le canal (dopé a quelques 1.10'? at/cm?). Ceci permet de réduire
les comportements anormaux des charges dus aux forts champs électriques au voisinage de la
jonction (porteurs chauds, ...). L’espéce implantée de type N pour un NMOS et de type P

pour un PMOS. Les doses utilisées sont de I’ordre de quelques 1.10'* at/cm?.

Puis, les espaceurs sont formés de part et d’autre de la grille. Ils consistent en un
empilement d’oxyde et de nitrure qui est gravé apreés son dépot. Ils permettent d’éloigner les
régions source et drain de la grille lors de leur implantation (réalisée en auto alignement avec
ces espaceurs). L’espéce implantée de type N pour un NMOS et de type P pour un PMOS.

Les doses utilisées sont de ’ordre de quelques 1.10" at/cm2.
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Le recuit d’activation permet de rendre les dopants actifs et autorise une certaine
diffusion des espéces implantées. La diffusion est assistée par les défauts empéche le contrdle
précis de la profondeur de jonction et de la pénétration des dopants sous la grille. De plus, les
défauts étendus ou les défauts impliquant des dopants sont la source de fuites de courant ou
peuvent désactiver les porteurs. Tous ces effets vont modifier les caractéristiques électriques
des transistors. Nous allons présenter les différents effets que peuvent provoquer les défauts et

les principaux indicateurs qui servent a juger de leur impact.

1.C.3.(b) Les effets de canaux courts : direct, inverse et DIBL

Lorsque la longueur L de la grille du transistor diminue, a largeur de grille constante (la
largeur de la grille étant sa dimension dans la direction normale a la longueur de la grille),
plusieurs effets viennent perturber le comportement du transistor MOS dans le régime sous le
seuil. En effet, les zones de charge d’espace (ZCE) des jonctions source/canal et canal/drain
s’étendent principalement dans le canal (dopage plus faible) et réduisent la longueur effective
du canal (Ler) d’une quantité Wycg (Figure 29). Dans le transistor long, le champ vertical de
grille commence par déserter le canal et réalise ensuite I’inversion. En réduisant la longueur
de grille, les zones de charge d’espace se rapprochent de plus en plus, jusqu’a ce qu’elles se
recouvrent en partie. La déplétion étant déja partiellement induite par les jonctions,
I’inversion sera atteinte pour des tensions de grille plus faibles que pour les grilles longues.
Cet effet de canal court direct (SCE pour Short Channel Effect) se traduit alors par un
abaissement de la barriére de potentiel entre la source et le drain (Figure 30), donc par un

abaissement de la tension de seuil (Vi,).

5 = Figure 29 : Schéma de la réduction de la longueur du canal
= e L a cause de la zone de charge d’espace d’épaisseur Wyce
S aux jonctions source-canal et canal-drain.

I L | 1Y

WZCE

Ce phénomeéne est accentué par la polarisation du drain (Vp) qui va encore abaisser la
barriere de potentiel puisque I’extension de la zone de charge d’espace au drain dépend de

Vp. C’est I’effet DIBL pour Drain Induced Barrier Lowering (Figure 30).
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Transistor court

Transistor long Transistor court
: V(;= 0 : VG= 0 : VG= 0
Va=0 Grille V=0 V=0 Grille | V=0 Vs=0 | Grille Vi
-+ » 4 »> 4 -
L L L
SCE
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. B N

v
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Figure 30 : Abaissement de la barriére de potentiel source-drain lorsque la longueur du canal est réduite : effet de
canal court direct (SCE) et lorsque de le drain est polarisé (DIBL)

L’effet de canal court inverse (RSCE pour Reverse Short Channel Effect) est, entre
autres, la conséquence du couplage entre les dopants et le gradient de défauts hors équilibre
[50]. Cela se traduit par une augmentation locale du dopage latéral du canal. De la méme
maniére que pour I’effet de canal court direct, les transistors longs sont moins impactés que
les transistors courts ou 1’augmentation locale du dopage augmente le dopage moyen du
canal. C’est I’effet qu’on cherche a reproduire avec I’implantation des poches pour réduire

I’effet de canal court direct.

L’indicateur des effets de canaux courts est la caractéristique V(L) représentant la
tension de seuil en fonction de la longueur de la grille (Figure 31) pour une tension de drain
fixée. L’id¢€al serait que la tension de seuil soit constante quelque soit la longueur de la grille.
La chute de Vy, pour les faibles longueurs de grille est problématique car pour une petite
déviation de la longueur de grille due a la variabilité du procédé de fabrication, les variations

de Vy, sont importantes.

Figure 31 : Caractéristique V(L)
montrant les différents effets de
canaux courts pour Vp quasi-nul ou
égal a la tension d’alimentation (Vpp).

Vth
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Controler la diffusion des dopants, notamment dans les extensions, aura un double effet
pour réduire les effets de canaux courts. Tout d’abord, la réduction de la diffusion latérale
sous la grille aura pour effet d’augmenter L. La diffusion latérale est proportionnelle a la
diffusion en profondeur. La profondeur de jonction (Xj) a également un effet sur Les. En effet,
plus la jonction sera fine, plus les lignes de champ électrique entre la source et le drain seront

longues, ce qui aura également pour effet d’augmenter L (Figure 32).

Jonction profonde Jonction fine

o 8

Figure 32 : Schéma d’une ligne de champ située a une profondeur x dans le cas d’une
jonction profonde et d’une jonction fine. La longueur effective du canal est égale a L+26.

1.C.3.(c) Résistance

Pour les transistors submicroniques, les effets de résistance série sont une cause
relativement importante de perte de performance. La résistance totale d’un transistor peut étre
décomposée en plusieurs composantes (Figure 33) : la résistance du canal (Reaa), la
résistance de recouvrement des extensions sous la grille (Rrecouv), 12 résistance des extensions
(Rext), la résistance des source-drain (Rgp), la résistance de contact (Reont) €t les résistances

des interconnexions.

Figure 33 : Schéma de la décomposition de la résistance
totale 5 résistances séries (les résistances d’interconnexion
ne sont pas représentées).

La réduction des profondeurs de jonction a dopage égal induit ’augmentation des
résistances Rex et Rgp. Il faut alors augmenter le dopage pour maintenir de faibles niveaux de
résistance, mais cela ameéne d’autres effets néfastes. En effet, I’augmentation du dopage va
augmenter la diffusion et les risques de ségrégation. De plus, I’activation des dopants est
limitée par la limite de solubilité. Il est donc nécessaire d’augmenter I’activation des dopants
implantés par des recuits a haute température et d’éviter les agglomérats qui rendent les

dopants inactifs.
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1.C.3.(d) Fuites

Augmenter les performances des transistors, ¢’est-a-dire maximiser le courant en mode
passant, n’est pas la seule préoccupation des technologues. Le courant en mode bloqué
caractérise les fuites du transistor, donc sa consommation statique. Ce parametre est de plus
en plus problématique comme peut en témoigner la Figure 34. Les défauts d’implantations et
les défauts étendus sont une source majeure de ces fuites mais également toutes les impuretés

qui induisent des niveaux profonds, comme le carbone, par exemple.

Processor Power [Watts] - Active & Leakage

Figure 34 : Evolution des
performances et des fuites
exprimées en terme de
puissance des processeurs au
cours du temps (source : Intel)
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I.D) Conclusion

Dans cette section, nous avons décrit les différents défauts que nous pouvons rencontrer
dans le silicium. Nous avons ensuite développé leur mode d’évolution et leur stabilité au
cours du recuit. Puis, nous avons expliqué a quel point ils étaient impliqués dans les
phénomenes de diffusion des dopants. Enfin, nous avons dégagé les paramétres électriques

sur lesquels ils influaient.

Ce qu’il faut retenir, c’est que, bien que la nature, I’évolution et I’impact des défauts
soient globalement connus, il est trés difficile de trouver des remédes absolus compte tenu de
toutes les contraintes du procédé de fabrication. En effet, on souhaiterait avoir une jonction
trés fine, trés fortement dopée avec une activation des dopants maximale sans aucun défaut
résiduel ni aucune ségrégation. La solution est souvent le résultat d’un compromis délicat car

la réparation des défauts induits par implantation ne peut se produire sans diffusion.
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CHAPITRE II :
LIMITATIONS DES MOYENS DE
CARACTERISATION &
ALTERNATIVES

« Ce qui caractérise les réalistes, c'est qu'ils se trompent systématiquement sur le réel.

Jean-Frangois Kahn [Dictionnaire incorrect (2005)]
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Lors de la fabrication et de l'utilisation d'un matériau ou de 1'¢laboration d'un produit
nouveau, il est d'un intérét primordial d’avoir des moyens de caractérisation adaptés pour
comprendre la nature des interactions mises en jeu. Que ce soit au niveau :

e de la recherche et du développement : les techniques d'analyse représentent un outil

de connaissance, donc une aide lors de processus d'optimisation,

e de la production : elles sont un véritable outil de contrdle de la qualité et de la

reproductibilité du procédé,

e dans le cas d'expertises (problémes ponctuels) : elles sont un moyen d'investigation

pour la résolution de probléme

Pour caractériser les jonctions, nous avons besoin de connaitre :

e larépartition chimique des dopants,

o la quantité activée lors du recuit d’activation.

e la localisation, la taille et la quantité des défauts induits par 1’implantation et des

défauts résiduels apres les traitements thermiques.

Les développements des instruments d’analyse ne sont malheureusement pas aussi
rapides que ceux des techniques de fabrication des matériaux de la microélectronique.
L’ingénierie des défauts pour réaliser des jonctions ultrafines se heurte ainsi & deux problémes
majeurs : la plupart des moyens de caractérisation classiques ne conviennent plus pour les
jonctions inférieures a 30 nm et les phénomenes a observer nécessitent beaucoup de
sensibilité.

Nous avons testé les limites des moyens de caractérisations utilisés jusqu’a présent et
recherché des alternatives pouvant convenir aux technologies actuelles et futures. Nous avons
commencé par les outils les plus facilement accessibles c’est-a-dire le panel du site de Crolles,
de préférence les techniques non destructives, puis nous avons ¢largi le domaine de

prospection en évaluant des outils de divers laboratoires, prestataires ou fournisseurs.

11.A) Répartition chimique des impuretés

Les profils représentant la concentration d’impuretés en fonction de la profondeur dans
le substrat permettent d’estimer la profondeur de jonction (Xj) et son caractere abrupt, donc
d’évaluer la diffusion des dopants ou d’autres impuretés. Ils permettent également de détecter

d’éventuelles ségrégations.
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La spectrométrie de masse d’ions secondaires (SIMS pour Secondary lon Mass
Spectroscopy) est pour le moment incontournable pour connaitre la répartition chimique des
impuretés. En effet, elle permet d’analyser tous les éléments du tableau périodique en
combinant limite de détection, résolution en profondeur et gamme de concentrations.
Toutefois, de nombreux problémes inhérents a la technique d’analyse la rendent de plus en

plus inadaptée pour les jonctions fines.

Nous allons, tout d’abord, expliquer le principe de ’analyse SIMS et présenter ses
limitations. Puis nous introduirons la sonde atomique : une technique émergente qui permettra

d’obtenir des cartographies en trois dimensions des dopants avec une résolution atomique.

I1.LA.1) L’analyse SIMS

La technique d’analyse SIMS posséde plusieurs applications [56]. En analyse de
surface, il est courant de distinguer le SIMS statique et le SIMS dynamique. Le SIMS statique
correspond a l'analyse de couches monoatomiques a la surface de I'échantillon, alors que le
SIMS dynamique correspond a une analyse de volume. Les processus physiques de
production des ions secondaires sont sensiblement différents dans les deux cas. Pour
caractériser les jonctions, nous utilisons le mode dynamique pour réaliser des profils
chimiques en profondeur. Le lecteur qui souhaite un approfondissement pourra consulter les

référence [57] et [58].

11.A.1.(a) Principe de la mesure

Un faisceau ionique dit primaire est focalisé a la surface de I'échantillon. Il provoque
I'¢jection des atomes présents en surface (Figure 35). De ce fait, le faisceau primaire creuse
progressivement un cratére a la surface de I'échantillon (taille du faisceau : 100 * 100 um).
Les ions primaires Cs' et O;" sont les plus fréquemment utilisés. Ils frappent 1'échantillon
suivant un angle d'incidence oblique. Chaque ion atteint 1'échantillon avec une énergie allant
typiquement de quelques centaines d’eV a 15 keV selon les conditions adoptées. Les ions
provenant de la pulvérisation, ou ions secondaires, sont filtrés en masse et recueillis par
séquences sur un détecteur sensible. Il est ensuite possible de convertir cette information en

profils de concentration en fonction de la profondeur pour les éléments désirés.

La concentration d'un élément n'est pas déterminée directement. Elle nécessite
l'utilisation d'un étalon contenant 1'élément concerné en concentration ou en dose

d'implantation connue. L'étalon doit impérativement tre constitué de la méme matrice et étre
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analysé dans les mémes conditions que I'échantillon dont on souhaite déterminer la
concentration. En effet, la quantit¢ d'ions produits dépend du matériau dont est fait
I'échantillon. Ainsi un échantillon de silicium et un échantillon de GaAs contenant tous deux
la méme concentration d'aluminium et analysés dans les mémes conditions produiront des
signaux d'ions Al” extrémement différents (de plusieurs décades). De plus, la concentration en
¢élément analysé doit étre trés petite (typiquement inférieure a 1%). De cette fagon, la relation
entre le signal détecté et la concentration est linéaire.

Ion prc|>ma|re

Ions
secondaires

Figure 35: Schéma de la collision des ions
primaires avec le matériau provoquant la
pulvérisation d’ions secondaires.

11.A.1.(b) Performances de la technique
Sensibilité
Le SIMS permet d'obtenir des détections limite d'éléments trace entre 10" et 10"

at/cm’, selon 1’élément.

Résolution en profondeur

Du fait de la pulvérisation de la surface de l'échantillon, la technique permet la
reconstitution de profils en profondeur jusqu'a une profondeur de 10 um. Lorsque le faisceau
primaire a une énergie d'impact inférieure a 500 eV, la résolution en profondeur est de 1'ordre

de 1,5 nm/décade.

Résolution en masse
Avec l'utilisation d'échantillons étalons, il est possible de réaliser des analyses locales

de rapports isotopiques avec une précision de 0,01%.

I1.A.1.(c) Limitations pour les jonctions ultrafines

L’optimisation de 1’instrumentation pour collecter, filtrer, corriger les aberrations, etc.,
a été laissée aux experts de la technique. De ces parametres dépendent grandement la
sensibilité et la résolution. Hormis les paramétres de 1’équipement, des problémes inhérents

au bombardement ionique la rendent inadaptée aux jonctions ultrafines. Malgré tout, elle reste
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inévitable pour le moment donc nous devons tenir compte de ces limitations dans

I’interprétation des profils mesurés.

Rendement de pulvérisation

On définit le rendement de pulvérisation comme le nombre moyen d'atomes (neutres ou
ionisés) éjectés par l'impact d'un ion. Il dépend de I'énergie des ions primaires, de leur masse,
de leur angle d'incidence et de la nature du matériau pulvérisé. L'énergie de liaison influe
fortement sur le rendement de pulvérisation : la vitesse de pulvérisation peut varier de plus
d'un facteur 5 en fonction du matériau analysé. Puisque les ions primaires restent implantés
dans le matériau (en quasi-totalité), le matériau se transforme au début du bombardement
modifiant cette vitesse de pulvérisation. Cela signifie qu'un régime stationnaire se met en
place a mesure que la couche superficielle du matériau est érodée (Figure 36). Le matériau qui
est pulvérisé une fois le régime stationnaire atteint est donc un alliage entre le matériau initial
et les atomes provenant des ions primaires, qui sont alors présents en forte concentration dans
les premiers nanométres. Un régime transitoire est donc toujours présent sur les profils de
concentration dans les premiers nanomeétres. Ce transitoire est d'autant plus court que la

résolution en profondeur est bonne.

Echantillon au tout début du Echantillon en régime
bombardementionique stationnaire durant'analyse

lon primaire , - ~1DnmI
implanté

Echantillon intact

Figure 36 : Illustration de la modification de composition des couches superficielles de I’échantillon due a
I’implantation des ions primaires (schématisés par les points blancs) [57].

Résolution en profondeur

La résolution en profondeur est généralement exprimée en nm/décade (nombre de
nanomeétres de profondeur nécessaires pour obtenir une variation du signal détecté d'un
facteur 10 lorsqu'on est en présence d'une interface parfaitement abrupte). Plusieurs
phénomenes sont susceptibles de dégrader la résolution en profondeur d'un profil de
concentration:

e la qualité de la surface de 1'échantillon,

e le mixage collisionnel,

e les effets de bords et de I'inclinaison du fond du cratére.
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Qualité de la surface

La qualité de la surface de I'échantillon est essentielle pour obtenir une bonne résolution
en profondeur. Dans des conditions optimales, la résolution en profondeur peut descendre
jusqu'a environ 1 nm/décade et permet de distinguer des détails tels que des puits quantiques.
Dans des conditions défavorables (par exemple, lorsqu'on privilégie la limite de détection sur
tous les autres critéres), elle peut atteindre plusieurs dizaines de nm/décades. Lorsqu'une
surface est trés rugueuse, quelles que soient les conditions d’analyse la résolution en

profondeur est mauvaise.

Mixage collisionnel

Le phénoméne du mixage collisionnel consiste en un "mélange" des couches atomiques
superficielles di a I'implantation des ions primaires. La pulvérisation résulte du transfert de la
quantit¢ de mouvement de l'ion vers la cible. De maniére générale, on distingue, pour la
pulvérisation, trois régimes illustrés par la Figure 37. Dans le régime de collision simple,
I'énergie transférée par l'ion incident (E < 100 eV) est suffisante pour éjecter des atomes mais
trop faible pour provoquer des collisions en cascade. Pour des énergies supérieures (100 < E <
1 keV) nous sommes dans le régime de cascade linéaire qui se caractérise par de multiples
collisions. Au-dela de 1 keV, la quantit¢ de mouvement de I'ion incident est telle que tous les
atomes de la zone voisine de l'impact sont en mouvement, ce qui a pour effet de créer un
échauffement local: c'est le régime de pointes. En analyse SIMS, sauf exception (profil a
basse énergie), 1'énergie cinétique des ions primaires place la pulvérisation dans le régime de
pointes. Comme tous les atomes de la zone voisine de l'impact sont déplacés, il y a sous la
surface (surface instantanée puisqu'elle est constamment érodée) une redistribution des
espéces. C'est ce que I'on nomme le mixage collisionnel dont I'importance influe
grandement sur la résolution en profondeur lors de la mesure de profils de concentration.
L'épaisseur de la zone perturbée dépend de la profondeur de pénétration des ions primaires,
qui dépend elle-méme de 1'énergie d'impact et de 1'angle d'incidence.

O a_j_'; OO "T:::J-{?‘t::l O

“., — - — — - -

OO (DA SRE
i e ol
(O QO L)) -

OO0 0 OO0
Callision simple Cascade linéaire Régime de pointes
E<100eV 100<E<1000eV E>1000eV

Figure 37 : lllustration des trois régimes en fonction de I’énergie des ions incidents [57]
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Ce phénomeéne peut étre minimisé en utilisant pour les ions primaires une énergie
d'impact faible de maniére a diminuer leur profondeur de pénétration. Mais ce choix résulte

d’un compromis entre résolution et durée de 1’analyse.

Bords et fond du cratére

Lorsque le faisceau primaire bombarde 1’échantillon, il peut éjecter des ions qui ne
proviennent pas du fond du cratére. Si de tels ions sont détectés en quantité importante, ils
peuvent ainsi brouiller l'information « profondeur » du profil de concentration mesuré. La
solution consiste a ne conserver que les ions émis a proximité du centre du cratére. Cela peut
étre réalisé grace a un diaphragme (le diaphragme image). On sélectionne généralement un
diaphragme de diametre nettement plus petit que le cratére afin d'obtenir une marge suffisante
sur les flancs. En contrepartie, le signal transmis diminue en proportion de la surface du

diaphragme, dégradant ainsi la sensibilité.

Lorsque l'angle d'incidence du faisceau primaire sur l'échantillon par rapport a la
normale est élevé, ce qui est le cas a basse énergie d'impact, il peut arriver que le fond du
cratére forme un petit angle par rapport au plan de la surface de I'échantillon. La Figure 38
illustre schématiquement le phénomene en exagérant l'angle qui peut aller jusqu'a environ
0,02°, engendrant alors un dénivelé de quelques dizaines de nanomeétres entre les deux
extrémités du cratére, ce qui dégrade la résolution en profondeur. Cette dégradation est
d'autant plus faible que:

e le diaphragme image est étroit,

e la profondeur du cratére est faible (2 quelques dizaines de nm de profondeur, la

résolution reste tres bonne; au-dela, elle se dégrade progressivement).

~— T T [

Figure 38 : Formation progressive d’un angle entre le plan du fond d’un cratére et le plan de
la surface (vue en coupe du cratére, la figure exagére I’angle réel) [57].

11.A.1.(d) Précautions pour les jonctions ultrafines

Lors de nos expériences, nous avons observé un exemple des conséquences du mixage

collisionnel et du régime transitoire du rendement de pulvérisation, illustré en Figure 39.

L’analyse SIMS a été réalisée sur un empilement {nitrure de 55 nm /oxyde de 8 nm /
silicium implanté en bore}. Le méme échantillon a été analysé avant et apres le retrait des

couches de nitrure et d’oxyde (quelques minutes dans un bain d’HF de dilution 1:2 sous
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ultrasons). Nous comparons I’analyse avant la gravure, ou 1’échantillon a ét¢ bombardé avec
de 1’0, & une énergie de 1,5 keV et I’analyse aprés la gravure, ou I’échantillon a été

bombardé avec de 1’0, & une énergie de 0,5 keV.

Sur la représentation graphique des profils, I’interface oxyde/Si de 1’échantillon sert
d’origine a I’axe des abscisses. Pour le profil avant gravure, elle est placée arbitrairement et
peut étre décalée de quelques nm. Quoi qu’il en soit, les profils sont treés différents. A 1,5
keV, le mixage collisionnel est plus important qu’a 0,5 keV ce qui explique le décalage en
profondeur du profil avant gravure. En surface, le régime transitoire du rendement de
pulvérisation n’étant probablement pas le méme a I’interface oxyde/silicium ou silicium nu,
les profils avant et aprés gravure sont différents sur les 10 premiers nm du silicium. Des deux
profils, on préferera celui réalisé avec une énergie de 0,5 keV car les deux effets sont réduits
par l’utilisation d’une plus faible énergie, donc la résolution en profondeur est plus

importante.

—&— Non grave
-> analyse O," 1,5keV
—O— Gravure humide (HF)

-> analyse O," 0,5keV Figure 39 : Effet de I’énergie de I'espéce
bombardée pour effectuer I’analyse SIMS.
L’échantillon non gravé a un empilement
nitrure/oxyde (8 nm)/silicium. L’origine
des abscisses est placée a [I’interface
oxyde/silicium (arbitraire).

Concentration en B (at/cm®)

L 3% T T T T 1

-10 0 10 20 30 40 50
Profondeur (nm)

Pour éviter toute dispersion des profils a cause des conditions d’analyse, nous avons
mis en place un protocole destiné a I’étude des jonctions inférieures a 100 nm. Tout
d’abord nous avons retenu des échantillons de référence, implantés a fortes doses et faible
énergie, pour les especes qui nous intéressent : I’arsenic, le phosphore, le bore et le carbone.
Au début et en fin de chaque série d’expériences, ces échantillons sont analysés pour controler
les dérives éventuelles de 1’instrumentation et les corriger si nécessaire. Les couches déposées
sont retirées au préalable. Ensuite, nous enchainons les analyses des échantillons faisant partie
de la méme étude et que nous avons besoin de comparer. Les conditions d’analyse sont
fixées : pour I’arsenic, le phosphore et le carbone on utilise un faisceau primaire de Cs" 1 keV
incliné a 45° et pour le bore, on utilise un faisceau primaire d’O," 500 eV incliné & 45°. Les

¢étalons servant a calibrer la dose sont les standards fournis par I’équipementier.
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I1.A.2) Sonde atomique

La sonde atomique est une technique quantitative qui fournit une cartographie en trois
dimensions des ¢léments a 1’échelle atomique [59]. Initialement, elle ne fonctionnait que sur
les métaux mais les progres rapides de cette technique ont ouvert son champ d’application aux

matériaux semiconducteurs.

Bien que nous ne 1’ayons pas personnellement évalué, nous avons suivi ses progres.
Cette technique constitue plus qu’une alternative a I’analyse SIMS : c’est une avancée

majeure en matiere de caractérisation des matériaux.

I11.A.2.(a) Principe de la technique

Les échantillons en forme de pointe (Figure 40) sont gravés grace a une sonde ionique
focalisée (FIB pour Focused lon Beam). Le rayon de la pointe va de 10 a 100 nm sur une
hauteur d’environ 100 pm. Son rayon de courbure au sommet de 1’aiguille est de 10 & 100 nm

selon le matériau.

l I I I I Figure 40 : Réseau typique de pointes de
t 100 pm de haut gravées sur une
l plaquette de silicium.

Les atomes sont évaporés et ionisés par effet de champs par impulsions de 150 fs. Cette
durée permet de détacher les atomes couche par couche. Il faut des champs trés importants (de
quelques dizaines de V/nm), d’ou la forme de 1’échantillon qui maximise sa surface. Le taux

d’ionisation est de 100%.

Entre chaque impulsion, les atomes sont collectés par un détecteur (Figure 41). Le
temps de vol de I’atome permet de connaitre son espéce chimique, et la position sur le
détecteur nous informe sur sa position initiale. En empilant les images en deux dimensions on
obtient une cartographie en trois dimensions aisément manipulable par traitement

informatique (Figure 42).
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Echantillon Détecteur

Figure 41 : Trajet des particules
évaporées et ionisées jusqu’au détecteur.
(origine :  Présentation du TAP de
Cameca)

Figure 42 : Cartographie obtenue avec la
sonde atomique : ici, on visualise des
grains. (origine : Schleiwies & Schmitz,
université de Gottingen)

11.A.2.(b) Performances de la technique

Sensibilité
Nous n’avons pas de données précises concernant la sensibilité en concentration de la
sonde atomique. Elle dépend essentiellement de la taille de I’échantillon gravé et de la zone

endommaggée par le FIB.

Résolution dimensionnelle
La résolution en profondeur et latérale est d’environ a 3 A, donc chaque atome est

localisé avec une grande précision.

Résolution en masse
Toutes les espéces chimiques sont détectées. La résolution en masse de SM/M = 1000

permet méme de détecter 1’évolution de marqueurs isotopiques.

Gains par rapport a I’analyse SIMS

L’information est directement quantitative. On peut remonter a la concentration
d’impuretés et obtenir des profils chimiques bien plus précis que 1’analyse SIMS puisqu’on
s’affranchit des problémes li€és au bombardement. De plus, les profils sont non seulement en
profondeur mais aussi latéraux. Cette technique est particuliérement adéquate pour
I’observation de ségrégations, de précipitations ou d’interfaces. Elle permet également de
distinguer des boucles de dislocations grace aux atmospheres de Cottrell qui les entourent

[60].

Toutes les espéces sont détectées en méme temps, contrairement a I’analyse SIMS ou

I’ion primaire doit étre adapté a 1’électronégativité de 1’élément analysé.
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La durée de I’impulsion est inférieure a la durée d’interaction photon-phonon, il n’y a
donc pas d’échauffement du matériau. Elle ne génere pas non plus de contraintes dans les

matériaux homogenes.

Le traitement informatique est trés simple. Par exemple, on peut séparer les
cartographies de chaque espéce, les manipuler dans les trois dimensions ou choisir d’exclure

les zones qui ne sont pas d’une composition donnée pour localiser des alliages.

11.A.2.(c) Points d’amélioration

Tandis que la technique d’analyse n’endommage pas 1’échantillon, la préparation par
FIB engendre une amorphisation de la surface plus ou moins importante en fonction de
I’énergie utilisée. Méme pour de basses énergies conservant une durée de gravure acceptable,
la couche amorphisée atteint environ 30 nm. Pour une pointe de 100 nm de diamétre, il
resterait donc une zone exploitable de 40 nm de diameétre, ce qui éléve les limites de détection

des impuretés.

Pour les échantillons composés d’un empilement de plusieurs matériaux, I’application
du fort champ électrique peut engendrer un délaminage. De méme, il n’est pas encore possible
d’observer des échantillons découpés dans un motif (bord de grille d’un transistor, par

exemple). Toutefois, les progrés de cette technique sont extrémement rapides.

11.B) Activation des dopants

Connaitre la répartition chimique des dopants ne nous indique pas s’ils sont en site
interstitiel ou substitutionnel, ou en d’autres termes, s’ils sont inactifs ou actifs. Sur plaques
sans motifs, connaitre la résistance carrée de la couche implantée donne une indication sur
I’activation des dopants. Le moyen classique utilisé pour la mesurer est la méthode 4 pointes.
Nous allons développer son principe et en expliquer les limites qui la rendent inopérante pour

les jonctions inférieures a 30 nm, puis nous étudierons les alternatives possibles.

11.B.1) Résistance carrée par méthode 4 pointes

11.B.1.(a) Principe de la méthode

La résistance d’une piste conductrice de longueur L, de largeur W et d’épaisseur e

(Figure 43) est donnée par la relation suivante : R= pé = pLW
€
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ou p est la résistivité moyenne de la piste. Le rapport L/W peut étre considéré comme une

“nombre de carrés” et le rapport P est nommé résistance par carré (R~ en Q/1). Pour les
€

dispositifs, L et W caractérisent le dessin des masques, alors que R caractérise la

technologie.

Figure 43 : Schéma représentant une piste conductrice
de longueur L, de largeur W et d’épaisseur e.

Pour mesurer Ry, la méthode classiquement utilisée est la méthode 4 pointes (Figure
44). Elle implique que e soit négligeable devant les autres dimensions. Quatre pointes alignées
et a égale distance les unes des autres pénétrent le matériau. Un courant I de valeur connue est
appliqué entre les pointes 1 et 4. On mesure la tension V avec un voltmétre entre les pointes 2

et 3.

W—CD

—l I_ —| Figure 44 : Schéma représentant les 4 pointes vues
-T g Iﬁ de dessus et la tension appliquée entre les pointes.
— 1 —2 — 3 — 4
La loi d’Ohm nous donne I’expression de la résistance du matériau traversé par un
V
courant: R=—=KRgy

K étant un coefficient sans dimension, caractéristique de la géométrie bidimensionnelle
(forme des contours, position des contacts). Le coefficient K peut étre calculé analytiquement

dans quelques cas particuliers trés simples, par exemple pour 4 pointes alignées équidistantes

sur une couche sans limites (infinie) : K = logi(Z) (valeur pratique : K =4.532).
T

11.B.1.(b) Performances de la technique

C’est une technique trés simple puisqu’elle mesure directement la couche implantée :

aucun motif ni aucune métallisation ne sont nécessaires.
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Pour les jonctions, e correspond a la profondeur de jonction (Xj). Comme I est connu et
V est mesuré, on obtient facilement la valeur de la résistivité si la profondeur de jonction X]
est connue. C’est donc une valeur intéressante pour les caractéristiques technologiques car on
ne tient pas compte des dimensions et de la résistance de contact, mais uniquement de la
résistivité et de la profondeur de jonction. Ces deux paramétres reflétent les conditions du

dopage.

Cette mesure physique a 1’avantage d’étre en accord avec les résistances extraites des

tests paramétriques sur composants.

11.B.1.(c) Limitation pour les jonctions fines

C’est une technique destructive du fait de la pénétration des pointes dans le matériau.
La profondeur de pénétration est plus ou moins importante en fonction de la pression des
pointes sur 1’échantillon et de leur rayon de courbure. Si elle est trop profonde, elle augmente
le risque de percage de la jonction par les lignes de courant. Toutefois, on ne peut pas trop
réduire la pénétration de pointes car on a besoin d’un bon contact ohmique. Il faut donc une
pénétration suffisante pour s’affranchir de la rugosité de la surface ou d’un oxyde natif. De
plus, pour assurer le bon contact ohmique, les pointes doivent étre conditionnées avant la

mesure pour en oter tout oxyde ou résidu éventuellement présent.

La mesure de la couche dopée surfacique nécessite d’étre isolé électriquement du reste
de I’échantillon. En conséquence le type de dopant implanté doit étre opposé a celui du
substrat. La mesure dépend fortement du niveau de dopage de la couche sous-jacente [61, 62].
En effet, pour une implantation donnée, un substrat fortement dopé rapproche la jonction de la

surface.

La relation obtenue pour la résistance carrée est valable dans le cas ou les pointes sont
placées loin du bord de I’échantillon. Si ce n’est pas le cas, des facteurs correctifs sont a

utiliser.

Le lien entre la résistivité et le niveau d’activation des dopants n’est pas direct. En effet,
et e , . 1
la résistivité est définie par 1’expression : p=—
anu
avec q la charge de I’¢lectron, n la densité de porteurs (électrons ou trous) et p la mobilité des

porteurs (électrons ou trous). Elle dépend donc de la mobilité qui peut varier notamment a

cause de défauts structuraux dans le silicium.
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Les mesures sur produit, dans les boites de mesures incluses dans les lignes de découpe,

sont exclues du fait de la taille de la sonde (classiquement 5 mm).

Mise en évidence de la limite en profondeur de jonction

Lors des expériences sur l’interaction dopants-espaceurs (§II.B) nous avons eu
I’opportunité de mesurer la résistance carrée des échantillons avec 5 sondes différentes (Table
I). L’outil utilisé sur le site de Crolles est un équipement RS100 de KLA Tencor. La sonde
préconisée pour mesurer les jonctions fines est de type D. Elle pése 100 g, 'extrémité de
chacune des 4 pointes a un rayon de courbure de 500 um et les pointes sont espacées de 1
mm. Les autres sondes proposées par 1’équipementier ne présentent pas d’intérét pour notre
problématique. En effet, les sondes de type A, B et C ont des rayons de courbures plus faibles
(donc pénétrent plus profondément) et sont destinées a des mesures sur métaux. Le CEA-Leti
dispose d’un outil Napson avec des sondes différentes. Nous en avons sélectionné 3 qui
différent de la sonde de type D par leur masse (50 g pour la sonde 3 ou 10 g pour la sonde 4)
ou leur rayon de courbure (150 pm pour la sonde 2). La sonde 1 est fondamentalement
différente puisque sa masse est de 25 g, le rayon de courbure de ses pointes est de 25 um et

I’espacement entre les pointes est de 0,1 mm. C’est en quelque sorte une « mini-sonde ».

Table | : Récapitulatif des différentes caractéristiques des sondes utilisées pour mesurer la résistance carrée des
échantillons : poids de la sonde, rayon de courbure des pointes et espacement entre les pointes.

Rayon de courbure des pointes (um)
25 150 500
Leti sonde 2 | Crolles sonde D
100 (1 mm) (1 mm)
Masse Leti sonde 3
de la 50 (1 mm)
sonde Leti sonde 1
@ 25| (0,1 mm)
Leti sonde 4
10 (1 mm)

Les échantillons mesurés sont répartis en deux familles : ceux de type PMOS et ceux de
type NMOS en phosphore. Leur préparation est décrite en détail dans la section §III.B mais
nous allons en résumer les principales étapes. La Figure 45 montre les implantations
successives de chaque famille d’échantillons. Puis, sur certains échantillons, un empilement
d’oxyde et de nitrure a été déposé avant le recuit d’activation final. Deux types de matériaux
ont été déposés. Ils ont été retirés avant les mesures de résistance carrée. D’autres échantillons
n’ont pas été recouverts de dépdt avant le recuit final. Le recuit étant en atmospheére

légérement oxydante, un oxyde de 30 A a été mesuré par ellipsométrie aprés le recuit tandis
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que les échantillons dont le dépot a été gravé n’ont qu’un oxyde natif de 10 A en surface. Sur

la Figure 45 on montre 1’état de surface des différents échantillons lors des mesures.

Pas de dépét Aprés retrait Pas de dépot Aprés retrait
des dépéits des dépdts
[Oxyde thermique (# 30 A)|_Oxyde natif (# 10 &) [Oxyde thermique (# 30 A)|_Oxyde natif (# 10 A)
Extengion : Extengion :
BF, 1 keV 5.104 atfem? P 1 keV 4.101% atfcm?
Pochk : Poche :
As 50 keV 2,710 atfcm?2 BF, 30 keV 4.1 012 at/cm2
Caisson de type N :
(P 240 keV 2.10%3 atfom? + P 411keV 5.101 atjem?) Substrat d type P

Substrat de type P

(a) (b)
Figure 45 : Description des échantillons (a) Echantillons de type PMOS : implantés en BF, 1 keV 5.10%
at/cm? et As 50keV 2,7.10™ at/cm? dans un caisson de type N sur un substrat de type P (b) Echantillons de
type NMOS : implantés en P 1 keV 4.10™ at/cm? et BF, 30 keV 4.10" at/cm? dans un substrat de type P.
En surface, sur les échantillons non déposés des deux familles, on a mesuré un oxyde de 30 A (par
ellipsométrie) dd a I’atmosphere oxydante du recuit d’activation. Sur les échantillons dont le dépét a été
retiré, un oxyde de 10 A est mesuré correspondant & de I’oxyde natif.

Nous voulons mesurer la résistance carrée de I’implantation basse énergie (1 keV). 11
faut remarquer que les échantillons de type PMOS présentent deux jonctions : celle de type
p/n que nous voulons caractériser et une plus profonde de type n/p. Donc en cas de percage de
la mesure de résistance carrée, la valeur de la zone de type n sera mesurée. Ce n’est pas le cas

des échantillons de type NMOS.

Sur la Figure 46, nous avons représenté les valeurs mesurées avec les différentes sondes
pour chaque famille d’essais en fonction de la profondeur de jonction mesurée sur les profils
analysés par SIMS. La jonction est mesurée a I’intersection entre les profils de bore et
d’arsenic pour les échantillons de type PMOS ou de phosphore et de bore pour les
échantillons de type NMOS.

Nous avons immédiatement noté que 1’épaisseur de I’oxyde (30 ou 10 A) n’influait pas
sur la mesure (non montré). Pour le reste, nous allons commencer par discuter les résultats des

échantillons de type NMOS (Figure 46.b) car les jonctions sont plus profondes.

Pour la jonction la plus profonde (supérieure a 50 nm), les valeurs données par les
différentes sondes sont proches. Ensuite, plus la jonction est fine et plus les sondes se
distinguent. La sonde D (losanges) ne parvient pas a mesurer les jonctions entre 40 et 45 nm

en présence de la poche. On peut alors s’interroger sur les valeurs mesurées par cette sonde
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pour les jonctions inférieures a 35 nm. Pour les autres sondes, 1’écart entre les valeurs s’étend
de 50 a 180 /[ pour les jonctions entre 40 et 45 nm et de bien plus pour les jonctions
inférieures a 35 nm. On ne peut pas déterminer a partir de ces seules expériences laquelle
donne la bonne mesure de résistance carrée. De méme, il est difficile de déterminer le
parameétre le plus influent entre le rayon de courbure des pointes (sonde D et 2), le poids de la

sonde (sondes D, 3 et 4) et la taille globale de la sonde (sonde 1).

2000 - Sondes : 2000 A STdes :
® D ?
g v a5 A M 2
S 1500 m 2 S 15004 .
1'3 Z 3 g A 4
3 4 L 8 =
g 1000 SansBF,: g 1000{ W
s = /Pasde poche
3 © 3 O
3 A ¢ A@
o o
4 500
500 ::::Q::::::::::::::::::::Q;Q::::::::Q::::::’: Q’ Q @

10 15 20 25 30 35 40 45 50 55
Xj (nm) Xj (hm)
(@ (b)

Figure 46 : Effet du rayon de courbure de la pointe et du poids de la sonde sur les mesures de résistance carrée
d’échantillons implantés aprés différents traitements. (a) Echantillons de type PMOS. La valeur mesurée sans
I’implantation de BF, est tracée en ligne pointillée (valeur la plus haute et la plus basse données par les différentes
sondes) (b) Echantillons de type NMOS.

Les résultats des échantillons de type PMOS sont beaucoup plus clairs. En effet, la
plupart des valeurs sont proches de la valeur mesurée pour la zone de type n (traits pointillés)
sans implantation de 1’extension en BF,. Ceci indique que les lignes de courant ont percé la
jonction p/n et mesurent directement la zone de type n. Toutefois, les valeurs mesurées par les
sondes 3 et 4 pour les jonctions les plus profondes s’en écartent. Nous ne pouvons pas
déterminer si une de ces valeurs est bonne mais le réle du poids de la sonde se démarque :

pour la jonction la plus profonde, plus la sonde est 1égére, plus la valeur mesurée est élevée.

Pour résumer, nous avons mesuré des jonctions fines allant de 53 a 11 nm par la
méthode 4 pointes avec différentes sondes dont on a fait varier la masse, le rayon de courbure
des pointes et leur espacement. La mesure des jonctions est fiable jusqu’a 40 nm pour toutes
les sondes bien que des difficultés soient rencontrées en présence de poches. Pour des
profondeurs inférieures a 35 nm, les réponses des sondes sont trés variables. Cependant, les
sondes 3 et 4, avec des pointes de 500 um de rayon de courbure et de 1 mm d’espacement
pesant 50 ou 10 g semblent pouvoir mesurer la résistance carrée de jonctions jusqu’a un peu

moins de 25 nm. On pourrait affiner les expériences pour déterminer a quelle profondeur
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exacte chacune des sondes perce totalement la jonction. Toutefois, les extensions des
technologies 65 et 45 nm atteignent 23 et 15 nm respectivement, d’apres I’ITRS, il est donc,

de toute fagon, nécessaire de trouver d’autres méthodes de mesure.

11.B.2) Prospection d’alternatives aupres des fournisseurs

Parmi les équipements proposés par divers fournisseurs, nous avons recensé et testé

quelques techniques innovantes récapitulées dans le Tableau 1.

Tableau 1 : Equipements innovants proposés par divers fournisseurs en matiére de mesure de résistance carrée.

Fournisseur Equipement Innovation
Solid State Material EM-probe® Pointes en matériau élastique
Capres micro-RSP Sonde microscopique
Frontier Semiconductor RsL Mesure optigue (sans contact)
Semilab WT-3000 Mesure optigue (sans contact)

L’équipement de Solid State Material repose sur la méthode 4 pointes mais le matériau
des pointes posséde une forte élasticité (EM-probe® pour Elastic-Material-probe). Ainsi, au
lieu de pénétrer, elles se déforment au contact du matériau (Figure 47). Cette technique est
donc non destructive et le gain par rapport aux 4 pointes classiques repose sur la profondeur
de pénétration des pointes ce qui ne résout pas le probleme du percage de la jonction par les
lignes de courant.

Sonde 4 pointes conventionnelle Sonde 4 pointes EM-probe®

Force Force

lllll |

Joﬂctm Jonctlon
Substrat

Figure 47 : Schéma du principe de la sonde 4 pointes en matériau élastique (EM-probe®) comparé &
la sonde 4 pointes conventionnelle.

L’équipement de Capres propose également un équipement dérivé de la méthode 4
pointes classique : le micro-RSP. Par rapport a une sonde classique, toutes les dimensions
sont réduites (Figure 48) : 1a sonde pése environ 1 mg, le contact des pointes peut aller de 10 a
100 nm et I’espacement entre les pointes de 5 a 30 um selon le type de sonde. Cette technique
permet donc de mesurer des jonctions plus fines que les 4 pointes conventionnelles en
réduisant le parcours des lignes de courant (Figure 49). De plus, la taille de la sonde autorise
des mesures avec une haute résolution, plus prés du bord de la plaquette et également sur

produit, dans les boites de mesures des lignes de découpe. Cependant, 1’état de surface et le
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conditionnement des pointes constituent des problémes majeurs et la durée de vie des pointes
I ’
Zone dopée
Substrat
1y
(|

y v Espacement des pointes

est faible (environ 1000 mesures).

Résistance carrée

Figure 48 : Image par microscopie électronique a Figure 49 : Effet de la réduction de I’espacement
balayage d’une sonde microscopique. entre les pointes sur la mesure de la résistance carrée.

Les deux fournisseurs Frontier Semiconductors (FSM) et Semilab proposent un outil
particuliérement innovant permettant la mesure de la résistance carrée sans contact avec le
matériau. Cette évaluation s’est concrétisée par un projet de développement commun avec
Semilab pour cet outil. Nous allons développer le principe de cette technique qui a servi a

caractériser 1’activation des dopants pour nos expériences réalisées apres la date de cet accord.

11.B.3) Résistance carrée par méthode sans contact

11.B.3.(a) Principe de la méthode

Un laser illumine une région du silicium implanté sur une profondeur englobant la
jonction. Des paires électrons-trous libres de se déplacer sont ainsi générées (Figure 50.a). Du
fait du champ électrique a la jonction, les porteurs se séparent de part et d’autre de celle-ci
pour rejoindre la population de porteurs majoritaires : une zone de déplétion est formée. La
charge en surface induit une charge dans la sonde au dessus de la zone illuminée : c’est ce

signal photovoltaique qui est mesuré par une premicre électrode (Viy).

Les porteurs générés a la jonction se propagent en dehors de la zone illuminée (Figure
50.b). Le signal photovoltaique de la jonction est mesuré par une seconde électrode (Vo). La
propagation de ces porteurs est inversement proportionnelle a la résistance carrée de la couche
surfacique (la propagation est plus importante pour les résistances carrées plus faibles). Le

rapport et la phase du signal Vi,/V,, sont utilisés pour remonter a la résistance carrée [63, 64].

De plus, les porteurs qui dérivent dans la zone de déplétion peuvent se recombiner au
voisinage des défauts cristallins (Figure 50.b). La recombinaison des porteurs réduit la charge

de la couche surfacique et donc réduit le signal photovoltaique. L’analyse du signal pour
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différentes modulations de fréquence de la LED (Light-Emitting Diode) permet de déterminer

la fuite de jonction due aux recombinaisons de porteurs.

Faisceau LED modulé

Vin Vout
Vin Vuut
Electrode e
transparente S —F
< Propagation _ >
Zone dopée p+ + + k- + +
S2spdpgpar Recombinaison
Zone de dépletion

Substrat

(@) (b)
Figure 50 : Schéma de principe de la méthode de mesure de la résistance carrée sans contact : (a) génération
des porteurs par la LED modulable et (b) propagation des charges (inversement proportionnelle a la résistance
carrée) et recombinaisons des porteurs (fuites de jonction).

11.B.3.(b) Performances de la technique

Cette technique de mesure est non destructive. Le principe, fondamentalement différent
de la méthode 4 pointes, nous affranchit du percage de la jonction par les lignes de courant et
ne connait donc pas de limite dimensionnelle. De plus, les fuites de courant ne perturbent pas

la mesure de la résistance carrée puisque les mesures sont faites indépendamment.
La sonde n’a pas besoin d’étre conditionnée.

La mesure est tres rapide (10 000 points en 5 minutes environ) avec une résolution
pouvant atteindre 1 mm. Cette capacité permet de détecter des variabilités fines dues au
procédé comme le montre I’exemple de la Figure 51 : cas d’une plaque implantée avec un
équipement utilisant un faisceau ponctuel et recuite avec un pic de température supérieur a

1000°C.

i Figure 51 : Exemple de cartographie en 10000 pts

i obtenue sur I’équipement de Semilab. On voit d’une part

| les anneaux concentriques caractéristiques du recuit
utilisé et d’autre part, les balayages verticaux légérement
courbes du faisceau ponctuel de I’implanteur.

-

1 2wsomvsq T (DI :27060hmsq |
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L’outil permet aussi de mesurer les fuites de jonction mais aucune corrélation avec les

résultats de tests paramétriques sur composants n’a encore éte effectuée.

11.B.3.(c) Points d’amélioration

La taille de la sonde ne permet pas de mesurer dans les boites de mesures des produits.
De méme, le bord de la plaque est difficilement mesurable. Toutefois, des corrections

arithmétiques permettent de réduire la zone a 1,5 mm.

Cette technique ne permet de mesurer des doubles jonctions (n/p/n ou p/n/p) que si la
seconde jonction est au-dela de la profondeur illuminée. Le développement de LED

illuminant de plus faibles profondeurs devrait bientdt pallier ce manque.

C’est une méthode particuliérement adaptée aux jonctions fines. En effet, pour les
jonctions profondes les charges générées ont la possibilité de se recombiner avant d’atteindre
I’électrode de mesure réduisant ainsi le signal mesuré et faussant donc la valeur de résistance

carrée extraite.

11.C) Localisation et quantification des défauts

La diffusion et 1’activation des dopants dépendent du bilan thermique mais également
de la quantité et de la répartition des défauts ponctuels (notamment de ceux induits par
I’implantation). De plus, ces défauts peuvent générer des fuites de courant. On souhaite les
caractériser a plusieurs moments : aprés implantation pour optimiser les conditions
d’implantation (€quipement, especes, dose, énergie, amorphisation...) et apres les traitements

thermiques pour constater leur évolution.

Il n’existe aucun moyen de quantifier les défauts ponctuels aprés implantation : pour
avoir cette information il faut effectuer des simulations. Nous avons toutefois évalué trois
techniques non destructives sensibles aux défauts de périodicité des matériaux.

Pour avoir plus de sensibilité et pouvoir évaluer leur quantité (au moins de maniére
semi-quantitative), nous avons établi un protocole. Il consiste a agglomérer les défauts
ponctuels en boucles de dislocations par un recuit a 800°C pendant quelques minutes. Le type
de défauts, leur taille, leur nombre seront représentatifs des caractéristiques des défauts avant
recuits et on pourra ainsi comparer les échantillons entre eux. Les défauts étendus sont alors

caractérisables par des méthodes classiques. Nous en avons évalué plusieurs, d’abord non

destructives, puis destructives.
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11.C.1) Méthodes non destructives

Parmi les équipements d’analyse non destructifs disponibles sur le site de Crolles
sensibles aux défauts, nous avons recensé des mesures optiques (ellipsométrie et
Thermaprobe de Thermawave) et de photoluminescence (SiPHER de Accent-Nanometrix).
Nous avons évalué le Thermaprobe pour déterminer sa sensibilité aux défauts immédiatement
aprés implantation ou en présence de défauts étendus. Nous avons qualifié la capacité de

I’ellipsométrie a mesurer 1’épaisseur d’une couche de silicium amorphisée.

11.C.1.(a) Thermaprobe

Le Thermaprobe est utilisé pour le contréle des dérives éventuelles des équipements
d’implantation. Son principe est basé sur la modification de I’indice de réfraction du matériau

par la présence d’impuretés en sites interstitiels (modification de la périodicité du cristal).

Un laser « pompe » de 785 nm de longueur d’onde et de 1 MHz de fréquence génere
des ondes thermiques au sein du silicium. Un second laser « sonde » de 670 nm de longueur
d’onde est focalisé sur le méme point que le laser pompe et émet de maniére continue. La
réflexion du laser sonde a deux composantes : une composante continue (R) provenant du
faisceau incident et une composante périodique (AR) due a la modulation de I’indice de
réfraction par le laser pompe. Le signal lu a une intensité (sans dimension) proportionnelle au
rapport des deux composantes (AR/R). La valeur du signal est sensible a I’espéce implantée, a
la dose (Figure 52.a) et a 1’énergie du faisceau (Figure 52.b). C’est pour ces raisons que ’outil
est utilisé pour le contrdle systématique des implanteurs : une dérive en énergie ou en dose
d’une implantation donnée sera détectée. Mais comme on peut le voir sur les Figures 52.a et
b, la dépendance du signal en dose et en énergie n’est linéaire que de maniere locale et
connait notamment de grandes variations lorsque le matériau est amorphe. Donc pour le sujet
qui nous intéresse ol nous souhaitons comparer plusieurs espéces et notamment des

combinaisons d’implantations souvent amorphisantes, ce n’est pas une technique adéquate.
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Figure 52 : Dépendance du signal mesuré par le Thermaprobe pour les dopants usuels : (a) en dose, (b) en énergie.

De plus, la sensibilité du signal aux différents paramétres varie avec I’intensité du
signal (Figure 53). La sensibilité la plus faible se trouve dans la zone comprise entre 500 et

1000 unités qui est la zone ou on se retrouve souvent dans le cas des jonctions fines.

Figure 53 : Variations de la sensibilité
en fonction de Iintensité du signal
mesuré par le Thermaprobe.

Sensibilité
(=]
e

0 " 100 2000 3000
Intensité du signal

Cet outil a toutefois montré un intérét dans une de nos expériences (présentée en détails

au paragraphe §III.A.1). Pour ces essais, les conditions d’implantation et de recuit étaient
identiques sur tous les échantillons, seules la profondeur amorphisée et la quantité de défauts
résiduels changeaient d’un échantillon a ’autre. Les résultats montrés sur la Figure 54
indiquent une bonne corrélation entre I’intensité du signal et la profondeur amorphisée lors de
I’implantation (mesurée par ellipsométrie). Aprés un recuit a 800°C pendant 10 min,
I’intensité du signal est également reliée a la quantité de boucles de dislocations présente dans
le matériau. Cette donnée est intéressante bien que semi-quantitative. En effet, on peut
remonter & une information quantitative en observant par MET les 2 échantillons ayant les
signaux Thermaprobe extrémes. S’il n’y a pas d’effet de seuil, comme dans notre cas, une

corrélation linéaire donne alors une bonne approximation du nombre de défauts des
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échantillons ayant un signal intermédiaire. On a ainsi une donnée quantitative en sacrifiant un

nombre d’échantillons réduit.

3400 660
*
2 2
S S 640 1
g 3300 - § PN
g < 3 620
F = o
T 3200 A 5
=y © 5 600
» @ @
®
3100 ‘ ‘ 580 ‘ :
30 31 32 33 0 10 20 30 40

Profondeur amorphisée (nm)

@)

Nombre de dislocations par pm de long

(b)

Figure 54 : Intensité du signal mesuré par le Thermaprobe en fonction : (a) de la profondeur amorphe mesurée
par ellipsométrie, (b) du nombre de dislocations par um de long estimé a partir des coupes MET (détails §I11.A.1)

11.C.1.(b) Ellipsométrie spectroscopique

L’ellipsométrie spectroscopique est une technique d’analyse optique (non destructive)
fondée sur la mesure du changement de 1’état de polarisation de la lumiére aprés réflexion sur
une surface plane. L’interprétation de ce changement permet de remonter aux propriétés
physiques de I’échantillon : épaisseurs d’empilements de couches minces ou de mélanges de

matériaux, indices optiques, ...

Jusqu’a présent, pour mesurer la profondeur amorphisée par implantation, on utilisait la
microscopie ¢électronique en transmission (MET). Nous avons remplacé cette méthode fiable,

mais fastidieuse et destructrice, par 1’ellipsométrie.

Principe de la mesure

Considérons une onde plane arrivant sur un échantillon plan (Figure 55.a). Une partie
de I’onde est transmise ou absorbée a travers la surface, une autre partie est réfléchie. Le
champ électrique E; de I’onde incidente posséde deux composantes : I'une (Ep) parallele au
plan d’incidence, I’autre (Es) perpendiculaire au plan d’incidence’. La modification du champ
¢lectrique aprés réflexion sur 1’échantillon peut étre représentée par deux coefficients agissant
sur chacune des composantes du champ (Figure 55.b):
e Le coefficient de réflexion de I’échantillon pour une polarisation paralléle au plan

d’incidence (1)

*indices : p pour paralléle, s pour perpendiculaire (de I’allemand senkrecht)
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e Le coefficient de réflexion de 1’échantillon pour une polarisation perpendiculaire (rs)

En pratique, la quantité mesurée est le rapport de ces deux coefficients, celle-ci

r .
s’exprime sous la forme suivante : p=-"=tany.exp(jA)
rS

h < ~or . . . .
avec tant//:rp le rapport des modules et A la différence de phase introduite par la réflexion.
S

L’ellipsométre mesure tan et cos A pour différentes longueurs d’onde (spectres).

Lumiére incidente £
polarisée lindairement| |
i
Echantillon .-
s@,_o____
,,,,, A
B W s
Lumiére réfléchic - ™
polarisée elliptiquement {_ ?
@) (b)

Figure 55 : (a) Schéma de principe de I’ellipsométrie spectroscopique (b) Détail de la polarisation
elliptique de la lumiére réfléchie

Une étape d’analyse et de régression est indissociable de celle de la mesure.
L’exploitation des résultats consiste a analyser les spectres obtenus et a les confronter au
mod¢éle théorique de I’échantillon mesuré. En effet, pour avoir des réponses quantitatives
fines, on doit faire I’hypothése d’une structure dont on calcule la réponse ellipsométrique. On
fait ensuite varier les parameétres du modele ne dépendant pas de la longueur d’onde
(épaisseur des couches, densité, steechiométrie ...) afin que les spectres théoriques
correspondent aux spectres mesurés. Sur la Figure 56, sont représentés les spectres SE o et SE
B utilisés pour les couches extrémement minces qui sont des transformations de tan y et cos A

(Figure 57) :

e Figure 56.a, les spectres théoriques et mesurés bruts,
e Figure 56.b, les paramétres du modéle théorique sont ajustés pour que le spectre

mesuré se superpose au spectre théorique.
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Figure 56 : Spectres de SE « et SE S du polysilicium aprés dép6t. (a) Modele théorique non ajusté aux
spectres mesurés ; (b) Modele théorique ajusté aux spectres mesurés
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Figure 57 : Spectres de tan y et cos 4 du
matériau de la Figure 56.

Qualification de la mesure de I’épaisseur d’une couche de silicium amorphe

Nous avons utilisé un équipement de KLLA Tencor. La gamme de longueurs d’ondes va

de 250 a 870 nm.

Le modele théorique utilisé est un empilement de deux couches sur le substrat de

silicium (Figure 58). La couche supérieure tient compte de la rugosité de la surface et de

I’oxyde natif ou thermique éventuellement présent. Le matériau est constitué d’un mélange de

vide et d’oxyde de silicium. La deuxiéme couche représente le silicium amorphisé par

I’implantation. Le matériau utilis€ est du silicium amorphe Iégérement ajusté pour tenir

compte des impuretés qui modifient légérement I’indice optique. L’épaisseur des

couches est mesurée.

Silicium amorphe

Substrat

Figure 58 : Empilement utilis¢é pour le
modele  ellipsométrique  théorique a
confronter aux spectres mesurés.
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Nous avons confronté les mesures ellipsométriques et les coupes observées par MET
d’échantillons amorphisés par du germanium ou du xénon. Les résultats sont montrés dans la

Table II.

Table Il : Comparaison des coupes MET et des mesures ellipsométriques pour des échantillons amorphisés au
germanium ou au xénon.

Coupe observée par MET
(le trait rouge représente I'épaisseur de Si
amorphe mesurée par ellipsométrie)

Conditions
d’implantation

Epaisseurs mesurées par
ellipsométrie

€0oxyde-+rugosite = 1,6 nm + 0.01
€si amorphe = 26,8 nm + 0.02

Xe 20 keV 2,4.10' at/cm2

€0oxyde+rugosite = 0,95 nm + 0.01
€si amorphe = 19,4 nm + 0.02

Xe 15 keV 6.10" at/cm?2

€0xyde+rugosité = 1,8 nm = 0.01
€si amorphe = 39,8 nm + 0.02

Xe 40 keV 1,1.10% at/cm2

€0xyde+rugosité = 2,3 nm = 0.03
€si amorphe = 65 Nm + 0.1

Ge 50 keV 2.10* at/cm2

On peut voir que 1’ellipsométrie surestime de 3 a 6 nm 1’épaisseur de silicium amorphe
mesurée sur les clichés MET car elle englobe I’interface amorphe-cristal. Nous avons essayé
d’appliquer en modéele tri-couches {oxyde + rugosité/silicium amorphe/interface amorphe-
cristal} mais les mesures ellipsométriques n’ont pas donné de résultats satisfaisants. En effet,
les modéles de matériaux utilisés ne peuvent pas prendre en compte les changements graduels

de composition (donc d’indice optique) ce qui est le cas a I’interface amorphe-cristal.
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Donc sachant que I’ellipsométrie mesure une couche amorphe englobant I’interface
amorphe-cristal, on a une information spatiale non destructive de la localisation des défauts

juste apres implantation.

11.C.2) Méthodes destructives

11.C.2.(a) Evaluation de diverses techniques

Nous avons envoyé une série de 3 échantillons auprés de divers laboratoires ou
prestataires pour qu’ils soient analysés en spectroscopie Raman (auprés de Jobin Yvon), en
spectroscopie d’annihilation des positrons (a I’'université de Gent) et en diffraction des rayons
X en incidence rasante (GI-XRD pour Grazing Incidence - X-Ray Diffraction) utilisant le
rayonnement synchrotron (a ’ESRF) et en diffusion des rayons X en incidence rasante (GI-
SAXS pour Grazing Incidence - Small Angle X-ray Scattering) utilisant le rayonnement
synchrotron (a ’ESRF). Les résultats ont été comparé a des vues en coupe par Microscopie
Electronique en Transmission (MET) réalisée a Crolles. La plupart de ces techniques sont non
destructives mais nécessitent de cliver la plaquette pour que I’échantillon puisse rentrer dans

I’équipement d’analyse ce qui revient finalement au méme.

Les 3 échantillons sont un échantillon non implanté et deux échantillons implantés en
BF; contenant des quantités de défauts différentes (issus de 1’étude décrite en détail §II1.A.1).
Les trois échantillons ont été recuits en méme temps a 800°C pendant 10 min pour

agglomérer les défauts ponctuels en boucles de dislocations.

Nous ne détaillerons pas le fonctionnement de chaque technique d’analyse puisque
aucune n’a montré de sensibilité satisfaisante. De plus, aucune d’entre elles ne fournit a la fois
la densité, la taille et la localisation des défauts : il faut les combiner et les calibrer pour avoir
une donnée quantitative. Les informations fournies par chaque technique sont récapitulées

dans la Table III.

Table 111 : Récapitulatif des informations données par chaque technique évaluée.

Technique Densité de défauts Taille des défauts Nat'ure des Position en
défauts profondeur
Spectroscopie semi-quantitative quantitative
Raman
Spectroscopie semi-quantitative
d’annihilation (pour les défauts quantitative
des positrons lacunaires uniguement)
GI-SAXS Orl'enta_tlon
cristalline
GI-XRD Quantitative
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Pour toutes les techniques, les réponses ont été différentes entre la référence non
implantée et les échantillons implantés, mais aucune différence n’a été notée entre les deux
échantillons implantés contenant pourtant des densités de défauts trés différentes (boucles

marquées par des astérisques sur la Figure 59).

20 nm*

e G,

Figure 59 : Vues en coupe par MET des deux échantillons implantés en BF, aprés recuit a 800°C pendant 10
min.

Une seule technique permet d’obtenir toutes les informations désirées a la fois
(position par vue en coupe ainsi que nature, taille, densité par vue plane) sans
étalonnage : le MET en mode faisceau faible en champ sombre (WBDF pour Weak Beam
Dark Field). Les laboratoires LAAS et CEMES de Toulouse nous ont permis d’aller observer
sur place la préparation et 1I’observation d’échantillons. Nous allons en détailler le principe

dans le paragraphe suivant.

11.C.2.(b) MET en mode WBDF

Les échantillons sont amincis jusqu’a environ 150 nm par une combinaison de

polissage mécanique et d’abrasion ionique.

Aucun appareillage compliqué n’est nécessaire pour observer les défauts en mode
WBDF. 1l faut, par contre, des connaissances en diffraction et du savoir-faire en microscopie.

Nous allons en détailler le principe inspiré de la référence [65].

Principe de la diffraction
Diffraction électronique

Un cristal est constitué de plans atomiques dont 1'équidistance est dpy (Figure 60).
Quand on éclaire un cristal par une onde plane de longueur d'onde A, il y a diffraction. Quand
la loi de Bragg est satisfaite (2.dpx.sin® = n.A), ’interférence est constructive, sinon elle est

destructive. En d’autres termes, I’interférence est constructive quand la différence de marche
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entre les rayons incidents et les rayons diffractés par les atomes est égale & un nombre entier
(n) de fois la longueur d'onde. L'angle entre la direction des rayons incidents et celle des

rayons diffractés est alors de 26.

faisceaux incidents

différence de :
chemin optique ‘
I

R/ [
“x e

)/

faisceaux diffractés a0 trace du
plan hkl

Figure 60 : Schémas explicitant la loi de Bragg [65]

Diagramme de diffraction

Le diagramme de diffraction peut se déduire de I’intersection d'une sphére, appelée
sphére d’Ewald, avec le réseau réciproque du cristal (Figure 61). Le réseau réciproque est une
structure « artificielle » reliée directement au réseau réel du cristal par un changement de
base. Chaque point, appelé nceud ghy, de ce réseau représente une série de plans (hkl) du
réseau réel (gnw = 1/dnii). La sphére d’Ewald est centrée au point d’incidence du faisceau sur
le cristal et son rayon est de 1/A. L’origine du réseau réciproque est placée a 1’extrémité du

vecteur d’onde incident K.

sphere

d'Ewal
Welg plan hkl

Figure 62: Exemple de diagramme de

Figure 61 : Construction d"Ewald [65] diffraction en axe de zone (cliché C. Roucau)

On appelle axe de zone un plan avec une symétrie trés élevée paralléle au faisceau

incident. Il est caractérisé par un grand nombre de taches de diffraction autour du faisceau
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incident (exemple en Figure 62). A partir de 1’axe de zone, on peut établir la symétrie du

matériau.

Lignes de Kikuchi

Ces lignes apparaissent dans les diagrammes de diffraction des objets épais et
permettent de connaitre 1’orientation du cristal avec une grande précision. L’origine de ces
lignes est liée aux objets épais car elle nécessite de la diffusion inélastique et de la diffusion
¢lastique. Le principe de formation de ces lignes est décrit en Figure 64 et des exemples sont

montrés en Figure 63.

¥

Objectif ~ —=

Plan focal -

Figure 63 : Exemple de lignes de Kikuchi sur
le diagramme de diffraction (cliché C. Roucau
& présentation A. Claverie)

t 21
": Trace du plan hkl
. i ] .

Ligne claire . Ligne sombre
Figure 64 : Principe de formation des lignes de Kikuchi [65]

Lorsqu’on oriente le cristal, les taches de diffraction ne bougent pas (seule leur intensité
varie). Par contre, les lignes de Kikuchi se déplacent d’une quantité x proportionnelle a
I’angle de rotation 6 de ’objet : x =2.0.L (ou L est la longueur de Caméra). Cette particularité
peut étre mise a profit pour déterminer I’angle de rotation de 1’objet avec une trés bonne

précision (de I’ordre du dixiéme de degré).

Image champ clair / champ sombre

Les images de microscopie résultent soit d’un contraste d’amplitude, soit d’un contraste

de phase. C’est le contraste d’amplitude qui nous intéresse dans le cas du WBDF : le contraste
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résulte de la variation, a la sortie de I’échantillon, de I’amplitude (ou intensité) du faisceau

d’électrons.

Les images en champ clair ou en champ sombre sont réalisées en deux ondes, c’est-a-
dire que seuls le faisceau transmis et un faisceau diffracté contribuent majoritairement a
I’intensité de I’image. Dans ce cas, une seule famille de plans cristallographiques satisfait a la

loi de Bragg.

Concretement, on se place d’abord en axe de zone (Figure 65.a) puis on incline
I’échantillon pour n’éclairer que la tache incidente et une tache de diffraction (ou au moins
que ce soit les plus intenses). Une image en champ clair est obtenue en sélectionnant le
faisceau transmis (Figure 65.b). Pour cela, un petit diaphragme, placé dans le plan focal image
de la lentille objectif, est centré sur le faisceau transmis et arréte donc le faisceau diffracté. Si
on sélectionne le faisceau diffracté, en inclinant le faisceau autour du point d’observation sur

I’échantillon (rotation du faisceau), le diaphragme intercepte le faisceau transmis et on obtient

une image en champ sombre (Figure 65.c).

L7 @D\ )
(@) (b)

(©

Figure 65 : Schéma du principe d’imagerie deux ondes (a) échantillon en axe Figure 66 : Exemple d’une image
de zone (b) échantillon incliné en condition deux ondes, image en champ clair ~ " champ clair (dessus) et en
() échantillon incliné en condition deux ondes, image en champ sombre [65] ~ champ sombre (dessous). [65]

Pour une image en champ clair, un défaut apparait noir sur un fond blanc et une image

en champ sombre sera son négatif.

On peut également représenter 1’imagerie en champ clair/sombre avec 1’intersection de
la sphére d’Ewald et du réseau réciproque (Figure 67). Pour le mode double faisceau, la
sphére d’Ewald passe par gooo (incident) et un autre g voisin (goos pour I’exemple de la Figure
67). En champ clair, I’axe optique est aligné avec le faisceau incident et le diaphragme
sélectionne celui-ci. En champ sombre, 1’axe optique est aligné sur le faisceau diffracté et le

diaphragme sélectionne celui-ci.

- 68 -



Chapitre 11
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Figure 67 : Représentation de I’imagerie (a) en champ clair (b) en champ sombre a partir de la sphére
d’Ewald et du réseau réciproque. (origine : Présentation A. Claverie)

Mode faible faisceau

La méthode des faisceaux faibles permet d’obtenir des images trés fines des défauts
contenus dans les matériaux cristallins. Cette technique est utilisée pour imager des parties de

cristal distordues généralement en raison de la présence de défauts.

Par rapport aux images en champ clair et sombre, le cristal va étre éloigné encore plus
de la position de Bragg (Figure 68). En effet, la présence de défauts dans le réseau cristallin
ajoute des réflexions autour du faisceau diffracté ce qui élargit la tache de diffraction. En
s’¢loignant de la position de Bragg, on place le diaphragme au bord de la tache (Figure 69).
L’écart a la position de Bragg est appelé s. Ce sont ainsi les plans les plus distordus, c¢’est-a-
dire les plus proches du défaut, qui vont diffracter et étre a 1’origine d’un contraste (exemple

en Figure 70).

Taches diffracion —

Axe optigue en (g, 3g) /

K | '___Sphére d'Ewald

3 99 s

0
-9 Diaphragme o
@) (b)
Figure 69 : Schéma de la position du diaphragme par
rapport a la tache de diffraction dans le cas du faisceau
faible (a) sans défaut (b) avec défaut.

Figure 68 : Schéma du principe du faisceau
faible. (origine : Présentation A. Claverie)
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Figure 70 : Exemple d’une image réalisée (a) en champ sombre classique (b) en
faible faisceau champ sombre (origine : Présentation A. Claverie)

Nous disposons a ce point des bases sur la diffraction. Nous allons maintenant aborder

I’observation proprement dite.

Observation

L’écart s peut étre positif ou négatif (Figure 71) selon le c6té de la tache sélectionné.

ko k3g kg ko

(a) (b)

Figure 71 : Exemples de conditions d’imagerie en faisceau faible en utilisant le spot de
diffraction g : (a) en (g, 3g) avec s>0 en g et (b) en (g, -g) avec s<0 en g. [42]

On observe des franges de contraste sur les images (non montré). Elles sont dues a
I’épaisseur de 1I’échantillon et a la courbure de la zone amincie. Au centre on a une frange tres
claire : c’est celle ou les plans sont exactement en conditions de Bragg. Cette configuration
n’est pas bonne pour le WBDF : 1’écart entre la ligne de Kikuchi et la tache est s = 0. La zone
de WBDF est celle ou on n’a plus de franges et qui est sombre : s # 0. Par contre, si s est trop
grand, on perd le contraste. Lors de I’analyse de 1’image pour compter les défauts, on ne

sélectionnera que la zone ou le contraste est suffisant et uniforme.

Sur les images, on reconnait les particules ou les défauts de surface car elles ont un

contraste qui ne change pas avec I’inclinaison de I’échantillon (c’est-a-dire avec s).

Les défauts du Si visibles au MET sont bien connus (Figure 72). En effet, on peut voir

les défauts étendus de type {113} et les boucles de dislocation (parfaites ou fautées).
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Agglomeérat . Boucle de Boucle de
d'interstitiels Défauts {113} dislocation dislocation
parfaite fautde

Figure 72 : Défauts du Si observés en WBDF-. (origine : présentation A. Claverie)

Les axes de zones et les noeuds permettant de les visualiser en mode WBDF sont
également connus. Ce sont les axes de zone :
- [001] en inclinant autour d’une direction [100] ou [010] pour sélectionner les taches
des familles de plan {220} ou {400} (Figure 73)
« [113] en inclinant autrour d’une direction [1-10] pour sélectionner les taches de la
famille de plan {242} (Figure 74)

La spécificité de chaque noeud sera décrite ultérieurement.

Il est trés important de noter pour chaque cliché : ’axe de zone, le couple (g, ng) et le

signe de s.
| ]
= Kikuchi lines ~ Kikuchi lines
h,k,| Diffracted planes h,k,| Diffracted planes
Useful planes Useful planes

http:/femaps. ml uive. edy’

Figure 73 : Diagramme de diffraction de I’axe de Figure 74 : Diagramme de diffraction de I’axe de zone
zone [001] mettant en évidence les nceuds (220) et [113] mettant en évidence les neeuds (424) [66]

(400) [66]

Notre protocole utilisé pour révéler les défauts induits par I’implantation ionique
consiste a les agglomérer en boucles de dislocation fautées. Pour les boucles de dislocation

fautées, contrairement aux défauts {113} ou aux boucles parfaites [42], I’analyse est plus
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simple puisqu’on peut identifier des conditions ou tous les défauts sont visibles. La projection
des boucles dans le plan (001) suit une ellipse dont 1’axe majeur conserve le diametre de la
boucle. Toutefois, on peut avoir deux types de contraste selon qu’on s’écarte de la position de
Bragg dans un sens ou dans 1’autre (s<0 ou s>0) comme montré en Figure 71. On préférera
I’une ou ’autre des configurations en fonction de 1’information désirée :

e Pour mesurer la densité de défauts, on se place en conditions (g, 2g) avec g = 400
car ainsi toutes les variantes sont visibles. On a toutefois un fort effet de contraste
qui empéche de mesurer leur dimension.

e Pour mesurer leur dimension, on préfére se placer en conditions (g, 3g) avec g =
220 : certaines variantes en contraste résiduel sont proches de la projection
géométrique de la boucle.

La taille moyenne et la densité des défauts sont celles mesurées expérimentalement
dans les conditions précisées au paragraphe précédent. Le nombre d’interstitiels pris dans les
défauts se calcule facilement a partir de la densité d’atomes de Si dans le plan (111) (di1; =
1.57.10" at/em?):

e pour les boucles fautées (circulaires) : Ngg = d;1;.7.12 (r étant le rayon de la boucle)

e pour les boucles parfaites (allongées) : Ngp = d;11.A (A étant ’aire de la boucle)

externa

b
Boucle de (0} Boucle de
dislocation en 0\ .< dislocation en
contraste externe J° contraste interne

interne externa

Figure 75 : Diagramme schématique : (a) conventions d’orientation et (b) type de contraste (interne/externe)
observé pour I’'image MET d’une boucle de dislocation interstitielle purement coin suivant le signe de (g.b) s :
les traits pointillés représentent la position projetée de la dislocation et les traits continus représentent la
position de I’image. [42] En médaillon : images de boucles de dislocations avec un contraste en interne et en
externe.
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11.D) Conclusion

La caractérisation des jonctions nécessite la connaissance :

e de la répartition chimique des dopants,

e de leur activation,

e de la nature, la position, la densité et la taille des défauts aprés implantation ou

apres traitement.

L’analyse SIMS fournit des profils de concentration en fonction de la profondeur.
Cependant, des problémes inhérents au bombardement ionique détériorent la résolution dans
les premiers nm. Dans un avenir proche, la sonde atomique permettra de surpasser I’analyse
SIMS en fournissant des cartographies en trois dimensions de toutes les impuretés avec une
résolution atomique. En attendant, nous avons établi un protocole qui garantit une résolution
suffisante de 1’analyse SIMS pour les jonctions inférieures a 100 nm et qui réduit les risques

de dérive des mesures au cours du temps.

La résistance carrée mesurée par la méthode 4 pointes fournissait jusqu’a présent une
indication fiable de ’activation des dopants. Toutefois, pour les jonctions inférieures a 30 nm,
les lignes de courant traversent la jonction rendant la mesure de la résistance de la couche
superficielle impossible. Nous avons cherché a repousser cette limite en modifiant les
caractéristiques de la sonde et en prospectant des méthodes dérivées chez divers fournisseurs.
Seules les mesures de résistance carrée sans contact par méthode optique combinent les

avantages d’une mesure non destructive, rapide, hautement résolue sans limite en profondeur.

Pour ce qui est des défauts, aucun moyen de caractériser les défauts immédiatement
aprés implantation n’a été identifié. Nous avons toutefois qualifié un moyen non destructif et
quantitatif de mesurer la profondeur amorphisée par les implantations avec 1’ellipsométrie.
C’est une information importante car nous savons que la recristallisation se produisant
pendant le recuit d’activation laisse une bande de défauts résiduels en arriére de I’interface
amorphe-cristal. Nous avons ainsi un moyen de les localiser immédiatement apres

implantation.

Nous avons établi un protocole qui permet d’agglomérer les défauts induits par
I’implantation en boucles de dislocations grace a une recuit basse température (800°C pendant
quelques minutes). Leur taille et leur nombre sont représentatifs des caractéristiques des
défauts avant recuit et on peut ainsi comparer les échantillons entre eux. Nous avons

prospecté de nombreuses techniques qui n’ont montré aucune sensibilité a des différences de
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densité de boucles de dislocations. De plus, aucune d’elles ne permet d’obtenir a la fois leur
taille, leur densité et leur localisation en profondeur : il faut les combiner et les calibrer. La
microscopie électronique en transmission en mode champ sombre et faible faisceau est la

seule technique a pouvoir identifier, quantifier et localiser les défauts étendus sans étalonnage.
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CHAPITRE III :
INGENIERIE DES DEFAUTS

“Nous sommes loin de nous douter

des services que pourraient nous rendre nos défauts,
si nous savions les mettre en oeuvre.”

Sacha Guitry
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Nous avons vu en fin de chapitre I quels effets pouvaient avoir les défauts sur des
caractéristiques électriques clés des transistors. Nous devons donc trouver un moyen de
remédier a ces défauts ou a leurs effets. Pour cela nous nous sommes intéressés aux

différentes étapes du procédé :

e I'implantation qui va générer les défauts hors équilibre,

o les dépOts qui sont en contact direct avec les zones dopées et qui peuvent donc

interagir avec elles, en plus du bilan thermique qu’ils apportent,

e le recuit d’activation pendant lequel se produit 1’activation des dopants, la

diffusion et la réparation des défauts.

Nos expériences concernent aussi bien les dopants usuels de type n (arsenic et
phosphore) que le bore implanté sous forme de B” ou de BF,". Tous ces dopants sont présents
dans les deux types de composants : NMOS et PMOS. En effet, pour le NMOS, les dopants
de type n sont implantés dans les régions source-drain (SD) et leurs extensions (LDD pour
Lightly Doped Drain) et les dopants de types p sont implantés dans les poches. Pour le
PMOS, c’est I’inverse : les dopants de type p sont implantés dans les régions SD et LDD et
les dopants de type n, dans les poches. Donc contrdler la diffusion, ’activation et les défauts

générés par une espece servira aux deux types de composants.

L’arsenic est un ion lourd dont on contrdle facilement le profil implanté et qui diffuse
peu pendant le recuit d’activation. Toutefois, il provoque beaucoup de défauts lors de
I’implantation qui sont difficiles a annihiler lors du recuit. Le bore et le phosphore sont des
¢éléments plus légers qui provoquent moins de défauts lors de I’implantation mais dont la
diffusion est trés rapide. Les propriétés de 1’arsenic ont fait que son utilisation a été préférée
pendant longtemps a celle du phosphore. Désormais, les défauts d’implantation n’ont plus un
rang secondaire dans la détérioration des caractéristiques du transistor, le phosphore se
présente donc comme une alternative intéressante si on arrive a contréler sa diffusion. Pour le
PMOS, le probléme est différent car le bore est une espéce dont on ne peut pas se passer. En
effet, I’indium est également un dopant de type p mais la profondeur de son niveau accepteur,
sa faible solubilité¢ et le nombre important de défauts qu’il génére font qu’il ne peut étre
utilisé, dans le meilleur des cas, qu’en combinaison avec le bore. Nous devons donc toujours

trouver des moyens de réduire la diffusion du bore.
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I11.A) L’ implantation

Avant de nous intéresser au comportement des dopants dans le silicium, nous allons
déterminer les paramétres clés de I’implanteur qui vont jouer sur la génération des défauts.
Cette premiére phase nous aidera, a partir d’une problématique industrielle, & mettre en
évidence a quel point les défauts induits par implantation sont une source de fluctuation des

parametres électriques du composant.

I11.A.1) Parametres de I'implantation : le flux d’implantation

La compréhension de la génération des défauts en fonction des caractéristiques du
faisceau d’ions implantés est critique pour les technologies actuelles. En effet, nous avons vu
apparaitre le probléme dés la technologie 120 nm. Sur site, le parc d’implanteurs a fort
courant, destiné aux jonctions fines, était uniquement constitu¢ d’équipements
« multiplaques » implantant 13 plaques a la fois. Progressivement, des implanteurs
monoplaques ont été introduits car ils dépassent les capacités des implanteurs multiplaques

non seulement par leur productivité mais également par leur flexibilité.

I11.A.1.(a) Rappels du fonctionnement d’un implanteur et différences
entre I’implanteur multiplaque et monoplaque

Le parcours de I’ion de la source de I’'implanteur jusqu’a la tranche de silicium est

ponctué de phases d’accélération, de décélération et de tri. Tout cela sert a obtenir un faisceau

uniforme composé d’une espéce ionique unique avec une énergie unique et un courant le plus

fort possible. Nous allons décrire le parcours du faisceau ionique sur I’implanteur le plus

complexe : I’équipement monoplaque VIISta 80 HC de Varian (Figure 76).

1ere lentille de
décélération Aimant 3 70°

-

Tri en masse &

Aimant a 90°

——

Faisceau

=~ régulation du courant . ;“"J_;l, parallele en
Source 2&me lentille de i ruban
décélération -
Plaque

Figure 76 : Schéma du fonctionnement de I’implanteur monoplaque VIISta HC de Varian : différents
modules servent a extraire, accélérer, trier, décélérer et focaliser le faisceau d’ion.

Tout d’abord, la source ionise les especes, initialement sous forme gazeuse ou solide.

Les ions extraits sont immédiatement accélérés a une énergie supérieure a celle
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d’implantation pour améliorer le rendement de la source. Puis, un aimant courbé a 90° permet
de les trier en masse afin de n’obtenir qu’une seule espéce ionique. En effet, le rayon de
courbure de leur trajectoire dans le champ magnétique de I’aimant est défini par la relation

suivante :

ou C est une constante, B le champ magnétique, m la masse de 1’ion, V la tension appliquée et

g=n.e avec n la charge de I’ion et e la charge ¢lémentaire de 1’électron. On comprend donc

- . . . m
aisément que le rayon de courbure des ions dans I’aimant est proportionnel au terme |— .

al

Ainsi une espéce neutre ne sera pas influencée, les ions lourds ou peu chargés seront peu
déviés et les ions légers ou trop chargés seront fortement déviés. Placé apres cet aimant, un
diaphragme va permettre d’affiner le tri en masse et de garantir un courant constant au
faisceau. Ensuite, une premiére lentille permet de décélérer les ions avant leur entrée dans un
deuxiéme aimant courbé a 70°. Ce dernier a pour objectif principal de rendre le faisceau
uniforme et paralléle. Accessoirement, il permet un deuxiéme tri en masse, utile dans le cas
ou des especes ionique se seraient recombinées en espéce neutres: insensibles a la
décélération, elles atteindraient la plaque avec une énergie trop importante introduisant des
especes trop profondément. Ce phénoméne dramatique est appelé contamination énergétique.
A la sortie de I’aimant, une deuxiéme lentille de décélération permet un second ajustement de
I’énergie de I’ion. Le faisceau d’ion atteignant le silicium a une forme de ruban, uniforme et
parallele sur toute la largeur de la plaque et de quelques centimétres de hauteur. Le support de
la plaque va se déplacer de bas en haut devant le faisceau autant de fois que nécessaire pour

atteindre la dose désirée.

Les implanteurs multiplaques disponibles sur site sont des Quantum de Applied
Materials. Le courant pouvant étre extrait des implanteurs multiplaques est souvent plus
faible que pour les implanteurs monoplaques. Le parcours du faisceau est différent car cet
équipement ne posséde qu’un seul aimant, courbé a 90°, et une seule possibilité de
décélération. Les systémes de focalisation et d’uniformisation sont également différents car le
faisceau atteignant le silicium a une forme circulaire de moins de 10 cm de diamétre. De plus,
le faisceau n’est pas uniforme sur toute sa largeur : son profil est gaussien ce qui entraine
nécessairement une certaine divergence angulaire. La conséquence de cette divergence est une

jonction graduée en bord de motif illustrée en Figure 77. Les 13 plaques sont supportées sur
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une roue de 1,3 m de diamétre tournant devant le faisceau a 900 tours/min (Figure 78). Une
translation horizontale de la roue, en plus de sa rotation, permet d’implanter la totalité de la

surface de la plaque.

Faisceau paralléle Faisceau divergent

' l l l ‘ l l / f ;.-‘"‘ \"«" '
o

¥

Al 2 .
Jonction graduge

Figure 77 : Schéma montrant la différence entre une implantation avec un faisceau paralléle et un
faisceau divergent : la jonction est graduée en bord de motif dans le cas d’un faisceau divergent.

S'Q' Figure 78 : Schéma de la roue de I’équipement
‘ Quantum de Applied Materials sur laquelle sont
fiiw . placées les 13 plaques & implanter

111.A.1.(b) Problématique

Habituellement, lors de I’introduction d’un nouvel équipement, une fois les réglages
effectués, on s’assure que les profils obtenus aprés implantation sont identiques a ceux des
autres équipements. Le plus souvent un facteur correctif doit étre appliqué a la dose implantée
pour que les profils soient superposés. Ce facteur correctif n’est valable que pour une espéce
et sur une certaine gamme d’énergie. Aprés cet ajustement, on s’assure que les résistances des
implantations effectuées sur les différents équipements sont identiques aprés un traitement
thermique identique, ce qui est généralement le cas. Toutefois, pour certaines implantations,
la différence entre un implanteur monoplaque et un implanteur multiplaque dépasse cette
simple correction de dose. En effet, les résultats électriques sur la technologie 120 nm ont
montré des divergences sur les produits traités sur I’un ou 1’autre des €quipements qui ne
pouvaient pas étre expliquées par un simple écart de dose (voir Table IV). Des divergences du

méme type ont également été constatées sur les produits de la technologie 90 nm.

Nous avons effectué des essais sur plaques sans motifs pour comprendre les

phénoménes a I’origine de ces divergences.
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Table IV : Divergences de quelques parametres électriques sur produit 120 nm traité sur équipement
monoplaque ou multiplaque.

Parametre électrique Multiplagues Monoplague Différence
Résistance grille non siliciurée 115,1 /0 115,4 /0 Aucune
g +15 +18
- ) S 113,5 Q/0 113,5 Q/0
NMOS | Résistance zone active non siliciurée 108 108 Aucune
Courant source-drain (10*0,13 um 606,5 pA/um 596,9 pA/um
High Speed) 16,5 1136 # 10 pA/um
Résistance grille non siliciurée 3308 O/ 325,0 /) #6070
9 +32 +33 (= 2-3% dose)
- . S, 129,0 Q/1) 121,4 Q/1) #8 Q/]
PMOS | Résistance zone active non siliciurée +11 £08 (>> 10% dose)
Courant source-drain (10*0,13 um -284,7 pA/um -280,0 pA/pm
High Speed) +8,9 +87 # 5 pA/um

111.A.1.(c) Procédure expérimentale

Avant tout, les échantillons employés pour 1’étude ont été oxydés thermiquement
jusqu’a obtenir une couche de 31 A d’oxyde destinée a prévenir toute exodiffusion des
dopants pendant le recuit. Deux implantations successives ont été effectuées, a température
ambiante, pour reproduire les implantations source-drain du produit 120 nm. La premiére
implantation est du BF, a 15 keV et 3,6.10"° at/cm2 C’est sur cette implantation que nous
avons réalisé plusieurs essais. La deuxiéme implantation est identique sur tous les
échantillons. Elle consiste en du bore sous forme de B* implanté a 13 keV et 6.10" at/cm?,
réalisée sur un implanteur monoplaque. Enfin, les essais ont ét¢ doublés pour que chacun
puisse étre recuit soit avec un recuit de type spike a 1113°C, soit avec un recuit en four a
800°C pendant 10 min. Le recuit de type spike est utilisé pour simuler 1’étape de recuit
d’activation standard du produit 120 nm. II consiste en un pic de température dont les rampes
de montée et de descente en température sont trés abruptes (150°C/s et 90°C/s
respectivement). Le second sert a agglomérer les défauts induits par implantation afin de

simplifier leur caractérisation.

L’implantation de BF, a été réalisée soit en utilisant le faisceau ponctuel de
I’implanteur multiplaque dans son mode standard (éch. 1), soit en utilisant le faisceau en
ruban de I’implanteur monoplaque. Pour ce dernier, nous avons représent¢ 1’énergie du
faisceau tout au long de son parcours pour les différents échantillons sur la Figure 79. Pour
I’échantillon 2, nous avons utilisé le mode standard ou les ions sont accélérés entre la source
et I’aimant a 90°, par 1’application d’un potentiel de 8 kV, maintenus a cette énergie dans les
deux aimants, puis décélérés entre I’aimant a 70° et la plaque. Puis nous avons modifié les
paramétres du mode de transport ou la valeur du courant. Pour I’échantillon 3, le potentiel

utilisé pour accélérer le faisceau est cette fois de 12 kV. Les échantillons 5 et 6 utilisent les
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mémes réglages de décélération que les échantillons 2 et 3 respectivement, mais avec un
courant 10 fois plus faible. Enfin, le faisceau de I’échantillon 4 est accéléré entre la source et
I’aimant a 90° par I’application d’un potentiel de 12 kV, puis décéléré entre les deux aimants.
Le faisceau conserve ensuite son énergie jusqu’a la plaque. La valeur maximale de courant
que nous ayons pu obtenir dans ce mode est intermédiaire par rapport aux précédents
échantillons. Le faisceau a été volontairement expansé pour reproduire la divergence du

faisceau ponctuel. Les différents essais sont décrits dans la Table V.

30 - O Echantillons 2 & 5
| Aimant | " pimant | —C—Echantillons 3 & 6
-~ [ agoe | a70° | @ Echantillon 4
'-;, ;
- I
=t i |
. 2 [ 1
: ; :
& ; . ,
=] 1 1
- X !
2 20 1 : !
9 1 1
g [ .
frr I I
{ 1 I
1 1
/ R
15@ : : E
" 1érelentille 2eme  Plaque
Sows de décélération lentille

de décélération
Figure 79 : Energie du faisceau ionique tout au long de son parcours dans I’implanteur (de la source a
la plaque) pour les différents essais.

Pour pouvoir comparer les différentes implantations entre elles, nous avons calculé le
flux d’implantation J qui rend compte de la maniére dont la plaque percoit globalement le
faisceau. En effet, le courant du faisceau ponctuel dans son mode standard est de 9 mA, ce qui
est sensiblement identique aux 10,5 mA du faisceau ruban dans son mode standard. Toutefois,
le faisceau ponctuel est plus dense, du fait de sa géométrie, mais reste beaucoup moins de
temps sur un méme point, du fait de la vitesse de rotation de la roue sur laquelle la plaque est

disposée. Le flux d’implantation permet de tenir compte macroscopiquement de ces

différences majeures. Il s’exprime sous la forme : J = tQ
XN

avec Q la dose implantée (ion/cm?), t la durée de 1I’implantation (s) et n le nombre de plaques
implantées (pour 1’équipement multiplaque n = 13 et pour le monoplaque n = 1). Les valeurs

de J pour chaque échantillon sont relevées dans la Table V.

L’épaisseur de la couche amorphisée par I’implantation est mesurée par ellipsométrie.
Aprés le recuit en four, les défauts sont analysés sur une coupe transversale par MET.

L’activation du bore apres recuit spike est caractérisée par la méthode 4 pointes et 1’analyse
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SIMS (Secondary Ion Mass Spectroscopy) est utilisée pour étudier la distribution et la

ségrégation des dopants.

Table V : Paramétres de I'implantation de BF, & 15 keV et 3,6.10" at/cm? pour les différents échantillons.

Type Mode de Courant . Flux d’implantation .
d’imp)llsnteur transport (mA) Durée (s) (ion/cmzlps/plaque) el
Multiplaque Standard 9 1480 0,02.10"° 1
Standard : 13
Décélération (8kV) 105 60 6.10 Z
Monoplague Décélération (12kV) 13,4 70 5,14.10" 3
Drift expansé 5,05 220 1,64.10" 4
Décélération (8kV) 1,27 540 0,67.10% 5
Décélération (12kV) 1,3 540 0,67.10% 6
111.A.1.(d) Résultats
Table VI : Récapitulatif des résultats.
Epaisseur . NO”.“bre de Rs aprés
Mode de J - dislocations par pm -
Ech. . amorphisée L spike
transport (ion/cm2/s/plaque) de long estimé sur
(nm) «/0)
les coupes MET
1 Standard 0,02.10" 30,3 + 0,02 30 107 +£2
p | e (EY) s 6.10% 32,5 + 0,03 5 99 +2
standard
3 Décélération (12kV) 5,14.10"° 32,7+ 0,02 5 99 +1,8
4 Drift expansé 1,64.10% 31,9 + 0,03 10 101+ 2
5 Décélération (8kV) 0,67.10%° 31,1+ 0,02 20 103 + 2,2
6 Décélération (12kV) 0,67.10"° 31,2 + 0,02 20 104 + 2,1

Ellipsométrie

L’ellipsométrie a été utilisée pour estimer la profondeur amorphisée par les
implantations par ajustement des spectres expérimentaux aux spectres théoriques d’un
empilement oxyde/Si amorphe/Si cristallin. Les épaisseurs de I’oxyde et du silicium amorphe
sont optimisées pour atteindre le meilleur ajustement entre les spectres expérimentaux et
théoriques, simulés en gardant constantes les propriétés optiques des différents matériaux. Les
valeurs des épaisseurs mesurées aprés la deuxiéme implantation sont données dans la Table

VI et sont représentées en fonction de J sur la Figure 80.

Les résultats montrent que 1’épaisseur amorphisée augmente quand le flux
d’implantation augmente. Le mode de transport, et surtout le mode de décélération,

n’influencent pas significativement 1’épaisseur amorphisée.
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Figure 80 : Corrélation entre I’épaisseur
amorphisée aprés les deux implantations
31 - 8 (mesurée par ellipsométrie) et le flux
d’implantation.
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MET (vues en coupe)

Apres le recuit a 800°C pendant 10 min, les défauts ponctuels ont pris la forme de
boucles de dislocations. Les images des coupes observées par MET sont représentées en
Figure 81. Le compte des dislocations est exprimé en nombre de dislocations par pm de long
dans la Table VI et représenté en fonction de J sur la Figure 82. Méme si ce nombre dépend
de I’épaisseur de la lamelle observée, les coupes ont toutes été préparées de la méme maniére

par FIB en ciblant une épaisseur de 150 nm, donc les valeurs sont comparables.

30 nm & 40 nm

41 nm

an m

(b) (©) (d)
Figure 81 : Images des coupes observées par MET a) de I’échantillon 1, b) de I’échantillon 2 ou 3, c) de
I’échantillon 4 et d) de I’échantillon 5 ou 6.

Figure 82 : Corrélation entre le nombre de
dislocations/um de long (mesurée sur les coupes MET)
* et le flux d’implantation.
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On observe que le nombre de dislocations/um de long diminue quand le flux

d’implantation augmente. Aucun élément ne nous permet de faire la distinction entre les
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clichés des échantillons 2 et 3 ou 5 et 6 différant uniquement par le mode de décélération du

faisceau (non montr¢).

SIMS

Les profils aprés implantation sont identiques (non montrés). Les profils de bore et de
fluor apres le recuit spike sont représentés en Figure 83. On observe la méme profondeur de
diffusion pour tous les profils de bore. Toutefois, deux pics se distinguent pour le bore et pour
le fluor. Le premier, localisé a environ 20 nm de la surface du silicium, correspond a la
profondeur du Rp de I’implantation de bore implanté sous forme de BF,. Le second, a environ

33 nm de la surface, correspond a la ségrégation sur les défauts de fin de parcours (EOR) de

I’implantation en question. Ceci est en accord avec les résultats de Ohno et al [67].

—e— Ech. 1 (multiplaques)

A—Ech. 2

—¥—Ech. 3

10%4 O  Ech.4
<—Ech. 5

.6

100

Figure 83 : Profils du
bore et du fluor dans le
silicium aprés recuit spike
analysés par SIMS.
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Profondeur (nm)
Résistance carrée
Les valeurs de résistance carrée mesurées par la méthode 4 pointes sont récapitulées en
Table VI. On observe a nouveau une corrélation avec le flux d’implantation comme le montre
la Figure 84 : plus le flux d’implantation est important, plus la résistance carrée est faible
(donc I’activation élevée). Il est intéressant de retrouver le méme écart de 8 Q/[1 constaté sur
composant (résistance des zones actives non siliciurées du PMOS dans la Table V) entre les

implantations standard réalisées sur les implanteurs multiplaque et monoplaque (éch. 1 et 2

dans la Table VI).
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110-
T 1051 %
K Figure 84 : Corrélation entre la résistance
5 carrée (mesurée par méthode 4 pointes) et le
= 1001 % flux d’implantation.
24
95 11 I12 Il I14
10 10 10" 10

J (ion/cm’/s/plague)

I11.A.1.(e) Discussion

Nous avons constaté que la couche amorphe est influencée par le flux d’implantation.
En effet, un flux plus faible accorde un temps plus long pour les recombinaisons des paires de
Frenkel avant la collision suivante. On obtient alors une couche amorphe plus fine [68].
Toutefois, la profondeur d’implantation des dopants ne dépend pas du flux d’implantation et
donc la sursaturation d’interstitiels décrite par le modele des interstitiels en excés est a la
méme position quelque soit le flux. Cela signifie que les défauts en arriere de I’interface
amorphe/cristal sont plus nombreux avec un faible flux d’implantation. Ceci est clairement
révélé par le recuit en four a 800°C (Figure 81): le nombre de boucles de dislocation observé

sur les coupes diminue quand la valeur du flux augmente (Figure 82, Table VI).

Apres le recuit d’activation, la concentration de bore et de fluor ségrégée sur les défauts
EOR augmente avec la quantité de défauts résiduels, donc avec le flux, comme le montrent les
Figures 85 et 86. Les profils des échantillons 2 et 3 ou 5 et 6, différant uniquement par le

mode de décélération, sont similaires.

—e— Ech. 1 (multiplaques)
A— Ech.
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Figure 85 : Agrandissement de la
Figure 83 montrant uniquement les
pics de ségrégation des profils de bore
et de fluor au Rp de I’implantation de
BF, (# 20 nm) et aux défauts EOR (#
33 nm).
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Figure 86 : Corrélation entre le flux et la concentration
- des pics de ségrégation du bore au Rp de I’'implantation
de BF, et aux défauts EOR. La somme des concentrations

de chaque pic est également représentée.
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L’activation des implantations est plus faible pour un flux d’implantation faible. Ceci

doit étre da au fait que la quantité de bore piégée par les défauts de fin de parcours est inactive

contrairement a celle qui reste au Rp de I’implantation de BF-.

I11.A.1.(f) Conclusion

Nous avons étudié les implantations induites par deux types de faisceau ioniques en
terme de défauts, de diffusion et d’activation des dopants. Les résultats montrent que le flux
d’implantation est un paramétre important pour comprendre le comportement physique des
défauts et des dopants. A faible flux d’implantation, les paires de Frenkel générées ont plus de
temps pour se recombiner entre les collisions, réduisant ainsi la profondeur de
I’amorphisation. Cependant, le parcours projeté de I’implantation est identique quel que soit
le flux d’implantation. Par conséquence, le nombre d’interstitiels en arriére de 1’interface
amorphe/cristal est plus élevé pour un flux plus faible. Pendant le recuit d’activation, les
interstitiels s’agglomérent, piégeant et désactivant le bore. L’activation est donc plus faible

pour un flux d’implantation plus faible.

Ces défauts générés pendant I’implantation peuvent a eux seuls provoquer des
fluctuations des parametres €lectriques tels que la résistance et la tension seuil. Pour apparier
les deux types d’équipement il faudrait donc avoir le méme flux d’implantation, or celui de
I’équipement multiplaque est déja & son maximum. Il faudrait donc baisser celui de
I’implanteur monoplaque, ce qui diminuerait trop fortement sa productivité. La solution

appliquée est de dédier un type d’équipement a une implantation donnée.

Pour ce qui est de la divergence du faisceau ponctuel de I’implanteur multiplaque, on a
pu apparier les équipements en inclinant I’implantation de 3° avec I’implanteur monoplaque

[69].
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Nous allons, a présent, nous intéresser au comportement des dopants dans le
silicium.

Un moyen de répondre aux spécifications dimensionnelles des jonctions (fines et
abruptes) tout en implantant de fortes quantités de dopants est d’utiliser la co-implantation
d’espéces non dopantes en plus des dopants usuels, notamment pour les espéces légeres telles
que le bore ou le phosphore. Le souci de controler la diffusion est ancien pour le bore, mais
relativement récent pour les dopants de type n a cause de I’introduction du phosphore en

combinaison avec 1’arsenic.

Nous commencerons par le cas du bore dont la littérature exhaustive nous a orientée
vers le choix du carbone parmi les autres espéces neutres possibles. Par des expériences, nous
confirmerons que la co-implantation du carbone, aprés pré-amorphisation, réduit efficacement
la diffusion du bore. Néanmoins, nous irons plus loin en optimisant les conditions
d’implantation du carbone pour maximiser ses effets, d’abord sur plaques sans motifs, puis
sur composants pour trouver un compromis entre le gain en performances et les fuites

engendrées (inconvénient majeur du carbone).

Le mécanisme de diffusion du phosphore étant similaire a celui du bore (mécanisme de
diffusion par paire dopant-interstitiel), nous optimiserons la co-implantation du carbone apres
pré-amorphisation pour réduire la diffusion du phosphore et améliorer les performances du
NMOS. Mais, avant, nous introduirons 1’intérét d’implanter du phosphore en combinaison

avec I’arsenic en terme de diffusion et de défauts induits.

I11.A.2) Le dopant usuel de type p (B)

Nous allons tout d’abord discuter les différentes possibilités d’espéces a co-implanter
pour expliquer les raisons qui nous ont poussées a poursuivre avec le carbone plutét qu’avec
le fluor et 1I’azote. Puis nous développerons les travaux sur la co-implantation du carbone pour
réduire la diffusion du bore. En effet, son intégration est devenue indispensable a partir de la
technologie 45 nm, mais les conditions d’implantation doivent étre optimisées pour
maximiser son efficacité sans introduire des fuites de courant trop importantes (le carbone

introduit un niveau profond dans la bande interdite du silicium).

I11.A.2.(a) Le choix du carbone parmi les autres espéeces

Les candidats sont des espéces électriquement inactives. Des espeéces légeres, d’une

part, sont connues pour réduire la diffusion du bore et nous allons détailler les propriétés de
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chaque espéce : le fluor, 1’azote et le carbone. D’autre part, des espéces plus lourdes peuvent

étre utilisées pour préamorphiser le matériau : le silicium, le germanium et le xenon.

L’azote peut étre utilisé pour réduire la diffusion de I’arsenic [70, 71, 72] et du bore
[70, 73, 74]. Bien que le mécanisme a 1’origine de cette réduction de la diffusion ne soit pas
encore clair, ces auteurs montrent un effet sur les défauts induits par implantation que ce soit
par observation MET ou électrique. En effet, Kuroi et al [71] voient les défauts générés par
une implantation d’arsenic se rapprocher de la surface en présence d’azote. Une diminution de
la fuite surfacique des transistors (et pas de celle périphérique) est également constatée, donc
c’est bien la fuite de jonction, et non pas celle en bord de tranchée isolante, qui est réduite. De
plus, ’azote aurait un effet positif sur le siliciure de nickel. En effet, 1’état de surface est
amélioré par la présence d’azote qui empéche 1’oxydation du silicium [75]. La phase NiSi est
stabilisée et la formation de NiSiy (trés résistive) est retardée [70]. L’azote diffuse trés
rapidement pendant les recuits et a tendance a ségréger a I’interface Si/SiO, [74]. Cette
propriété est associée a une diminution de I’influence des porteurs chauds responsables du
vieillissement prématuré de 1’oxyde de grille [71, 72]. L azote a toutefois I’inconvénient de
diminuer I’activation des dopants de type P (B et In) [76]. Cette perte d’activation peut étre
attribuée au fait que I’azote est stable en site substitutionnel. Il peut donc s’activer (c’est un
¢lément de la colonne V, donc dopant de type n) et occuper des sites a la place du dopant a
activer ou former des agrégats inactifs [76]. Des essais sur produit 65 nm, réalisés dans la
période de nos travaux’, ont montré que ’azote avait un effet bénéfique sur le NMOS
lorsqu’il est implanté au niveau des poches ou plus profondément. L’effet touche non
seulement les poches en réduisant la diffusion du bore, mais surtout 1’oxyde de grille car
I’azote diffuse rapidement dans le silicium du substrat et dans le polysilicium de la grille
renforgant ainsi la nitruration de la grille (réduction des fuites a travers 1’oxyde de grille). 11
augmente également 1’activation des dopants de type N dans la grille (réduction de la
déplétion de grille). Pour le PMOS, ’azote implanté au niveau des extensions améliore les
effets de canaux courts et réduit les fuites de jonction. Par contre, il réduit les performances

du transistor. On n’a pas observé d’effet de 1’azote sur la siliciuration.

Le fluor peut également réduire la diffusion de I’arsenic [77], du bore [78, 79, 80, 81,
82] et du phosphore [83]. Le mécanisme n’est pas encore élucidé. Toutefois, il semblerait

qu’un optimum d’efficacité serait atteint pour un rapport entre les énergies d’implantation

% Julien Singer « Caractérisation et optimisation de jonctions minces pour la technologie 65 nm et en deca »
rapport de stage confidentiel, STMicroelectronics (2005)
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E fluor

=12 [81, 82]. D’un point de vue pratique, le fluor est une espéce aisée a mettre en

bore
ccuvre puisque le BF; gazeux est la source standard pour I’implantation du bore.
L’inconvénient du fluor est de désactiver le bore [80, 84]. De plus, le fluor augmente la
pénétration du bore dans I’oxyde de grille. Des essais sur produit 65 nm, réalisés dans la
période de nos travaux®, ont montré que, sur le NMOS, le fluor permet d’améliorer les effets
de canaux courts en réduisant la diffusion du bore s’il est placé plus profondément que la
poche. Toutefois, il introduit une 1égére baisse des performances a cause d’un courant de fuite
plus élevé et d’une résistance plus élevée de la grille. Pour le PMOS, le fluor implanté au
niveau des extensions dégrade les effets de canaux courts, car il augmente la pénétration du
bore dans I’oxyde de grille et lui permet de le traverser pour diffuser depuis la grille dans le

canal.

Le carbone a été étudié pour sa capacité a piéger les impuretés métalliques [85]. 11 a
également la propriété de piéger les interstitiels de silicium responsables de la diffusion du
bore [86, 87, 88], du phosphore [89, 90] et dans une moindre mesure de I’arsenic. Il n’est
efficace qu’en site substitutionnel, ce qui peut étre réalisé soit par épitaxie (utilisé pour le
transistor bipolaire), soit par pré-amorphisation/recristallisation [88]. L’espéce utilisée pour la
pré-amorphisation est indifférente [88]. Il a été montré qu’aprés une pré-amorphisation, le
carbone est plus efficace que le fluor pour réduire la diffusion du bore [91]. De plus, il a une
action sur 1’évolution des défauts étendus, car il va capturer les interstitiels pendant les
échanges entre défauts impliqués dans le mécanisme de maturation d’Ostwald [92, 93]. Il va
donc ralentir leur croissance. Le carbone augmente également I’activation de I’indium en
formant des paires In-C de niveau accepteur moins profond que celui de I’indium seul [94].
L’inconvénient majeur du carbone est d’introduire un niveau profond dans la bande interdite a
Porigine de fuites de courant [95, 96, 97, 98]. 1l a également été montré que le carbone

pouvait désactiver le bore [99, 100].

Le germanium est utilisé pour sa masse qui en fait un bon destructeur de réseau
cristallin. La pré-amorphisation permet de réduire la canalisation des espéces implantées et
permet également une augmentation de 1’activation de certains dopants comme 1’indium et le
bore [101]. Le placement de I’interface amorphe/cristal déterminera la position des défauts

résiduels. S’ils se trouvent dans la zone déplétée, le niveau de fuite peut étre dramatique.

3 ibidem
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D’autres espéces peuvent étre utilisées pour la préamorphisation, telles que le silicium ou le

xenon. Toutefois, ces especes génerent un trop grand nombre de défauts résiduels.

Pour résumer, toutes ces especes peuvent réduire la diffusion de certains dopants, mais
ont des inconvénients. Il est donc nécessaire d’optimiser les conditions d’implantation pour
maximiser leurs effets bénéfiques et minimiser leurs effets néfastes. Notre choix s’est porté
sur la combinaison pré-amophisation avec du germanium suivi de I’implantation de carbone,
qui montre le plus de potentiel pour réduire la diffusion des dopants qui nous posent
probléme : le bore et le phosphore. Pour optimiser les conditions d’implantation, il est
nécessaire de comprendre les mécanismes impliqués dans la diffusion de chaque espéce et

I’action des espéces co-implantées sur cette diffusion.

111.A.2.(b) Optimisation de la co-implantation Ge + C pour réduire la
diffusion du bore

Ces expériences, sur plaques sans motif, ont pour but d’optimiser les conditions

d’implantation du carbone, toutes conditions égales par ailleurs, pour maximiser la réduction

de la diffusion du bore. Nous avons donc fait varier I’énergie ou la dose de carbone et

comparé les profils de bore apres recuit.

Procédure expérimentale

Sur des plaques sans motifs, on pré-amorphise tout d’abord le substrat jusqu’a une
profondeur d’environ 30 nm avec du germanium 15 keV, 4.10" at/em? (PAI pour
PreAmorphization Implantation). Nous rappelons que cette préamorphisation est nécessaire
pour placer le carbone en site substitutionnel aux premiers instants du recuit d’activation. En

effet, le carbone n’est pas efficace en site interstitiel.

On réalise ensuite 1’implantation de carbone avant celle du dopant. Trois énergies
d’implantation ont été choisies pour le carbone afin de situer son Rp a la méme profondeur
que celui du dopant (1 keV), a la profondeur des défauts EOR (8 keV) ou entre ces deux
emplacements (5 keV) comme le montre la Figure 87. En réalité, 1’écart type du profil
implanté de carbone est tel que les implantations réalisées a 5 et 8 keV vont agir sur ces trois
régions. Toutefois, I’effet sera accentu¢ sur la zone ciblée. Pour chaque énergie
d’implantation, deux doses sont testées : 2.10" at/cm? (identique au dopant) ou 5.10'* at/cm?.
Il est a noter que I’implantation du carbone a 2.10'" at/cm? aux énergies de 5 et 8 keV

repousse la profondeur de I’amorphisation de 3 et 8 nm respectivement.
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Le bore, implanté a 1 keV et 2.10" at/cm?, est totalement inclus dans la zone

amorphisée.

avec avec
C1lkeV C 8kev —=— B lkeV 2.10at/cm’
v C 1keV 2.10"at/cm’
—a— C 5keV 2.10"at/cm®  — i i i
—e—C 8keV 2.10%atcm? Figure 87 : Simulation des profils
interface a/c implantés des impuretés avec le
logiciel SRIM2003. La position de
I’interface amorphe cristal (a/c) est
également représentée dans les deux
cas  extrémes. L’énergie  de
I’implantation de carbone le localise
soit superposé au bore, soit aux
défauts EOR, soit entre les deux.
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o
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Enfin, le recuit d’activation final est de type spike a 1055°C ou 1080°C en atmosphére
contenant 95% d’azote et 5% d’oxygeéne. Une étape de stabilisation a 450°C pendant 20 s

précede le pic de température.

On a utilisé I’analyse SIMS pour mesurer les profils des différentes impuretés et un

outil de mesure sans-contact pour mesurer la résistance carrée des échantillons.

Résultats
SIMS

Tout d’abord, nous allons étudier les profils de bore sans carbone (Figure 88). Implanté

seul, le profil du bore aprés recuit présente deux zones caractéristiques :

e Proche de la surface, le bore a une concentration supérieure a la limite de solubilité
et se trouve donc sous forme de précipités ou de complexes. Il est immobile, inactif
et va servir de réservoir de bore lors de la diffusion.

e Plus en profondeur, le bore a diffusé rapidement.

Lorsque le silicium a été amorphisé avec du germanium avant I’implantation de bore on
constate deux différences majeures sur les profils : le pic de surface est moins étalé et la
diffusion en profondeur est plus importante. En effet, on a déplacé la source d’interstitiels
responsables de la diffusion du bore qui se situe a proximité du pic implanté dans le cas du
bore implanté dans le silicium cristallin, d’ou une accélération de la diffusion dans cette zone.
Dans le cas ou le silicium a été préamorphisé, la source d’interstitiels se situe en arriére de

I’interface amorphe cristal initiale d’ou une accélération en volume.
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Figure 88 : Influence de la pré-amorphisation sur les profils de bore implanté & 1keV 2.10% at/cm? aprés
recuit a 1055°C.

La Figure 89.a illustre I’effet de la localisation du carbone implanté a une dose de
2.10" at/cm? (aprés pré-amorphisation) sur les profils de bore aprés recuit a 1080°C. Tout
d’abord, nous observons sur tous les profils un pic de surface. Il est attribué au bore précipité
car au-dessus de la limite de solubilité. Il est immobile et sert de réservoir pour alimenter la
diffusion du bore. Le point d’inflexion entre le pic de surface et le plateau de la diffusion
accélérée du bore est situé a la limite de solubilité qui est d’environ 2.10%° at/cm® aux

températures de recuit utilisées.

La présence de carbone réduit notablement la diffusion du bore. L’énergie
d’implantation du carbone n’a pas une influence linéaire sur la profondeur de jonction : des
trois énergies d’implantations du carbone, c’est I’énergie intermédiaire qui fournit la jonction
la plus fine. Nous constatons des concentrations trés variables au point d’inflexion apres le pic

de surface selon I’énergie d’implantation du carbone.

——PAI +B @ PAl+C 1k 2.10° + B
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Figure 89 : Influence de I’énergie d’implantation du carbone 2.10% at/cm? sur les profils du bore 1keV 2.10% at/cm?
apres recuit a 1080°C a) du bore et b) profils de carbone correspondant.
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Les profils de carbone correspondants sont montrés sur la Figure 89.b. Le carbone
implanté a 1 keV apres recuit reste quasiment complétement inclus dans les 25 premiers nm.
Les deux énergies plus élevées donnent des profils plus étalés. Le pic de ségrégation le plus

profond correspond a la ségrégation aux défauts EOR.

Quand la dose de carbone est de 5.10" at/cm? (Figure 90.a), les trois énergies
d’implantation conduisent a des profils de bore quasiment identiques. On note toutefois un pic
de ségrégation aux défauts EOR pour les profils co-implantés avec le carbone a 5 keV et a 8
keV. Ce pic est inexistant quand du carbone a 1 keV est co-implanté. Les profils de carbone
correspondants sont représentés en Figure 90.b. Le carbone implanté a 1 keV est toujours

situé tres en surface. Les profils plus profonds ont, cette fois, un seul pic de ségrégation aux

défauts EOR.
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Figure 90 : Influence de I’énergie d’implantation du carbone 5.10™ at/cm? sur les profils aprés recuit & 1080°C a)

du bore et b) profils de carbone correspondants.

La Figure 91 montre I’influence de 1’énergie du carbone co-implanté a 5.10' at/cm?
sur les profils de bore aprés un recuit a 1055°C. IIs peuvent étre comparés a la Figure 90.a ou

le recuit est effectué a 1080°C. Les remarques sont identiques.

La Figure 92 montre 1’effet de la dose de carbone co-implanté a 8 keV sur les profils
de bore apres recuit a 1055°C. La profondeur de jonction est fortement réduite avec une dose
de 2.10" at/cm? de carbone. Les deux profils co-implantés montrent un pic de ségrégation aux

défauts EOR, contrairement aux profils de bore sans carbone.
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Figure 91 : Effet de I’énergie du carbone implanté & Figure 92 : Effet de la dose du carbone implanté a
5.10" at/cm? sur les profils de bore recuit & 1055°C. 8keV sur les profils de bore recuit a 1055°C.

En comparant les profils de référence sans carbone (Figure 91 ou 92), on remarque
qu’avec ou sans pré-amorphisation, les profondeurs de jonctions sont comparables. Toutefois,
le pic de surface est plus étalé sans pré-armophisation, témoignant d’une accélération de la
diffusion au voisinage du Rp du bore. En profondeur, par contre, 1’épaulement est plus
profond avec pré-amorphisation, ce qui témoigne d’une accélération de la diffusion du bore

plus prononcée en volume.

Résistance carrée

La Figure 93 regroupe, en un seul graphique, toutes les valeurs de résistance carrée
mesurées dans cette étude (avec ou sans les diverses implantations de carbone) en fonction de
la profondeur de jonction mesurée sur les profils de bore a une concentration de 3.10" at/cm?.
Nous avons également représenté les valeurs théoriques pour des isoconcentrations

d’impuretés actives de type p. Pour ces calculs, les profils sont considérés rectangulaires.

En raisonnant par rapport aux courbes d’isoconcentration de dopants actifs théoriques,
nous pouvons distinguer trois familles de points. Tout d’abord, ceux qui suivent de prés
I’isoconcentration 1.10% at/cm? : I’essai avec le bore seul et 1’essai avec le carbone implanté a
1 keV. Puis, ceux qui suivent une isoconcentration dont la valeur est entre 1.10% et 2.10%
at/cm® : les essais sans carbone mais avec pré-amorphisation, ou avec une faible dose de
carbone. Nous soulignons que la pré-amorphisation a pour effet d’améliorer 1’activation du
bore sans modifier la profondeur de jonction, comme nous pouvons le voir sur les essais
recuits & 1055°C. Enfin, ceux qui suivent de prés 1’isoconcentration 2.10% at/cm? : les essais

avec le carbone 2.10"° at/cm? & 5 ou 8 keV.
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Discussion

Les résultats montrent clairement que le carbone est efficace pour réduire la diffusion
du bore. Une certaine dose doit étre employée puisque les effets du carbone implanté a 5.10™
at/cm? sont faibles. A forte dose (2.10" at/cm?), des trois énergies utilisées pour nos
expériences plagant le carbone a différents endroits stratégiques, c’est celle qui place le
carbone entre le Rp du bore et les défauts EOR qui est la plus efficace. A cette position, le
carbone bloque le flux d’interstitiels émanant des défauts EOR qui ne peut donc pas atteindre

les atomes de bore implantés en surface.

Pour confirmer le lien étroit entre la quantité de carbone dans cette zone et la
profondeur de jonction, nous avons calculé, a partir des profils analysés par SIMS, la quantité
de carbone contenue dans différentes zones. Pour chaque essai, nous avons donc intégré le
profil de carbone pour en extraire la dose contenue soit en arriere de I’interface
amorphe/cristal initiale, soit au niveau du pic de surface du bore, soit entre les deux. Un

exemple est montré sur la Figure 94.
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Les Figures 95 et 96 représentent, pour chaque zone, les doses de carbone calculées en
fonction de la profondeur de jonction mesurée a 3.10" at/cm?®, aprés recuit a 1080°C ou
1055°C. Les profondeurs de jonction pour les échantillons de référence sans carbone sont
également représentées. Nous n’observons pas de corrélation entre la dose de carbone et la
profondeur de jonction pour les zones 1 et 3 (Figures 95 et 96.b) puisque, a température fixée,
des doses de carbone similaires conduisent a des profondeurs de jonctions trés différentes, et
inversement. Seul le carbone contenu dans la zone 2 est corrélé a la profondeur de jonction.
Ceci signifie que plus on place de carbone entre les défauts EOR et le pic de surface, plus on
réduit la profondeur de jonction. Le carbone contenu dans la zone 3 n’est pas en site
substitutionnel mais aggloméré dans les défauts EOR, ce qui ne suffit pas a bloquer les

interstitiels en exces.

10"

~ =)

§ 0

B o [} ®

v 107 5 o) l

8 Figure 95 : Corrélation entre la dose de carbone de

g la zone 1 (pic de bore) et la profondeur de jonction

2 10" mesurée & 3.10" at/cm? sur les profils de bore.

g 7 m  Recuita 1080°C

© Recuit a 1055°C
Pas de C - i (@) .
20 40 60
Xja 3.10" at/em® (nm)

1015_ O. - “‘E 10%4 ° -
O o ]
5 f B ® o
& 14 ] [«5] 14 ]
~ 10 4 c 1073
g o ] 8
g g
] [} -
(8]
% 1013_ ; 1013_
@ L . 8 L .
§ 7 m  Recuit a 1080°C o 7 B Recuit a 1080°C

O Recuit a 1055°C © Recuit a 1055°C
Pas de C - i @) B PasdeC - i (@) -
20 40 60 20 40 60
Xj a 3.10*° at/cm® (nm) Xj a 3.10" at/cm® (nm)
(@) (b)

Figure 96 : Corrélation entre la dose de carbone et la profondeur de jonction mesurée & 3.10*at/cm? sur les profils
de bore : (a) dans la zone 2 (flux d’interstitiels) (b) dans la zone 3 (défauts EOR)

En outre, le carbone a un effet sur la ségrégation du bore. Nous avons relevé un pic de

ségrégation du bore aux défauts EOR uniquement en présence de carbone (Figures 90.a, 91 et

92). Kimerling et al [102] ont identifié une paire B;Cs issue de la réaction C; + Bs — BiCs
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qui peut expliquer ce phénoméne. Ceci pourrait également expliquer 1’immobilisation et la

diminution de I’activation du bore en présence de carbone implanté a 1 keV et 2.10"° at/cm?.

Ces essais sur plaques sans motifs nous ont permis d’optimiser les conditions
d’implantations du carbone pour maximiser son effet sur la réduction de la diffusion du bore
et de comprendre les mécanismes impliqués. L’inconvénient du carbone est d’introduire un
niveau profond dans la bande interdite du silicium a ’origine de fuites de courant. Le seul
moyen de déterminer si les fuites générées par I’implantation du carbone sont acceptables ou
rédhibitoires est de faire des essais sur produit. De plus, nous pourrons évaluer si les gains

obtenus sur la diffusion améliorent de maniére globale le fonctionnement du transistor.

I11.A.2.(c) Intégration de la co-implantation Ge+ C pour les source-
drain du PMOS
Nous avons appliqué les meilleures conditions parmi les précédentes sur produit de la

technologie 45 nm.

Procédure expérimentale
Le procédé¢ de fabrication est le procédé standard de la technologie 45 nm dans lequel
on a modifi¢ les implantations SD. Les implantations standard successives sont du bore 6 keV

42.10" at/em? et du bore 2,5 keV a 1,5.10" at/cm>.

Pour évaluer les effets des modulations de dose de I’implantation de bore sur les
parameétres électriques, quelques essais ont été réalisés sans carbone avec des doses de
1,5.10", 3.10" et 5.10" at/cm?. La premiére implantation de bore n’a pas été modifiée. Ces

essais servent de référence pour les essais avec le carbone.

La co-implantation a été insérée entre les deux implantations de bore, la premiére étant
conservée a 6 keV et 2.10" at/cm2 On amorphise le silicium avec du germanium. Puisque
I’énergie de la deuxiéme implantation de bore est plus élevée que pour nos essais sans motifs,
nous avons augmenté 1’énergie et la dose du germanium a 20 keV et 1.10" at/cm?. La
profondeur d’amorphisation est estimée a environ 40 nm. Puis le carbone est implanté a 5 ou
8 keV, et 2.10" ou 5.10" at/cm?. Les deux énergies d’implantations localisent donc le
carbone entre les défauts EOR et le profil de bore, et on pourra évaluer les effets des
modulations d’énergie et de dose. Enfin le bore 2,5 keV est implanté soit a 1,5.1015 at/cm?,

soit 2 5.10" at/ecm?.
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Le recuit d’activation est composé d’un recuit spike a 1010°C, suivi d’un recuit laser de

I’ordre de la milliseconde a 1200°C.

Préamorphisation:

Ge 20 keV, 1.10%5 at/cm=
Bore:

6 keV, 2.1013 at/cm2

- 3 P - Carbone:
Figure 97 : Etapes du procédé de la formation des 5 0u 8 keV, 5.104 ou 2.101 at/cm?

zones dopées source et drain du PMOS de la Bore:
technologle 45 nm modifiées pour nos essais sur la 2.5 keV, 1,5.10% ou 5.10%5 at/cm?
co-implantation du carbone.

Recuit:
spike 1010°C
milliseconde laser 1200°C

Performances

Le premier indicateur a vérifier est celui des performances du transistor. Elles sont
évaluées a partir des caractéristiques du courant en mode bloqué (Ioff représentatif de la fuite
globale) en fonction du courant en mode passant (Ion). En effet, le fonctionnement du
transistor MOS peut étre décrit par 2 régimes distincts, qui s'articulent autour du seuil
d'apparition de la couche de porteurs minoritaires dans le canal, appelée aussi couche
d'inversion ou canal d'inversion. La tension appliquée a 1'électrode de grille pour créer
l'inversion est appelée tension de seuil (Vth). Par convention, le seuil d'inversion est atteint
lorsque la concentration de porteurs minoritaires en surface est égale a la concentration de
porteurs majoritaires dans le substrat (condition d'inversion forte). Dans le régime sous le
seuil, la concentration de porteurs d’inversion en surface est trés faible devant la
concentration de dopants dans le substrat : la barriére énergétique est trop haute et on reste en
mode bloqué. Néanmoins, il y a toujours statistiquement une partie des porteurs dont I’énergie
thermique est suffisante pour franchir cette barriére. La conduction entre la source et le drain
s'effectue essentiellement par diffusion. Dans le régime de forte inversion, la concentration de
porteurs d’inversion en surface est trés grande devant la concentration de porteurs majoritaires
dans le substrat. La conduction entre source et drain s'effectue alors par dérive selon le champ
longitudinal créée par la polarisation de drain (Vp). L’intensité de Vp détermine deux régimes
de conduction : le régime linéaire pour Vp < Vg-Vth et le régime saturé pour Vp > Vg-Vth.
Pour mesurer Ioff et Ion, on polarise le drain a la tension d’alimentation (Vdd = 1,1 V pour la
technologie 45 nm) et a une polarisation de 1’électrode de grille Vg = 0 et Vg = Vp = Vdd,

respectivement. Pour aider a la compréhension, la Figure 99 illustre ces notions sur une
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caractéristique du courant de drain (Ip) en fonction de Vg. D’un point de vue technologique,

on cherche a maximiser Ion tout en gardant des valeurs de Ioff les plus faibles possibles.

>

I Log L4

_Lingaire Saturé <

loglon - ——-—-——-—-

|
I
|
I Log Ioff

Vg-ith vad v, Vih Vd=Vdd i
G

[
>

Figure 98 : Caractéristiques Ip(Vp), illustrant les
modes linéaires et saturés du régime de forte
inversion.

Figure 99 : Caractéristiques Ip(Vg), illustrant les
courants lon et loff ainsi que la tension de seuil.

Les Figures 100 et 101 présentent les caractéristiques loff(Ion) pour des composants
ayant des longueurs de grille de 40 nm (largeur 10 um). Pour chaque essai, 17 points sont
mesurés sur différentes structures de test réparties statistiquement sur la plaque de silicium.

La valeur ciblée pour la technologie 45 nm est représentée sur les figures.

La Figure 100 présente les caractéristiques loff(Ion) pour les échantillons sans carbone.
Nous observons un effet important de la dose de bore sur les performances. Pour les doses les
plus élevées, la dispersion des valeurs de Ion et les valeurs élevées de loff indiquent qu’on a
un pergage du transistor certainement dit & d’importants effets de canaux courts (pénétration
trop importante des dopants sous la grille). Mais méme pour la dose la plus faible, les

performances restent loin de la valeur cible.

--3
C® Oy @ L4
@ (5
£
-6 = . .
2 Figure 100 : Impact des modulations
L7 8 de la dose du bore sur les
® B 25keV 1,5.10"°at/cm’ &  performances en I"absence de carbone.
O B 25keV 3.10"°at/cm’ r8 2
© B 25keV 5.10"at/cm’ L9
* Valeur ciblee *
T T -10
-1000 -500 0

lon (uA/um)

L’ajout de carbone aprés pré-amorphisation avec le bore améliore les performances de

facon spectaculaire, comme nous pouvons le voir sur la Figure 101.
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Figure 101 : Effet de la dose et de I’énergie du carbone sur les performances : a) avec le bore 2,5 keV, 1,5.10%

at/cm? ou b) avec le bore 2,5 keV, 5.10% at/cm?

Pour le bore implanté a 1,5.10" at/cm? en présence de carbone (Figure 101.a) les

valeurs de Ioff sont proches de la valeur ciblée et il reste quelques pourcents a gagner sur lon.

Quand le carbone est implanté avec une faible dose (5.1014 at/cm?), on ne constate pas d’effet

de I’énergie d’implantation (comme sur les plaques sans motifs). Par contre implanté & 2.10"

at/cm?, on peut distinguer les deux énergies d’implantation. Les faibles valeurs de lon pour

ces deux énergies, nous indiquent qu’on est a la limite du fonctionnement du transistor. Ceci

est di a une augmentation de la déplétion de la grille augmentant 1’épaisseur électrique de

I’oxyde de grille, comme on peut le voir sur la Figure 102. L’effet est plus important a 8 keV

qu’a 5 keV. Pour le bore implanté a 5.10'° at/cm? en présence de carbone, les valeurs de Ioff

sont un peu ¢élevées, mais on approche la valeur de Ion ciblée. On n’a pas d’effet significatif

de la dose ou de I’énergie du carbone, bien que les points se rapprochant le plus de la valeur

cible appartiennent a I’essai avec le carbone 5 keV, 2.10"° at/cm?.

40 -
2 35+
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o
= 30+ m o
°
25 : :
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N
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N )
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O Q Q O (@}
Y * * * *

Figure 102 : Epaisseur électrique de

I’oxyde de grille en inversion.
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Effets de canaux courts
Pour constater des effets de canaux courts, nous nous plagons dans un régime sous le

seuil 2 Vp = Vdd = 1,1 V et on module la polarisation de grille pour obtenir un courant de
drain 1, =10 nAx V% La valeur de la polarisation de grille a ce point de fonctionnement est

appelée Vtq. En se plagant sous le seuil a Vp = Vdd, on prend en compte a la fois le SCE et le
DIBL. Les variations de Vg sont trés sensibles a la fluctuation de dopage du canal, et donc au
recouvrement des zones déplétées induites par les jonctions. Plus elles sont proches, plus
I’inversion est forte donnant lieu & un courant de drain plus élevé, et donc Iy, sera atteint avec
une polarisation de grille Vtg, plus faible. En représentant Vit pour différentes longueurs de
grille, on aura donc un indicateur sensible aux effets de canaux courts : plus la chute de Vtgy
se produit a des longueurs de grille (Lg) élevées, plus I’effet de canal court est dégradé. Une
¢lévation des valeurs de Vtg, avant leur chute témoigne d’un effet de canal court inverse

(RSCE).

Nous représentons Vtg, en fonction de la longueur de grille (largeur : 0,6 pm) pour les
différents essais sur les Figures 103 et 104. Pour faciliter la lecture, Vtg, est normalisée pour
chaque condition d’implantation en soustrayant a la valeur nominale la valeur mesurée pour
des longueurs de grille de 10 um (pour une condition d’implantation : Vi normalisée = Vig,

- Vlsat a lOpm)-

Pour les essais sans carbone (Figure 103), I’augmentation de la dose de bore implanté
a 6 keV dégrade les effets de canaux courts. En effet, avec I’implantation de bore 2,5 keV et
1,5.10" at/cm?, Vit chute significativement pour des longueurs de grille inférieures a 120
nm. C’est déja une valeur élevée. Pour les doses plus élevées de 3.10" et 5.10'° at/cm?, cette
chute intervient pour des longueurs de grille inférieures a 1 pm. On ne peut pas se permettre

de tels effets de canaux courts : il faut absolument réduire la diffusion du bore.
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En ajoutant du carbone (Figure 104), les effets de canaux courts sont améliorés puisque
la chute de Vtg, n’est significative qu’a partir des longueurs de grille de 70 ou 80 nm selon les
essais, méme avec du bore 4 5.10"° at/cm?. On ne reléve pas d’effet significatif de la dose ou
de I’énergie du carbone bien que la dose la plus élevée augmente 1égerement I’effet RSCE, ce
qui témoigne d’une meilleure efficacité des poches. L’essai combinant I’implantation de bore
2,5 keV 1,5.10" at/cm? et le carbone 8 keV 2.10" at/cm? sort toutefois de la tendance avec
des valeurs de Vtg, systématiquement plus élevées. Ceci qui est cohérent avec 1’augmentation

de la déplétion de grille.
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5 ) o ©® —m— + C 5keV 5.10"at/cm’ =5

—— + C 5keV 2.10 at/cm = =

0.2 —8— + C 5keV 2.10"at/em’|. 0.2
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Figure 104 : Effet de la dose et de I’énergie du carbone sur les effets de canaux courts, a comparer & une
référence sans carbone a) avec du bore 2,5 keV 1,5.10" at/cm? b) avec du bore 2,5 keV 5.10% at/cm?

0.3

La valeur de la capacité de recouvrement (C,y) est un indicateur représentatif de la
diffusion des dopants latéralement sous la grille. Plus sa valeur est élevée, et plus les dopants

ont diffusé latéralement. La Figure 105 explicite les résultats pour les différents essais.
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Figure 105 : Valeurs des capacités de recouvrements des différents essais: a) effet de la dose du bore en
I’absence de carbone et effet de la dose et de I’énergie du carbone b) avec le bore 2,5 keV, 1,5.10% at/cm? ou
c) avec le bore 2,5 keV, 5.10" at/cm?

L’analyse de la capacité de recouvrement confirme les résultats précédents : la diffusion
du bore est importante et le carbone réduit cette diffusion. On distingue un peu mieux les
effets de la dose : plus la dose est élevée, moins les dopants diffusent sous la grille. On note
que I’essai combinant I’implantation de bore 2,5 keV 1,5.10" at/cm? et le carbone 8 keV
2.10" at/cm? a la valeur de Cov la plus faible. Par contre, 1’énergie d’implantation du carbone

n’a pas d’effet significatif.

Fuites
La Figure 106 schématise les différentes composantes de la fuite de courant issues des
zones dopées. Les Figures 107 a 109 montrent les résultats de chacune des composantes pour

les différents essais réalisés.

Grille

Figure 106 : Schéma montrant les différentes
composantes de la fuite de courantd’un transistor
MOS : bord de grille, substrat et bord de tranchée

N*  Fuites
: d’isolation.

substrat

La dose de bore, en I’absence de carbone, n’a pas d’influence sur les différentes
composantes de la fuite, méme sur celles en bord de grille. En présence de carbone le niveau
de fuite est treés variable : pour certains essais, le niveau est équivalent a la référence sans

carbone, mais pour d’autres le niveau augmente jusqu’a 8 décades.
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Figure 107 : Valeurs des fuites en bord de tranchée d’isolation des différents essais : a) effet de la dose du bore en
I"absence de carbone et effet de la dose et de I’énergie du carbone b) avec le bore 2,5 keV, 1,5.10* at/cm? ou c) avec

le bore 2,5 keV, 5.10% at/cm?
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Figure 108 : Valeurs des fuites vers le substrat des différents essais: a) effet de la dose du bore en I’absence de
carbone et effet de la dose et de I’énergie du carbone b) avec le bore 2,5 keV, 1,5.10% at/cm? ou c) avec le bore 2,5

keV, 5.10% at/cm?

Avec le bore implanté a 1,5.10" at/cm?, le carbone dégrade le niveau de fuite en bord

de tranchée d’isolation et vers le substrat d’autant plus que la dose et I’énergie sont élevées.

Par rapport a la référence sans carbone, environ une décade est perdue avec le carbone

implanté a 5 keV et 5.10'* at/cm? et plus de 4 décades a 8 keV 5.10'* at/cm?. Augmenter la

dose de carbone a 2.10"° at/cm? fait perdre encore plus de 1,5 décade.

Avec le bore implanté a forte dose (5.10" at/cm?), seule la combinaison avec du

15 . . .
carbone 8 keV 2.10"° at/cm? est dramatique. Pour les autres essais, on perd au maximum une

décade pour la fuite en bord de tranchée.
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Les fuites en bord de grille suivent a peu prés les mémes tendances que les deux
composantes précédentes, mais les effets sont moins dramatiques. On atteint méme des
niveaux de fuites inférieurs a la référence, notamment avec le carbone implanté a 5 keV et
5.10' at/cm? pour le bore 2,5 keV et 1,5.10" at/cm? et pour toutes les conditions exceptée le

carbone a 8 keV et 2.10" at/cm? avec le bore 2,5 keV et 5.10" at/cm?.
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Figure 109 : Valeurs des fuites en bord de grille pour les différents essais : a) effet de la dose du bore en
I’absence de carbone et effet de la dose et de I’énergie du carbone b) avec le bore 2,5 keV, 1,5.10% at/cm? ou c)
avec le bore 2,5 keV, 5.10% at/cm?

Conclusion

La co-implantation du carbone aprés pré-amorphisation est indispensable pour obtenir
des transistors PMOS qui fonctionnent avec les doses de bore élevées nécessaires pour
répondre aux spécifications des technologies actuelles. Les gains en performances et sur les
effets de canaux courts sont spectaculaires en présence de carbone méme a faible dose. Les
variations des conditions d’implantation du carbone font peu varier ces gains. Par contre, elles
ont un impact important sur les fuites qui peuvent conserver des niveaux similaires aux
références sans carbone ou augmenter de 8 décades selon I’énergie ou la dose utilisée. Ainsi,
le carbone implanté a 5 keV et 5.10'* at/cm? constitue un bon compromis entre le gain en
performances et les fuites, avec le bore 2,5 keV aussi bien a 1,5.10"° at/cm? qu’a 5.10
at/cm?. Cette condition d’implantation du carbone avait pourtant peu d’effet sur la diffusion

du bore sur plaques sans motifs : I’effet du carbone est donc exacerbé par les motifs.

Nous allons maintenant voir ce qu’il en est pour les dopants de type n et notamment le
phosphore. Mais d’abord, nous allons souligner I’intérét du phosphore en combinaison a

I’arsenic.
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111.A.3) Les dopants usuels de type n (As et P)

L’arsenic, comme nous 1’avons écrit précédemment, est un ion de masse élevée qui
permet un controle ais€¢ de son implantation et qui diffuse peu dans les conditions actuelles
des procédés de fabrication. Par contre, il génére beaucoup de défauts lors de I’implantation
qui sont difficiles a éliminer par la suite. Ces défauts sont a 1’origine de fuites. Ils sont
également suspectés d’étre la cause d’une pénétration excessive du siliciure de nickel qui peut

causer des courts-circuits dans les pires cas.

Le phosphore est un ion léger qui provoque moins de défauts que I’arsenic, mais dont la
diffusion est plus rapide. Il a été progressivement ajouté pour graduer la jonction en
profondeur et réduire les fuites entre les source-drain (SD) et le substrat. La nécessité
d’augmenter les dopages du fait de la réduction de la dimension des composants, sans
toutefois augmenter la quantité de défauts, I’a rendu incontournable. En effet, on a ainsi pu
augmenter le nombre de porteurs sans augmenter la dose d’arsenic en implantant du

phosphore.

Le dopage des SD est donc maintenant composé de trois implantations successives :
une d’arsenic constituant le corps des SD a laquelle est superposée une implantation de
phosphore et une implantation profonde de phosphore a faible dose pour graduer la jonction.
De plus, il a été constaté sur produit que 1’augmentation de la dose de phosphore n’avait pas
pour seul effet d’améliorer les performances du transistor, du fait d’un dopage plus élevé,
mais qu’elle réduisait également les fuites en bord de grille et diminuait la quantité de courts-
circuits dus au percage du siliciure. Il est donc intéressant de comprendre I’interaction entre

I’arsenic et le phosphore : effet sur les défauts ? phénomeéne de co-diffusion ?

111.A.3.(a) Comportement de différentes combinaisons d’implantation
d’arsenic et de phosphore
Ces expériences ont pour but d’observer I’interaction entre 1’arsenic et le phosphore du
point de vue de la diffusion et des défauts résiduels. Nous espérons dégager des tendances qui
vont nous permettre de comprendre les mécanismes. Nous avons travaillé a partir d’une
combinaison d’implantation de référence : de I’arsenic implanté a 20 keV et 1.10" at/cm? et
du phosphore implanté a 6 keV et 3.10'* at/cm? dont nous avons ensuite fait varier la dose ou
I’énergie. L’ implantation profonde de phosphore n’a pas été ajoutée, car elle a peu d’impact

sur les phénomeénes surfaciques qui nous intéressent.

-107 -



Chapitre 11

Procédure experimentale
Tout d’abord, les échantillons ont tous été oxydés thermiquement pour former une

couche d’oxyde d’environ 20 A. Cette couche évite toute exodiffusion des dopants pendant le

recuit d’activation.

Puis différentes combinaisons d’implantation d’arsenic et de phosphore ont été

réalisées. Nous avons soit :

e 4 implantation d’arsenic équivalente (20 keV et 1.10" at/cm?), augmenté la dose de
phosphore 6 keV de 3.10'* at/cm? a 1.10" at/cm? ou 2.10" at/cm?,

e 3 implantation de phosphore équivalente (6 keV et 3.10" at/cm?), diminué la dose
d’arsenic 20 keV de 1.10" at/cm? 4 5.10'* at/cm? ou 2.10'* at/cm?.

e 2 implantation d’arsenic équivalente (20 keV et 1.10"° at/cm?), diminué 1’énergie
d’implantation du phosphore 3.10" at/em? a 2keV ou augmenté son énergie a 12
keV.

e ces échantillons pourront étre comparés a des échantillons ne comprenant que de
Iarsenic implanté a 20 keV et 1.10" at/cm?.

e un essai a consisté a remplacer I’arsenic par du germanium implanté 20 keV et
1.10" at/cm? pour son effet avec du phosphore 6 keV et 1.10" at/cm?. En effet, leur
proximité dans le tableau périodique devrait nous permettre de dégager un effet
chimique d’un effet physique.

Chaque échantillon est doublé pour étre recuit soit avec un recuit d’activation de type

spike a 1055°C, soit avec un recuit en four a 800°C pendant 10 min. Le premier recuit sert a
reproduire les conditions standards du procédé de fabrication et le second a révéler les défauts
ponctuels en défauts étendus plus faciles a caractériser. Le Table VII récapitule les

implantations des différents essais.

Table VII : Récapitulatif des essais.

Référence | As seul Dose P Dose As Energie P Ge
20 keV, 20 keV, 20 keV, 20 keV, 20 keV, | 20 keV, | 20 keV, 20 keV, Ge 20 keV,
As 1.10% 1.10% 1.10% 1.10% | 5.10* | 2.10* | 2.10* 2.10% 2.10%
at/cm2 at/cm=2 at/cm2 at/cm2 at/cm2 | at/cm2 | at/cm2 at/cm2 at/cm2
6 keV, 6 keV, 6 keV, 6 keV, 6 keV, 2 keV, | 12 keV, 6 keV,
P 3.10* X 1.10% | 2.10% | 3.0 | 3.10% | 3.10" 3.10" 1.10"
at/cm2 at/cm2 at/cm2 at/cm2 | at/cm2 | at/cm2 at/cm2 at/cm2

Les profils des dopants ont été analysés par SIMS aprés le recuit a 1055°C. Certains
échantillons ont pu étre observé par MET en mode WBDF pour mesurer la densité de défauts
aprés le recuit a 800°C. Les échantillons MET ont été préparés et observés aux laboratoires
LAAS et CEMES de Toulouse.
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Résultats

SIMS

La Figure 110 présente les profils de I’implantation d’arsenic a 20 keV et 1.10" at/cm?
aprés le recuit d’activation a 1055°C en présence de différentes quantités de phosphore
implantées a 6 keV. Nous pouvons comparer les profils & une référence sans phosphore. Les
profils sont peu différents en terme de profondeur de jonction bien qu’on puisse constater une
légeére augmentation de celle-ci avec la dose de phosphore implanté. Toutefois, les différences

sont plus significatives au sommet du profil, prés de la surface.

Profils P 6 keV implante
avec I'As 20keV 1.10*° at/cm?:

v 3.10" at/em’
s "’E —A— 110" at/cm’
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20 E .
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c o Y.
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kel 19 < 10
= 104 —m—sansP .‘E-.
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2 —A— avec P 6 keV 1.10" at/cm’ § A
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T T 1
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Figure 110 : Influence de la dose de phosphore implanté & 6 keV sur I'implantation d’arsenic 20 keV, 1.10%
at/cm?2 apres recuit a 1055°C : (a) profils d’arsenic (b) profils de phosphore correspondant.

En présence de phosphore implanté avec une dose de 3.10'* at/cm?, le profil d’arsenic
n’est pas significativement modifié par rapport a la référence. Quand la dose de phosphore
implantée est de 2.10"° at/cm?, 1’arsenic diffuse a la fois en profondeur et en direction de la
surface, comme en témoigne la concentration plus élevée d’arsenic dans les tout premiers nm.
Le phénoméne est toutefois léger. Quand la dose de phosphore est de 1.10"° at/cm?, le profil

d’arsenic est intermédiaire.

La Figure 111 présente les profils de phosphore implanté a 6 keV et 3.10'* at/cm?, aprés
le recuit d’activation a 1055°C, associés a différentes doses d’arsenic implanté a 20 keV. Bien
que les profils soient trés bruités, il semble qu’avec la dose la plus élevée d’arsenic (1.10"

at/cm?), le profil de phosphore ait plus diffusé que les deux autres profils.
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Profils P 6 keV 3.10"* at/cm’ :
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La Figure 112 présente les profils d’arsenic implanté a 20 keV et 1.10" at/cm?, aprés le
recuit d’activation a 1055°C, en présence de phosphore 3.10'"* at/cm? implanté a différentes
énergies. Les différences entre les profils sont minces. On peut, néanmoins, détecter une

légere tendance a 1’accélération de la diffusion de 1’arsenic avec 1’augmentation de 1’énergie

du phosphore.
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La Figure 113 compare les profils de phosphore 6 keV, 1.10" at/cm?, aprés un recuit
d’activation a 1055°C, en présence d’implantations d’arsenic ou de germanium a 20 keV et
1.10" at/cm?. La diffusion du phosphore est moins importante en présence de germanium
qu’en présence d’arsenic. Il est possible que le phénoméne de percolation soit plus prononcé
en présence d’arsenic qu’en présence de germanium, car la concentration de germanium ne

dépasse pas le seuil des 2,5.10%° at/cm’ dans les premiers nm.
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Aprés les aspects de diffusion, I’hypothése qui pourrait expliquer les phénoménes
observés sur produit est une interaction au niveau des défauts résiduels. Nous avons analysé
les vues planes observées par MET en mode WBDF de certains échantillons aprés le recuit a
800°C pendant 10 min. Le recuit est malheureusement trop long pour ce type d’implantation :
parmi les 6 échantillons analysés, nous observons des défauts (boucles de dislocation)
uniquement sur 1’échantillon implanté en arsenic 20 keV et 1.10" at/cm? (Figure 114). Nous

aurions souhaité avoir plus de défauts pour avoir des nuances entre les échantillons.

420 (s<0) G 220 (g,-9) 4 Sval

W 7
e
g? |
¥

Figure 114 : Vue planes observées par MET (différents grossissement) de I’échantillon implanté avec le
I"arsenic 20 keV, 1.10*° at/cm? recuit & 800°C pendant 10 min. Dans I’angle supérieur des images sont
rappelées les conditions cristallographiques dans lesquelles sont pris les clichés.

Nous calculons des densités de boucles de dislocation entre 8.107 et 4.10° boucles/cm?
selon les clichés (la faible quantité de défauts provoque une grande incertitude). Puis dés que
nous ajoutons du phosphore, méme en faible quantité (3.10'* at/cm?), nous ne voyons plus de
défauts hormis les rayures et les particules surfaciques (non montré). Quand on augmente la

dose de phosphore a 1.10" ou 2.10" at/cm?, les défauts ne réapparaissent pas. L’échantillon
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remplagant 1’arsenic par du germanium ne révéle pas non plus de présence de défauts

volumiques.

Conclusion

De cette étude préliminaire, nous dégageons des pistes sur les interactions complexes
entre 1’arsenic et le phosphore. Nous n’observons pas d’effet notable au niveau de la
diffusion, mais il y a effectivement une interaction liée aux défauts d’implantations. Les
expériences sont a reproduire avec un recuit moins long a 800°C pour éviter une dissolution
trop importante des défauts. La discussion sera menée plus tard, grace a la compréhension

apportée par I’action spécifique du carbone sur les interstitiels (§I11.A.3.(b) et I11.A.3.(c)).

111.A.3.(b) Optimisation des conditions d’implantation pour réduire la
diffusion du phosphore
Pour pouvoir intégrer I’implantation du phosphore dans les technologies actuelles, il est
nécessaire de trouver un moyen de réduire sa diffusion. Le bore et le phosphore diffusant tous
deux majoritairement par le biais d’un mécanisme assisté par paire dopant-interstitiel, on
s’attend a ce que la co-implantation du carbone aprés pré-amorphisation agisse de la méme
maniére sur les deux dopants. On a donc utilisé la méme procédure que pour le bore. Nous
aurons ainsi des informations sur I’action du carbone sur la diffusion du phosphore que nous

pourrons comparer au cas du bore.

Procédure expérimentale
Tout d’abord, nous avons formé une couche amorphe par implantation de germanium

(15 keV, 4.1014at/cm2). La couche amorphisée a été estimée a 30 nm par ellipsométrie.

On réalise ensuite 1’implantation de carbone avant celle du dopant. Trois énergies
d’implantation ont été choisies pour le carbone afin de situer son Rp a la méme profondeur
que celui du dopant (1 keV), a la profondeur des défauts EOR (8 keV) ou entre ces deux
emplacements (5 keV) comme le montre la Figure 115. Pour chaque énergie d’implantation,
deux ou trois doses sont testées : 2.10"° at/cm? (identique au dopant), 1.10"° at/cm? ou 5.10"
at/cn. 11 faut également noter qu’implanté a 2.10" at/cm? aux énergies de 5 et 8 keV, le

carbone repousse la profondeur de I’amorphisation de 3 et 8 nm respectivement.
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Le phosphore, implanté a 2 keV et 2.10" at/cm? est totalement inclus dans la région
pré-amorphisée. La dose est la méme que celle utilisée précédemment pour le bore et
I’énergie a été choisie pour que le Rp de I’implantation de phosphore soit similaire a celle du

bore a 1 keV.

Enfin, le recuit d’activation final est de type spike a 1000°C, 1055°C ou 1080°C en
atmospheére contenant 95% d’azote et 5% d’oxygeéne. Une étape de stabilisation a 450°C

pendant 20 s précede le pic de température.

On a utilisé I’analyse SIMS pour mesurer les profils des différentes impuretés et un

outil de mesure sans contact pour mesurer la résistance carrée des échantillons.

Résultats
SIMS

La Figure 116.a montre I’effet de 1’énergie d’implantation du carbone sur les profils de
phosphore recuits a 1080°C comparé a une référence sans carbone co-implanté. Nous
observons que ’ajout de carbone a 1 keV induit une forte ségrégation du phosphore a la
surface ralentissant sa diffusion en profondeur. Toutefois, 1’accélération de la diffusion du
phosphore en volume est peu impactée. On a donc une faible influence du carbone sur la
profondeur de jonction. Par contre, aux énergies plus élevées, I’effet sur la queue de diffusion,
et ainsi sur la profondeur de jonction, est significatif et similaire pour les deux énergies. On
peut également remarquer que le niveau de concentration du plateau du phosphore en surface
est plus haut pour la co-implantation a 5 keV qu’a 8 keV. Les profils de carbone
correspondants sont montrés sur la Figure 116.b. Le carbone implanté a 1 keV aprés recuit

reste quasiment complétement inclus dans les 20 premiers nm. Les deux énergies plus élevées
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donnent des profils plus étalés avec des pics de ségrégation. Le pic le plus profond correspond

a la ségrégation aux défauts de fin de parcours (EOR).
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Figure 116 : Influence de I’énergie d’implantation du carbone 2.10™ at/cm? sur les profils aprés recuit & 1080°C a)
du phosphore et b) profils de carbone correspondants.

Quand la dose de carbone est plus faible (5.10" at/cm?) (Figure 117.a), on n’a aucun
effet du carbone implanté a 1 keV sur la diffusion du phosphore et I’effet du carbone implanté
a5 et 8 keV réduit Iégerement la queue de diffusion. Les profils de carbone correspondants
sont représentés en Figure 117.b. Le carbone implanté a 1 keV se trouve a nouveau trés en
surface et les implantations plus profondes présentent des pics de ségrégation: ’un a
proximité de la surface et le second aux défauts EOR.
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Figure 117 : Influence de I’énergie d’implantation du carbone 5.10* at/cm? sur les profils aprés recuit & 1080°C a)
du phosphore et b) profils de carbone correspondants.

La Figure 118 montre I’influence de la température de recuit sur la diffusion du
phosphore co-implanté avec du carbone a 5 keV et a 8 keV aprés pré-amorphisation. Ils

peuvent étre comparés aux mémes implantations recuites a 1080°C de la Figure 116.a.
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L’accélération de la diffusion, visible sur les profils de référence sans carbone, est réduite (ou
supprimée) en présence de carbone. Le profil de phosphore co-implanté et recuit a 1000°C

ressemble méme a un profil rectangulaire d’arsenic.
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Figure 118 : Influence de la température de recuit sur les profils de phosphore co-implanté avec du carbone a 5 keV
et & 8 keV et 2.10™ at/cm? comparé aux références sans carbone a) aprés recuit & 1055°C, b) aprés recuit & 1000°C

Une remarque importante concerne les profils de référence sans carbone représentés sur
les Figures 118.a et b. En effet, nous observons que les profils de phosphore avec ou sans pré-
amorphisation sont identiques. Conformément au modéle des interstitiels en excés, dans le cas
du phosphore implanté seul, un fort exces d’interstitiels se trouve au voisinage de son Rp. Et
dans le cas du phosphore implanté aprés pré-amorphisation, la recristallisation en phase solide
(SPER) laisse un cristal sans défauts sauf en arriére de I’interface amorphe-cristal initiale. La
localisation, et probablement la quantité, des interstitiels en excés induits par implantation est
donc différente mais provoque pourtant des profils diffusés rigoureusement identiques. Ceci
implique que les défauts responsables de la queue de diffusion accélérée du phosphore ne sont

pas liés aux implantations mais ont une autre source.

La Figure 119 montre 1’effet de la dose de carbone implanté a 8 keV ou a 5 keV et
recuit 4 1000°C. La queue de diffusion est réduite pour la dose de 5.10" at/cm? et
complétement supprimée pour une dose de 2.10'° at/cm2. Comme il reste une légére queue de
diffusion avec une dose de 1.10"° at/cm?, on peut postuler que pour nos conditions

expérimentales la dose suffisante pour supprimer la queue de diffusion se situe entre 1.10" et

2.10" at/cm?.
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Figure 119 : Influence de la dose
d’implantation du carbone (5 keV et 8
keV) sur les profils de phosphore recuit a
1000°C.

Enfin, la Figure 120 regroupe, en un seul graphique, toutes les valeurs de résistance

carrée mesurées dans cette étude (avec ou sans les diverses implantations de carbone) en

fonction de la profondeur de jonction mesurée sur les profils de phosphore a une

. 18 . . . , .
concentration de 3.10 "at/cm®. Les courbes des isoconcentrations d’impuretés actives

calculées a partir des données théoriques pour des profils rectangulaires sont également

représentées. Le niveau d’activation moyen est le méme pour les différents essais car tous les

points expérimentaux se trouvent proches de I’isoconcentration de 1.10%° at/cm?. Un point

(cerclé) correspondant au carbone implanté a 1 keV s’écarte de la tendance. Donc, & part pour

ce cas, la présence du carbone ne semble pas affecter I’activation du phosphore.

9 Recuit a 1080°C
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Figure 120 : Résistance carrée en fonction
de la profondeur de jonction mesurée a
3.10" at/cm3 pour tous les essais avec ou
sans carbone, recuits & différentes
températures. Les courbes des
isoconcentrations  d’impuretés  actives
calculées a partir des données théoriques
pour des profils rectangulaires sont
également représentées.

Les résultats différent en plusieurs points de ceux obtenus pour le bore. Premiérement,

la forme des profils de phosphore ne présente pas les mémes inflexions que les profils de bore

que ce soit avec ou sans carbone. Deuxiémement,
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pratiquement pas d’effet sur la diffusion du phosphore et les profils sont comparables avec les
deux énergies plus élevées, alors qu’on avait des profils de bore distincts avec une forte dose
de carbone. Et troisiémement, le carbone a peu d’effet sur le niveau d’activation du

phosphore.

Pour comprendre I’interaction entre le phosphore et le carbone et plus particuliérement
I’influence de la position du carbone par rapport au profil final du phosphore, il est nécessaire
d’avoir en mémoire le mécanisme complexe de la diffusion du phosphore a forte
concentration dont la référence [51] contient une description compléte. La caractéristique clé
est qu’a concentration faible ou intermédiaire, le phosphore substitutionnel isolé est immobile
et que les espéces mobiles sont uniquement des paires de phosphore avec un défaut ponctuel,
majoritairement des paires phosphore-interstitiel (PI). Cette diffusion par paire est responsable
de l’inflexion et de la queue du profil de phosphore, méme en 1’absence de défauts
d’implantations. Elle est due a une forte sursaturation d’interstitiels générés pendant la
dissociation de la paire PI et a I’exodiffusion d’interstitiels a la surface (ou la concentration
d’interstitiels est maintenue a sa valeur a 1’équilibre). Quand la concentration de phosphore
est supérieure a 2,5.10% at/cm?, une forte accélération de la diffusion est due au mécanisme
d’échange assisté par lacune, dit de percolation. Ce mécanisme est responsable du plateau
dans la région surfacique observé pendant une diffusion « normale » (non implantée) a forte

concentration.

La Figure 121.a montre le profil simulé de phosphore aprés recuit d’activation a
1000°C, correspondant au profil expérimental de la Figure 118.b). La simulation a été
effectuée avec le modele « pls » du logiciel TCAD d’Athena/Silvaco qui tient compte des
différents mécanismes rapportés précédemment [103]. Le profil implanté a été simulé par une
gaussienne comme attendu pour une implantation dans du silicium pré-amorphisé. La
diffusion est par contre simulée dans un matériau complétement cristallin, mais en négligeant
les défauts d’implantation (les concentrations d’interstitiels et de lacunes initiales sont fixées a
leur concentration d’équilibre). Les profils simulés des défauts correspondant, normalisés a
leur valeur a I’équilibre thermique, sont représentés sur la Figure 121.b. Les simulations ont
été effectuées avec les parametres par défaut du simulateur, sans étalonnage fin, ceci implique
que nous ne pouvons raisonner que qualitativement a partir de ces profils et non

quantitativement.

La Figure 121 met en évidence que, méme sans défauts liés a I’implantation et sans

étalonnage, les profils simulés sont proches de ceux expérimentaux (Figure 118.b). Le fait que
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la forme des profils (le plateau, I’inflexion et la queue) soit bien reproduite nous conforte dans
notre hypothése : les défauts a 1’origine de la queue de diffusion accélérée du phosphore
observée expérimentalement ne sont pas les défauts d’implantation, mais ceux générés
pendant la diffusion du phosphore elle-méme. Ceci est en accord avec le mécanisme de
diffusion « normal ». Il est maintenant possible de comprendre 1’influence de la position du

profil implanté de carbone sur le profil de phosphore avec 1’aide de la Figure 121.b.

Quand le carbone est implanté a 1keV, le profil de carbone est dans la région du
plateau du profil de phosphore. Dans cette zone, la diffusion rapide des lacunes depuis la
surface et leur recombinaison rapide avec les interstitiels (assistée par la forte concentration
de phosphore [51]) maintient la concentration d’interstitiels proche de sa valeur a I’équilibre.
Ainsi, les atomes de carbone sont éloignés de la zone sursaturée en interstitiels générés par la
diffusion normale du phosphore dans le volume et ont donc peu d’effet sur la queue de
diffusion du phosphore comme nous l’avons observé expérimentalement (Figure 116).
D’autre part, dans un substrat fortement dopé de type n, le carbone est connu pour agir
facilement avec le phosphore (par le biais d’une interaction électrostatique entre les atomes de
carbone interstitiels C;, chargés négativement, et les atomes de phosphore substitutionnels Pg,
chargés positivement) pour former une paire C/Ps [102]. La formation de ces paires est
responsable de I’immobilisation des atomes de phosphore et de carbone dans la région
surfacique et de la 1égére désactivation du phosphore conduisant a une 1égére augmentation de

la résistance carrée (Figure 120).
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Figure 121 : (a) Profils simulés du phosphore 2 keV, 2.10% at/cm2aprés implantation dans un substrat amorphe et
diffusion dans du silicium cristallin pendant le recuit d’activation a 1000°C. (b) Profils de défauts normalisés aprés

diffusion du phosphore dans le silicium cristallin pendant le recuit d’activation a 1000°C.
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L’existence des paires phosphore-carbone a également été mise en évidence, en faisant
varier 1’énergie d’implantation du phosphore, toutes conditions égales par ailleurs. On
constate alors le déplacement du pic de ségrégation surfacique du carbone avec
I’augmentation de la profondeur du plateau du profil du phosphore. La quantité de carbone
ségrégée est plus importante quand le pic est profond car le carbone a une plus petite distance
a parcourir. La profondeur du sommet du pic de ségrégation du carbone se situe a environ

7,5.10% at/cm’.

---- Cimplante
v— P 4 keV
ey hosphore 4 P5keV
~ —e—P 6 keV
£ —=—P 8 keV
~ I
) P10 kev Figure 122 : Influence de [I'énergie
5 d’implantation du phosphore 3,5.10% at/cm?
& 107 sur les profils de carbone 8 keV 1.10%
% at/cm2 apres recuit de type spike a 1010°C.
1019 ‘

0 20 40 60
Profondeur (nm)

Quand le carbone est implanté & 5 ou 8 keV, les profils de carbone s’étalent jusqu’a la
profondeur ou se situe la queue de la diffusion « normale » du phosphore c’est-a-dire ou la
sursaturation d’interstitiels serait forte en ’absence de carbone. Toutefois les atomes de
carbone (mis en site substitutionnel pendant la phase de recristallisation de la zone amorphe

au début du recuit d’activation) peuvent agir comme des piéges efficaces pour les interstitiels.

De la méme maniére que pour le bore (§I1I.A.2.(b) - Discussion), on a calculé la dose
de carbone dans la zone en-dessous du plateau surfacique du phosphore (en dessous de
2,5.10%° at/cm® de phosphore) et incluse dans la zone recristallisée en intégrant le profil SIMS
du carbone. Sur la Figure 123, on a représenté, pour chaque température de recuit, la
corrélation entre cette dose de carbone « efficace » et la profondeur de jonction mesurée a une
concentration de 3.10'® at/cm? sur les profils de phosphore. Les profondeurs de jonction pour
les échantillons de référence sans carbone sont également représentées. La corrélation est
effective (excepté quand le carbone est implanté a 1keV), ce qui signifie que c’est
effectivement le carbone placé en arriere du plateau surfacique du phosphore qui agit sur la

diffusion accélérée par les interstitiels.
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Issu de la littérature [104, 105, 106], le mécanisme qui semble le plus probable dans nos

conditions expérimentales implique les réactions suivantes :
C+I->C (diffusion)
Ci+C— Gl (agglomération / immobilisation)

La premiere réaction consiste a transformer un atome de carbone substitutionnel en une paire
carbone-interstitiel trés mobile. Cette paire diffuse rapidement et se fixe dans les zones de
défauts et notamment aux défauts EOR, comme on peut le voir sur la Figure 116. La
deuxiéme étape est le piégeage de cette paire mobile par un deuxiéme atome de carbone
substitutionnel, ce qui signifie que deux atomes de carbones seraient nécessaires pour piéger
un interstitiel. Quoiqu’il en soit, ceci conduit & une forte diminution, voire a une compléte
suppression de la queue de diffusion, si la dose de carbone est suffisante pour piéger
efficacement tous les interstitiels émis. Conformément & nos résultats expérimentaux cette

dose se situe entre 1.10"° et 2.10"° at/cm? pour le phosphore implanté a 2 keV et 2.10"° at/cm?.

Conclusion

Dans ces travaux, nous avons clarifié le role joué par le carbone sur la réduction de la
diffusion accélérée du phosphore implanté dans du silicium pré-amorphisé. Le fait majeur est
que les défauts ponctuels responsables de ’accélération de la diffusion du phosphore ne sont
pas les défauts résiduels, mais sont ceux générés pendant la diffusion « normale » (par paire) a
forte concentration. Grace a ceci, il est possible de placer le carbone a une position optimale

pour obtenir un profil de phosphore trés abrupt et bien activé.

111.A.3.(c) Effet du carbone sur I’arsenic

La diffusion de l’arsenic n’étant pas problématique, nous n’avons pas cherché a

optimiser les conditions d’implantation du carbone de manicre spécifique pour ce dopant.
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Toutefois, il est implanté conjointement au phosphore, et nous avons donc observé 1’effet du
carbone employé pour réduire la diffusion du phosphore sur 1’arsenic des implantations SD

standard.

Procédure expérimentale

Pour ces expériences sur plaques sans motif, nos avons comparé une implantation
d’arsenic & 20 keV et 2.10" at/cm? seule ou combinée a du phosphore implanté & 6 keV et
6.10" at/cm? en présence ou non du carbone implanté & 8 keV et 1.10"° at/cm?. Les
implantations d’arsenic et de phosphore sont amorphisantes jusqu’a une profondeur
d’environs 40 nm, il n’est donc pas nécessaire de pré-amorphiser le matériau pour la mise en
site substitutionnel du carbone. Pour simuler les conditions du procédé standard nous avons
réalisé les dépdts d’oxyde et de nitrure des couches contraintes enveloppant le dispositif
pendant le recuit. Ils sont réalisés par procédé plasma (PECVD pour Plasma Enhanced
Chemical Vapor Deposition) a 400°C. La durée du dépot est de quelques minutes. Ces dépdts
sont suivis du recuit d’activation de type spike a 980°C ou 1010°C. Les couches déposées ont

été retirées avant I’analyse SIMS.

Résultats

Les profils d’arsenic sont représentés sur la Figure 124.a. Quand on compare le profil
de I’'implantation d’arsenic seul apres recuit a 980°C au profil implanté, on constate a la fois
une diffusion vers la surface, signifiée par 1’augmentation du niveau de concentration de
I’arsenic dans le premiers nm de silicium, et une diffusion en profondeur. Quand du
phosphore est ajouté a I’arsenic, la diffusion vers la surface est augmentée et la diffusion en
profondeur est réduite méme si la température de recuit est plus élevée. Quand on ajoute
encore du carbone, la queue de diffusion de I’arsenic est supprimée sans modifier la

concentration en surface.

La Figure 124.b montre que les profils de phosphore correspondants présentent un
plateau typique de la diffusion par percolation avec les lacunes a des concentrations

supérieures 4 2,5.10% at/cm?.
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Figure 124 : (a) Profils d’arsenic 20 keV, 2.10" at/cm? combiné ou non & du phosphore 6 keV, 6.10"° at/cm? en
présence ou non C 8 keV, 1.10" at/cm? aprés dépdts des couches contraintes et recuit de type spike & 980°C ou
1010°C (b) profils de phosphore correspondants.

Les phénomeénes de diffusion vers la surface concordent avec les résultats observés
pour une combinaison d’arsenic 20 keV, 1.10" at/cm? et de phosphore 6 keV, 2.10" at/cm?
(§II1.A.3.(a)). Il semblerait donc que le phosphore a forte concentration augmente la diffusion
de I’arsenic en surface. Le carbone, quant a lui, n’a pas d’action en surface, mais sur la queue

de diffusion de I’arsenic.

Discussion

La diffusion de I’arsenic est assistée par les deux types de défauts ponctuels : lacunes et
interstitiels. Comme tous les dopants a des concentrations supérieures a 2,5.10% at/cm?®, la
diffusion de I’arsenic est régie par le mécanisme de percolation, mais cela est moins visible
car la formation de complexes immobiles rentre en compétition avec le mécanisme de
diffusion [107]. En présence de phosphore a forte concentration, ce phénoméne est accentué
et on observe une augmentation de la diffusion de I’arsenic en surface (Figure 124.a). En
profondeur, par contre, les interstitiels se trouvent en exces et ce sont eux qui vont étre a
I’origine de la diffusion de I’arsenic. Le fait que le carbone supprime la queue de diffusion de

I’arsenic le confirme.

Le phénoméne de percolation pourrait également expliquer les observations sur les
défauts. En effet, la Figure 121.b nous montre que la concentration de défauts est maintenue a
I’équilibre sur toute la profondeur du plateau du profil de phosphore se terminant a une
concentration d’environ 2,5.1020 at/cm®. Ceci revient donc, du point de vue des défauts, a

rapprocher la surface de la zone de défauts (dans le cas de I’arsenic, ce sont les défauts EOR).
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L’excés d’interstitiels a donc moins de chemin a parcourir pour s’annihiler et la dissolution

des défauts étendus est plus rapide.

C’est ce qui se produit pour les combinaisons d’arsenic et de phosphore 1.10"° ou 2.10"
at/cm? du paragraphe III.A.3.(a). Toutefois, ce phénomeéne n’explique pas la dissolution des
défauts induits par I’arsenic pour des faibles concentrations de phosphore (3.10'* at/cm?, par
exemple), or nous avions déja observé une dissolution des défauts dans ce cas. Par contre,
cela explique au moins pourquoi les défauts ne réapparaissent pas alors que I’implantation de

phosphore ajoute une grande quantité de défauts.

111.A.3.(d) Intégration de la co-implantation du carbone pour les
source-drain des NMOS

Nous avons appliqué les meilleures conditions parmi les précédentes sur produit. Nous

allons ainsi pouvoir déterminer si un compromis peut étre trouvé entre les gains apportés par

le carbone en terme de diffusion du phosphore dans les implantations SD et les fuites

engendrées.

Procédure expérimentale

Le procédé de fabrication est le procédé standard de la technologie 45 nm dans lequel
on a modifié¢ les implantations SD. Les implantations successives sont de 1’arsenic 20 keV,
2.10" at/cm?, puis le carbone 8 keV a 2.10"° ou 5.10' at/cm? et enfin le phosphore 6 keV a
3,5.10" ou 6.10" at/cm?. L’implantation d’arsenic étant amorphisante (sur une profondeur
d’environ 30 nm), il n’est pas nécessaire d’utiliser du germanium pour la bonne incorporation
du carbone en site substitutionnel. Le recuit d’activation est composé d’un recuit de type spike

a 1010°C, suivi d’un recuit laser de 1’ordre de la milliseconde a 1200°C.

Quelques essais ont été réalisés sans carbone pour évaluer les effets des modulations de

dose ou d’énergie de I’implantation de phosphore sur les paramétres électriques.

Performances

Les Figures 125 et 126 présentent les caractéristiques du courant en mode bloqué (Ioff
représentatif de la fuite globale) en fonction du courant en mode passant (Ion) pour des
composants ayant des longueurs de grille de 40 nm (largeur : 10 um). On rappelle qu’on
cherche a avoir le Ion le plus élevé pour un loff donné, tout en gardant des valeurs de Ioff les
plus faibles possibles. La valeur ciblée pour la technologie 45 nm est représentée sur les

figures.
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Nous observons (Figure 125) un effet important de la dose de phosphore sur les
performances. Les valeurs de loff des transistors sans co-implantation de carbone sont
acceptables quand la dose de phosphore est de 2.10"° at/cm? (3 6 keV comme a 8 keV) mais
leurs valeurs de Ion sont un peu plus faibles que la valeur ciblée. Quand la dose de phosphore
est de 3,5.10" at/cm?, Ton est légérement amélioré puisqu’en extrapolant la tendance pour les
valeurs avec le phosphore & 2.10" at/cm? (trait pointillé), on a un Ion plus élevé pour un Ioff
équivalent. Par contre, les valeurs de loff du groupe de mesures sont plus élevées. Elles
deviennent dramatiques pour une dose de phosphore de 6.10" at/cm?. Pour cette dose trés
¢élevée, la dispersion des valeurs de Ion et les valeurs élevées de loff indiquent qu’on a un
percage du transistor certainement dii & d’importants effets de canaux courts (pénétration trop

importante des dopants sous la grille).
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L’ajout de carbone avec le phosphore diminue Ioff, comme nous pouvons le voir sur la
Figure 126. Les résultats sont intéressants pour le phosphore implanté a 3,5.10" at/em?
(Figure 126.a) puisqu’on se rapproche de la valeur cible avec des performances 1égérement
améliorées par rapport au phosphore implanté & 2.10" at/cm?. On ne constate, toutefois, pas
d’effet notable de la dose de carbone : la majorité des mesures des essais avec du carbone
5.10" at/em? et 2.10" at/cm? est superposée. Avec le phosphore implanté & 6.10" at/cm?,
seule la dose la plus élevée de carbone produit une amélioration significative mais

insuffisante.
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Figure 126 : Effet de la dose de carbone 8 keV sur les performances : a) avec le phosphore 6 keV, 3,5.10%
at/cm? ou b) avec le phosphore 6 keV, 6.10% at/cm?

Effets de canaux courts

Nous représentons Vtg pour différentes longueurs de grille. On rappelle que plus la
chute de Vtg, se produit a des longueurs de grille (Lg) élevées, plus I’effet de canal court est
dégradé. Une ¢élévation des valeurs de Vit avant leur chute témoigne d’un effet de canal court
inverse (RSCE). Pour faciliter la lecture, Vty,: est normalisée pour chaque condition
d’implantation en soustrayant a la valeur nominale la valeur mesurée pour des longueurs de

grille de 10 um (pour une condition d’implantation : Vs normalisée = Vgt — Visara 10um)-

Pour les essais sans carbone (Figure 127), I’augmentation de la dose de phosphore
implanté a 6 keV détériore les effets de canaux courts. En effet, avec le phosphore 6 keV et
2.10" at/em?, Vtg chute pour des longueurs de grille inférieures a 60 nm. Pour les doses plus
élevées de 3,5.10' et 6.10" at/cm?, cette chute intervient, respectivement, pour des longueurs
de grille inférieures a 80 nm et 240 nm. On pouvait s’y attendre du fait de 1’augmentation de
la diffusion du phosphore pour des concentrations plus élevées. De plus, la réduction de
I’effet RSCE avec 1’augmentation de la dose du phosphore nous indique que les poches sont
de moins en moins efficaces avec I’augmentation de la dose, ce qui confirme une diffusion
inacceptable du phosphore. L’augmentation de 1’énergie du phosphore a 8 keV dans le cas
d’une implantation 4 2.10"° at/cm? détériore également les effets de canaux courts et augmente
le recouvrement des poches, mais moins que 1’augmentation de la dose. En effet, la chute
intervient pour des longueurs de grille inférieures a 80 nm, mais la diminution de Vtg est

faible jusqu'a des longueurs de grille de 60 nm.
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Lorsque le phosphore 6 keV et 6.10' at/cm? est co-implanté avec du carbone a 8 keV
(Figure 128.a), les effets de canaux courts sont légérement améliorés avec une dose de 2.10"
at/cn?, tandis qu’une dose & 5.10'* at/cm? n’est pas suffisante. En effet, avec la plus forte dose
de carbone, Vtg,: commence également a chuter pour des longueurs de grilles inférieures a 240
nm, mais reste modérée jusqu’a des longueurs de grille de 120 nm. Il en résulte que pour les

grilles plus petites, la valeur de Vtg, est plus grande que pour les deux autres essais.

Par contre, pour une dose plus faible de 3,5.10" at/cm? de phosphore (Figure 128.b), les
poches sont moins recouvertes dés une dose de carbone de 5.10' at/cm? et on décale encore la

chute de Vit a des longueurs de grille inférieures a 60 nm avec une dose de 2. 10" at/cm>.
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Figure 128 : Effet de la dose de carbone co-implanté & 8keV sur les effets de canaux courts, a comparer a
une référence sans carbone a) avec du phosphore 6 keV 6.10™° at/cm? b) avec du phosphore 6 keV 3,5.10%

at/cm?

Ces résultats confirment que les effets de canaux courts sont responsables des pertes
de performances mesurées sur les transistors de longueur de grille de 40 nm. En effet, pour les
essais sans carbone, Vtg, est faible pour le phosphore 3,5.1015 at/cm? et non mesurable pour le

phosphore 6.10"° at/cm? indiquant des effets de canaux courts trés importants pour les
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transistors de cette dimension. Le carbone augmente Vty, de maniére similaire pour les deux
doses de carbone avec le phosphore 3,5.10" at/cm? et uniquement pour la dose la plus élevée

avec le phosphore 4 6.10"° at/cm?.

La valeur de la capacité de recouvrement (Cov) est un indicateur représentatif de la
diffusion des dopants latéralement sous la grille. Plus sa valeur est élevée, et plus les dopants

ont diffusé latéralement. La Figure 129 explicite les résultats pour tous les essais.
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Figure 129 : Valeurs des capacités de recouvrements des différents essais: a) effet de la dose et de I’énergie du
phosphore en I’absence de carbone et effet de la dose de carbone 8 keV b) avec le phosphore 6 keV, 3,5.10%
at/cm? ou c) avec le phosphore 6 keV, 6.10" at/cm?

L’analyse de la capacité de recouvrement confirme les résultats précédents : le facteur
le plus critique pour la diffusion est la dose de phosphore, et le carbone peut réduire cette

diffusion.

A la vue de ces résultats électriques, il semble qu’au-dessus d’une dose de carbone
seuil, on obtient un gain pour les effets de canaux courts. Pour le phosphore implanté a
3,5.10" at/cm?, il est franchi dés 5.10'* at/cm?; par contre pour le phosphore implanté a
6.10" at/cm?, le seuil se situe entre 5.10'* at/cm? et 2.10'° at/cm?. Une fois cette dose seuil
franchie, le gain est minime comme on peut le voir en comparant les deux doses de carbone

testées avec le phosphore implanté 4 3,5.10" at/cm?.

Fuites

Les Figures 130 a 132 montrent les résultats de chacune des composantes pour les
différents essais réalisés. On constate une augmentation des fuites en bord de tranchée
d’isolation et vers le substrat imputables a la présence de carbone. En effet, les modulations
de I'implantation de phosphore sans carbone ne modifient pas notablement ces deux

composantes de la fuite. Par contre, I’ajout de 5.10'* at/cm? de carbone augmente la fuite en
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bord de tranchée d’isolation d’environ deux décades et celle vers le substrat d’environ une
décade. Multiplier par quatre la dose de carbone augmente encore faiblement le niveau de

fuite.
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Figure 130 : Valeurs des fuites en bord de tranche d’isolation des différents essais: a) effet de la dose et de I’énergie du
phosphore en I’absence de carbone et effet de la dose de carbone 8 keV b) avec le phosphore 6 keV, 3,5.10™ at/cm? ou c)
avec le phosphore 6 keV, 6.10% at/cm?
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Figure 131 : Valeurs des fuites vers le substrat des différents essais: a) effet de la dose et de I’énergie du phosphore en
I’absence de carbone et effet de la dose de carbone 8 keV b) avec le phosphore 6 keV, 3,5.10% at/cm? ou c) avec le
phosphore 6 keV, 6.10" at/cm?

Les fuites en bord de grille, par contre, se comportent de maniére différente : c’est la
dose de phosphore qui a un effet significatif, notamment la dose de 6.10" at/cm? fait perdre
un peu plus d’une décade de courant par rapport & la dose de 2.10"° at/cm? La présence de
carbone ne dégrade pas les fuites de bord de grille, au contraire il semblerait que le carbone
implanté a 8 keV, 2.10"° at/cm? co-implanté au phosphore 6 keV, 6.10" at/cm? améliore le

niveau de fuite.
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Figure 132 : Valeurs des fuites en bord de grille : a) effet de la dose et de I’énergie du phosphore en I’absence de
carbone et effet de la dose de carbone 8 keV b) avec le phosphore 6 keV, 3,5.10% at/cm? ou c) avec le phosphore 6 keV,
6.10" at/cm?

Conclusion

Pour atteindre les performances requises des technologies actuelles, il faut employer
des doses trés ¢élevées de phosphore, I’implantation d’arsenic restant identique. La
performance du transistor ainsi que la fuite sont essentiellement régies par la dose de
phosphore employée, notamment a cause de sa diffusion excessive provoquant des effets de
canaux courts importants. L’ajout du carbone a forte dose permet de réduire ces effets de
canaux courts sans ajouter de fuites de courant rédhibitoires et constitue donc une solution

intégrable pour employer de fortes doses de phosphore.

I11.B) Les dépdts : interaction entre les matériaux des
espaceurs et les extensions et poches NMOS et PMOS

Au cours du procéd¢ de fabrication des transistors, les extensions des source-drain
(LDD pour Lightly Doped Drain) sont directement en contact avec 1’oxyde des empilements
d’espaceurs, de méme que les source-drain sont en contact avec les couches contraintes. De
précédents travaux ont établi que le bore peut diffuser depuis les LDD dans I’oxyde des
espaceurs pendant les étapes de recuit. La quantit¢ de bore perdue dépend de la quantité
d’hydrogene contenue dans I’oxyde car 1’hydrogene augmente le coefficient de diffusion du
bore dans I’oxyde [108, 109, 110]. Pour caractériser et quantifier ce phénomeéne, nous avons
procédé a une série d’essais sur plaques sans motifs. Différentes combinaisons

d’implantations sont effectuées et deux types de matériaux espaceurs sont testés. Nous

quantifions la perte de dose des dopants a partir des profils analysés par SIMS aprés recuit.
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111.B.1) Procédure expérimentale

Pour mettre en évidence I’interaction entre les dopants et les dépots espaceurs sans effet
de motifs, nous avons réalisé nos expériences sur pleine plaque (substrat de type P). Trois
groupes d’échantillons sont préparés pour reproduire soit :

e les implantations LDD en BF, et poches en arsenic (appelés échantillons de type

PMOS)

e  soit des LDD en arsenic et des poches en BF, (appelés échantillons de type NMOS-As)
e soit des LDD en phosphore et des poches en BF, (appelés échantillons de type NMOS-

Ph.)

Pour chaque groupe d’échantillon, le premier est recuit sans espaceur pour servir de
référence, le second est recouvert d’un oxyde et d’un nitrure déposés a basse pression par
procédé LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) basse température et le dernier
est recouvert d’un oxyde et d’un nitrure déposé€s par procédé assisté par plasma PECVD
(Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition). Le détail de chaque échantillon est

récapitulé dans la Table VIII et le procédé est schématisé en Figure 133.

L’implantation des poches désirées est effectuée avant celle des LDD (voir les détails
dans la Table VIII). Ensuite un oxyde de 8 nm d’épaisseur est déposé soit par LPCVD, soit
par PECVD, suivi du dépo6t du nitrure. L’oxyde LPCVD est déposé en four a une température
de 550°C pendant 2 h a partir d’un précurseur Si(OC,Hs)s (TEOS pour TetraEthOxySilane).
L’oxyde PECVD est déposé a 400°C pendant environ 5 min a partir d’un précurseur
SiH4/N,O. Le nitrure LPCVD de 55 nm d’épaisseur est déposé en four a 560°C pendant 2 h a
partir d’un précurseur HCD/C,H4/NHj3. Le nitrure PECVD de 80 nm d’épaisseur est déposé a
400°C pendant 5 min a partir d’un précurseur SiH4/NH3/N,. Les dépots sont suivis d’un recuit
d’activation de type spike a 1080°C en atmosphére d’azote contenant 5% d’oxygene. Une

étape de stabilisation a 450°C pendant 20 s précéde le pic de température.

Pour faciliter les caractérisations, les dépdts de nitrure et d’oxyde sont successivement
sélectivement retirés. Des analyses SIMS sont utilisées pour quantifier la perte de dopants
dans le silicium. Les mesures de résistances carrées ont été impossibles a cause de 1’incapacité
de la méthode 4 pointes a mesurer des jonctions aussi fines (voir §I.B.1.(c)). L’équipement

de mesure de résistance carrée sans contact n’était pas encore disponible.
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Table VIII: Description de la procédure expérimentale de chaque échantillon

Groupe | type PMOS type ’P\thOS' type NMOS-As
Echantillon] 1 | 2 | 3 | 4 | 5 6 7 | 8 9
Implantation poche
As, 50keV, 2.7E13 at/cm? X | X | X
BF,, 30keV, 4E13 at/cm? X | X X X | X X
Implantation LDD
BF,, 1keV, 5E14 at/cm? X| X | X
P,, 2keV, 2E14 at/cm? X | X X
As, 1keV, 6.5E14 at/cm? X | X X
Dépot oxyde
Aucun X X X
LPCVD (560°C, 2h) 8nm X X X
PECVD (400°C, Smin) 8nm X X X
Dépot nitrure
Aucun X X X
LPCVD (550°C, 2h) 55nm X X X
PECVD (400°C, 5min) 80nm X X X
Recuit
Spike 1080°C (95% N,,5% 0y | X | X | X | X | X X X | X X
spike
1080°C B sravure gravure
Nitrure “_Che = pumide analyse SIMS
nitrure @de
Oxvde \/
KGR T T ORE I PG e W R M e e s N e
et Peehe | [T ] [ T [T ] ] e e
Substrat
(@ ®) () G (e) (® th)

Figure 133 : Schéma des étapes de préparation des échantillons.

111.B.2) Résultats

Les profils des dopants aprés le recuit d’activation, pour chaque groupe d’essais, sont

montrés sur les Figures 134 a 136. Sur chaque figure, on compare les profils obtenus avec les

deux types de dépots aux références sans dépot. Les simulations des profils implantés avec le

logiciel « Crystal TRIM » sont également représentées.

Pour les échantillons de type PMOS (Figure 134), nous observons que les poches en

arsenic sont similaires pour les trois échantillons. Par contre, les profils de bore des LDD

dépendent fortement du procédé de dépot. En effet, le bore a largement plus exodiffusé depuis

les LDD dans I’oxyde PECVD (échantillon 3) par rapport a ’oxyde LPCVD (échantillon 2).
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La perte de dose dans le silicium comparée a la référence (échantillon 1) est relativement

faible pour les dépdts LPCVD, mais atteint 75% dans le cas des dépots PECVD.

= = Simulation des profils implantes
—&— Echantillon 1 (sans depot)

me‘ —¥— Echantillon 2 (LPCVD)
3 10” A— Echantillon 3 (PECVD)
&
= Figure 134 : Echantillons de type
S 10" PMOS : profils des LDD en BF; 1 keV
< e 5.10" at/cm? et des poches en As 50
@ ", keV, 2,7.10"° at/cm? et simulation des
o NV s ‘
§ 10 \‘_Q::MS profils implantés.
3 \--\'":_'Qé&) .
1074 % : . X e,

0 50 100
Profondeur (nm)

Pour les échantillons de type NMOS (Figures 135 et 136), nous pouvons voir que les
profils de bore des poches dépendent du type de dépot espaceurs quelque soit le dopant
implanté dans les LDD. La perte de dose de bore comparée a la référence (échantillons 4 et 7)
n’est pas significative dans le cas de dépots LPCVD (échantillons 5 et 7), mais atteint 20%
dans le cas des dépots PECVD (échantillons 6 et 9). 1l est également intéressant de noter que

le bore a diffusé en profondeur dans le cas des dépdts PECVD.

De plus, on a une perte de dose de phosphore depuis les LDD de prés de 45% comparé
a la référence (échantillon 4) quelque soit la nature du dépdt (échantillons 5 et 6) tandis

qu’aucune différence significative n’est observée pour 1’arsenic des LDD.

— = Simulation des profils implantes
—— Echantillon 4 (sans depot)

N
=

-
o

m’g —W¥— Echantillon 5 (LPCVD)
S 107 P A Echantillon 6 (PECVD)
< Figure 135 : Echantillons de type
S 1 NMOS-Ph : profils des LDD en P 2
& 10 keV 2.10™ at/cm? et des poches en BF,
€ 30 keV, 4.10" at/cm? et simulation des
o ~ rofils implantés.
£ w0 N Y p p
-]
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= = Simulation des profils implantes
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111.B.3) Discussion

Nous voulons tout d’abord souligner que les diverses doses mesurées sur les
échantillons de références sont identiques aux doses implantées. Ainsi, malgré une possible
accélération de la diffusion due a 1’oxydation (OED pour Oxidation Enhanced Diffusion)
pendant le recuit des échantillons témoins, qui géne la comparaison des profils de bore et de
phosphore surfaciques (implantations LDD) en terme de diffusion, la perte de dose calculée

est tout a fait fiable.

Nos données expérimentales mettent clairement en évidence qu’il n’y a aucun effet de
I’empilement des espaceurs sur les profils d’arsenic. Par contre, les profils de phosphore
(Figure 135) des LDD ou de bore des LDD et des poches (Figures 134 a 136) sont impactés
par la présence de I’empilement. Mais avant de nous intéresser aux profils proprement dit,
nous allons présenter nos connaissances en matiére de recristallisation appliquées aux bilans

thermiques de nos dépots.

111.B.3.(a) Recristallisation pendant les dép6ts

Il est acquis que la recristallisation d’une couche amorphe commence a partir de
I’interface amorphe-cristal et progresse vers la surface. La zone recristallisée a la structure
cristalline de la zone sous-jacente, c’est pourquoi on appelle ce phénoméne une épitaxie en
phase solide (SPER pour Solid Phase Epitaxial Regrowth). La vitesse du front de
recristallisation a ét¢ mesurée dans la gamme des 500 a 850°C par différents auteurs [111,
112, 113]. A une température de 550°C (température de nos dépots LPCVD), ils ont relevé
des vitesses entre 0,77 A/s [111] et 3 A/s [113]. Ce qui signifie que pour nos expériences,
méme si on prend la vitesse la plus lente, on a totalement recristallisé la zone amorphisée par

nos implantations.
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Nous n’avons trouvé aucune donnée pour des températures inférieures a 500°C dans la
littérature. Toutefois, issus d’une autre étude, des clichés MET aprés des implantations
source-drain amorphisantes et dépdts de couches contraintes (oxyde + nitrure) en PECVD
(Figure 137) montrent qu’il n’y a pas ou peu de recristallisation durant ce procédé. En effet, la
profondeur amorphisée par ces implantations source-drain a été estimée a 37 nm par

ellipsométrie.

asi

Figure 137 : Vue des implantations SD (As
20 keV 2.10% at/cm? + C 8 keV 1.10™ at/cm?
+ P 6 keV 3,5.10™ at/cm?) aprés dépot des
couches contraintes (oxyde + nitrure) en
PECVD. Le contraste correspondant au
silicium amorphe est désigné par les fleches.

111.B.3.(b) Profils de bore

Etonnamment, malgré le fait que le bilan thermique soit bien plus faible pour les
dépots PECVD, c’est celui-ci qui affecte le plus les profils de bore. Il est clair que ce doit étre

di a la nature chimique ou structurelle de I’oxyde.

D’apres les résultats de précédents travaux [110], nous croyons que le facteur principal
est le contenu en hydrogéne de I’oxyde qui dépend du procédé de dépdt. En effet, il est connu
que le coefficient de diffusion du bore dans I’oxyde est augmenté en présence d’hydrogene.
Du fait des différents précurseurs utilisés, on peut penser que le contenu en hydrogéne de
I’oxyde déposé par procédé PECVD est plus important que celui de I’oxyde déposé par
procédé LPCVD. En plus, il est probable que la température plus élevée du procédé LPCVD
(supérieure a 500°C) permet un dégazage plus rapide de I’hydrogéne que le procédé PECVD
[114] (Figure 138.a). En outre, la couche de nitrure peut agir comme une encapsulation qui
empéche I’hydrogene de dégazer (Figure 138.b). Par conséquent, le contenu en hydrogéne de
I’oxyde LPCVD a toutes les raisons d’étre plus faible que celui de I'oxyde PECVD,
probablement insuffisant pour agir sur la diffusion du bore [115]. Puisque du BF; a été utilisé
comme espece implantée, un effet similaire peut résulter de la présence de fluor puisqu’il
augmente ¢également la diffusion du bore dans 1’oxyde [116]. En effet, il diffuse trés
rapidement dans le silicium et peut pénétrer dans I’oxyde et dégazer de la méme maniére que

I’hydrogéne dans les mémes conditions.
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Figure 138 : Schéma (a) du dégazage de I’hydrogéne pendant le dépdt de I’oxyde et (b) de I’encapsulation crée
par le nitrure empéchant le dégazage de I’hydrogene [110]. Le méme phénomene peut se produire avec le fluor.

Nous allons désormais briévement discuter de nos observations expérimentales
concernant la profondeur de jonction des profils de bore de la référence. En effet, nous avons
vu qu’elle est en position intermédiaire entre I’échantillon déposé en LPCVD et celui en
PECVD. Il est maintenant acquis que la diffusion du bore est assistée par des interstitiels, ce
qui conduit a une accélération transitoire de la diffusion (TED) quand ils sont en large exces.
Donc il est possible que pendant le dépot LPCVD a 550°C, la recristallisation s’effectue sans
diffusion conséquente. Le recuit d’activation provoque ensuite la diffusion qui sera moins
prononcée avec le matériau LPCVD car il y a moins d’interstitiels disponibles pour la TED.
Cette explication concorde avec de précédentes observations qui ont montré qu’un recuit
préliminaire a température moyenne peut réduire la TED du bore durant les €tapes de recuit
suivantes [117]. Pour les dépots PECVD, le profil de bore est plus fin que les autres a cause
de la grande quantité de bore perdue, mais nous pouvons voir que la queue de diffusion
s’étend beaucoup plus profondément que la référence. Ceci pourrait signifier que le dépot
PECVD ajoute des défauts (interstitiels) ou que les défauts induits par ’implantation sont
recuits moins rapidement a cause, par exemple d’une vitesse de recombinaison a la surface
altérée par la présence du dépdt. Quoiqu’il est soit, nous ne pouvons rien conclure de définitif

a partir de cette seule étude.

Enfin, il est montré que la perte de dose relative est plus importante depuis les LDD
(75%) que depuis les poches (20%). Ce doit étre le résultat de la position des profils
implantés. En effet, les LDD sont implantés plus prés de I’interface oxyde/silicium que les
poches. Par conséquent, la concentration a 1’interface est plus €élevée pour les LDD que pour
les poches. De plus, le coefficient de diffusion effectif du bore est nécessairement plus élevé
dans les LDD a cause d’effets extrinséques et d’une concentration de défauts ponctuels induits

par I’implantation plus élevée.
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111.B.3.(c) Profils de phosphore

Pour les profils de phosphore, les échantillons 5 et 6 recuits avec les empilements
espaceurs sont identiques, mais ils difféerent de la référence. Nous n’observons donc pas
d’augmentation de la diffusion avec ’'un ou I'autre des matériaux. La perte de dose est de
45% par rapport a la référence. Ceci signifie que le mécanisme a I’origine de I’exodiffusion
du bore dans I’oxyde est différent de celui a I’origine de 1’exodiffusion du phosphore. Il se
peut que la diffusion du phosphore ne dépende pas de la quantité d’hydrogéne dans 1’oxyde
ou que le phosphore se contente de ségréger a I’interface oxyde silicium de maniére plus
importante avec un oxyde déposé qu’avec un oxyde thermique et aurait été retiré lors de la

gravure humide de I’oxyde.

111.C) Le recuit d’activation

Les efforts pour obtenir des jonctions ultrafines hautement activées se portent
également sur le développement des procédés de recuits d’activation. Réalisé apres toutes les
étapes d’implantation, de dépots et avant la formation des contacts, c’est le bilan thermique le
plus élevé du procédé de fabrication. De sa température va dépendre la limite de solubilité qui
définit la quantité maximum de dopants qu’on peut activer : plus la température de recuit est
¢élevée, plus la limite de solubilité des impuretés dans le silicium est élevée. Sa durée doit étre
la plus courte possible pour minimiser la diffusion des dopants tout en permettant la

réparation de la majorité des défauts résiduels.

On utilise depuis longtemps un recuit de type spike [118] qui consiste en un pic de
température dont les rampes de montée et de descente en température sont abruptes (150°C/s
et 90°C/s respectivement). Une étape de stabilisation a 450°C pendant 20 s précede le pic de
température. 11 est réalisé en atmosphére neutre, légérement oxydante (95% Na, 5% O,). Sa
température a été diminuée au fur et 2 mesure des technologies : 1113°C pour les technologies
120 et 90 nm, puis 1050°C pour la technologie 65 nm. Pour les technologies en dega des 65
nm, ce type de recuit seul ne peut pas fournir les jonctions requises, notamment pour le
PMOS, méme avec des espeéces co-implantées. Les techniques SPER, flash et laser (au-dessus

ou en dessous du point de fusion) sont proposées comme alternatives [119].

La SPER est basée sur le principe que la quantité de dopants actifs peut étre plus élevée
dans du silicium amorphisé puis recristallisé a basse température que silicium cristallin recuit

a la méme température [118, 119, 120]. La température utilisée est habituellement autour des
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600°C, ainsi I’activation des dopants peut étre décorrélée de leur diffusion. Des solubilités
limites (métastables) au-dessus de celle a 1’équilibre peuvent étre atteintes. Cette technique
présente d’autant plus d’intérét que la plupart des jonctions actuelles sont amorphisées
pendant I’implantation. Toutefois, les défauts EOR formés en arriére de 1’interface amorphe-
cristal initiale, demandent, a ces températures, des durées de recuit trés longues pour étre
annihilés. La solubilité élevée obtenue étant métastable, il est néfaste de procéder a un post-

recuit car la limite de solubilité retourne alors vers sa valeur a 1’équilibre.

Le recuit flash consiste en une illumination trés puissante de la face supérieure de la
plaque. Les températures peuvent atteindre 1300°C et la durée du recuit (pendant laquelle T >
Tmax— 50°C) est de I’ordre de 330 ps. La diffusion est minimisée grace a la trés courte durée
et la solubilité limite de la température du pic est obtenue [119]. Toutefois, la durée du recuit
ne permet pas suffisamment de diffusion pour réparer la majorité des défauts résiduels [121]
et ¢’est une technique sensible a la densité des motifs a cause des différences d’absorption et
de contraintes. Elle est intermédiaire entre le recuit spike conventionnel et le recuit laser en

dessous du point de fusion.

Le recuit laser au-dessus du point de fusion permet la plus forte solubilité. De plus, la
diffusion ne s’effectue que dans la zone fondue, ce qui conduit a des profils rectangulaires trés
hautement activés. Toutefois son intégration dans les procédés de fabrication des transistors
CMOS est quasiment impossible a cause des différences d’absorption des motifs et des

risques liés a I’intégrité de la structure qui dépassent les problémes issus des défauts résiduels.

Le recuit laser en dessous du point de fusion permet d’atteindre des températures
aussi élevées que le flash, mais avec une durée plus courte et un échauffement local. Ce
procédé donne des résultats électriques comparables au recuit flash et notamment les mémes
inconvénients liés a une mauvaise réparation des défauts résiduels et des effets provenant des
motifs [122, 123]. Toutefois, les essais et la littérature traitant du laser [124, 125, 126] ou le
comparant au recuit flash [127] ont fait pencher la balance du c6té du laser. Pour la
technologie 45 nm, il est utilisé a une température de 1200°C en combinaison avec un recuit
spike a 1010°C. Pour les technologies futures, la tendance sera de réduire la température du
spike précédent le recuit laser, voire de le supprimer complétement pour supprimer la
diffusion des dopants. Les défauts ayant besoin d’une certaine diffusion pour étre annihilés

seront alors tels qu’aprés implantation.
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111.D) Conclusion

L’implantation ionique géncre les défauts hors équilibre auxquels nous essayons de
remédier. Dans ces travaux, nous avons tout d’abord mis en relief que les paramétres des
équipements d’implantation ne sont pas anodins. Nous avons identifié le flux d’implantation
comme un parametre clé dans le cas d’implantations amorphisantes car il modifie la quantité
d’interstitiels en exceés. Une mauvaise maitrise de ce paramétre meéne a des divergences dans
les caractéristiques électriques des transistors qui peuvent dépasser les tolérances accordées

aux produits.

Nous avons ensuite proposé une solution pour réduire la quantité d’interstitiels assistant
la diffusion du bore : la co-implantation du carbone aprés pré-amorphisation. Le carbone
présente ’intérét de piéger les interstitiels responsables de la diffusion accélérée du bore. La
maximisation de son efficacité nécessite de le localiser entre les défauts EOR et le pic de
surface du bore pour bloquer le flux d’interstitiels émis par les défauts EOR. L’inconvénient
du carbone est qu’il posséde un niveau profond dans la bande interdite du silicium, qui génére
des fuites de courant. Toutefois, nous avons prouvé qu’avec des conditions d’implantation de
carbone adaptées aux implantations source-drain de la technologie 45 nm, on pouvait obtenir

des gains en performance importants et des niveaux de fuites tout a fait acceptables.

Puis nous avons souligné I’intérét de combiner 1’arsenic et le phosphore dans les
implantations de type n. Il semblerait que le gain apporté par le phosphore aux implantations
d’arsenic soit 1ié aux défauts d’implantation puisque les effets de co-diffusion sont faibles.
Toutefois, 1’intégration du phosphore nécessite de controler sa diffusion. Le phosphore a un
mécanisme de diffusion similaire a celui du bore (par paire avec des interstitiels), c’est
pourquoi nous avons utilisé la co-implantation du carbone aprés amorphisation. La recherche
de conditions d’implantation minimisant la diffusion du phosphore est a adapter a 1’origine de
I’excés d’interstitiels qui est différent du cas du bore. Dans nos conditions expérimentales
(phosphore a forte concentration), les défauts liés a la diffusion du phosphore sont
prépondérants par rapport aux défauts liés a ’implantation. Ils sont en exces en arriere du
plateau de concentration formé par sa diffusion accélérée par le mécanisme de percolation
avec les lacunes. Par ailleurs, la percolation des dopants aux fortes concentrations facilite
I’injection de lacunes depuis la surface vers le volume, ce qui permet de neutraliser un plus

grand nombre d’interstitiels. C’est probablement pour cette raison que la présence de
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phosphore a forte concentration réduit la quantité de défauts induits par I’implantation

d’arsenic.

Dans le cadre de nos travaux, les conditions optimales ont été appliquées sur les
implantations source-drain de la technologie 45 nm du NMOS et du PMOS. 1l devrait
également étre possible de trouver des conditions aidant le contréle de la diffusion des

extensions et des poches.

Nous nous sommes ensuite intéressés au devenir des dopants usuels dans la suite du
procédé et notamment lors des dép6ts des espaceurs en contact direct avec les implantations
LDD et poches pendant tout le reste du procédé. Trois combinaisons d’implantation ont été
expérimentées simulant les implantations des LDD et des poches du PMOS (LDD en BF; et
poches en As) et de deux types de NMOS (LDD en As ou P et poches en BF,) de la
technologie 65 nm. Les profils chimiques, analysés par SIMS apres le recuit d’activation, ont
été comparés pour des matériaux d’espaceurs LPCVD ou PECVD a une référence sans
dépots. Les profils d’arsenic ne sont pas influencés par la présence des dépdts. Par contre,
nous estimons une perte significative de bore dans les matériaux PECVD provenant des LDD
(75%) ou des poches (20%) et aucune perte dans le cas des dépots LPCVD. Nous observons
également une diffusion du bore en profondeur plus élevée avec les espaceurs PECVD
qu’avec les espaceurs LPCVD. Le cas du phosphore est particulier : la perte de dose

comparée a la référence sans dépot est comparable dans les deux matériaux (45%).

Nous proposons que la teneur de 1’oxyde en hydrogéne et en fluor est responsable de
I’exodiffusion du bore. L’accélération de la diffusion avec les matériaux PECVD doit étre liée
aux défauts environnants : recuits pendant les dépots LPCVD et pas pendant les défauts
PECVD, dans ce dernier cas les défauts résiduels sont plus nombreux avant le recuit
d’activation. L’exodiffusion du phosphore répond a un mécanisme différent puisque qu’elle

est la méme pour les deux types de matériau.

Le recuit est indissociable de 1’étape d’implantation car c’est pendant cette étape que les
dopants sont activés, ce qui s’accompagne d’une diffusion. Le recuit utilisé est un spike qui
consiste en un pic de température dont les rampes de montée et de descente en température
sont abruptes (150°C/s et 90°C/s respectivement). Au fur et a mesure des technologies, sa
température a ét€¢ diminuée pour réduire la diffusion : 1113°C pour les technologies 120 et 90
nm, 1050°C pour la technologie 65 nm. Pour un contrdle accru de la diffusion des dopants la
technologie 45 nm nécessite des températures plus proches des 1000°C mais a ces

températures 1’activation n’est plus suffisante. Nous avons listé les différentes possibilités de
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recuits alternatifs afin d’expliquer le choix du recuit laser en-dessous du seuil de fusion

(1200°C) qui a été ajouté au recuit spike a 1010°C pour la technologie 45 nm.

Pour les technologies futures (32 et 22nm), il est probable que le laser sera utilisé
exclusivement. Il n’y aura donc plus de diffusion, mais également plus de guérison des
défauts. La position des implantations et le nombre et la taille des défauts seront donc d’autant
plus critiques pour obtenir de bonnes propriétés électriques des composants et qu’elles soient

reproductibles.
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CONCLUSION GENERALE

Le défi de la miniaturisation des composants repose essentiellement sur le controle de la
quantité et de la localisation des dopants introduits par implantation ionique. L’amélioration
des performances et de la stabilité des procédés implique I’augmentation de la quantité de
dopants dans des zones précises, aux dimensions réduites de technologie en technologie, ainsi
que la réduction des bilans thermiques. Ceci nous met dans une situation riche en défauts
induits par I’implantation et résiduels. L’objectif de cette thése est de réduire les défauts

d’implantation ou leur impact sur les caractéristiques électriques des composants.

Pour cela, nous avons tout d’abord rappelé les connaissances en matiére de défauts
rencontrés dans le silicium. Nous avons décrit leur structure, leur stabilité et leur évolution.
Nous avons expliqué leur implication dans la diffusion des dopants et les dégradations qui en

résultent dans le fonctionnement des transistors MOS.

Puis nous nous sommes intéressés au moyen de caractériser les jonctions et notamment
aux difficultés rencontrées dans le cas des jonctions ultrafines (inférieures a 30 nm). Une
bonne connaissance de la répartition des dopants et des défauts ainsi que de leur activation est
nécessaire. Pour déterminer la répartition chimique des dopants aprés implantation et leur
diffusion lors des recuits, nous avons établi un protocole d’analyse SIMS donnant une
résolution suffisante pour les jonctions inférieures a 100 nm et permettant la confrontation des
mesures d’un essai a I’autre et d’une expérience a 1’autre. Dans un futur proche, la sonde
atomique surpassera l’analyse SIMS. Pour mesurer 1’activation des dopants, nous avons
remplacé la méthode 4 pointes classique, destructive et ne permettant pas de mesurer des
jonctions inférieures a 40-30 nm, par une méthode optique sans contact. Nous avons, par
ailleurs, mis en ceuvre une méthode non destructive pour localiser les défauts en profondeur
aprés une implantation amorphisante en mesurant la profondeur amorphisée par ellipsométrie.
Les défauts ponctuels n’étant pas quantifiables par une méthode simple, nous avons établi un
protocole les agglomérant en boucles de dislocation par un recuit a8 800°C. Ainsi, la nature, la
densité et la taille de ces défauts est représentative de la quantité induite par 1’implantation.
Pour connaitre toutes ces informations a la fois, la seule technique quantitative est

I’observation par MET en mode champ sombre et faisceau faible (WBDF).
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Enfin, nous avons rempli 1’objectif de la thése, en agissant sur les étapes d’implantation
ionique sans modifier le reste du procédé. Nous ne nous sommes pas arrétés au cas du bore,
comme beaucoup de travaux dans les derniéres décennies, mais nous avons également étudié
le phosphore et I’arsenic. En étudiant les paramétres liés a I’implantation, nous avons identifié
le flux d’implantation comme un parametre clé dans la génération des défauts ponctuels. En
effet, pour les implantations amorphisantes, a dose et énergie d’implantation égales, le flux
d’implantation régit la quantité d’interstitiels de silicium en exces responsables de la diffusion
du bore et de phosphore. Par ailleurs, nous avons démontré que la co-implantation du carbone
dans du silicium amorphisé réduit efficacement la diffusion du bore et du phosphore. Cette
impureté a la propriété de piéger les interstitiels de silicium mais posséde un niveau profond
dans la bande interdite du silicium qui génére des fuites de courant. En nous appuyant sur les
mécanismes physiques de diffusion spécifiques a chacun de ces dopants, nous avons optimisé
la localisation du carbone pour maximiser la réduction de la diffusion. Nous avons également
montré qu’ainsi les fuites générées pouvaient étre contr6lées. Nous avons donc fourni une
solution intégrable, indispensable pour les fortes doses implantées dans les SD de la
technologie 45 nm du PMOS qui est également efficace pour les implantations SD du NMOS.
Dans ce dernier cas, I’intérét du phosphore en combinaison avec 1’arsenic a été souligné au
cours de nos travaux. En effet, nous avons établi que le phosphore a forte concentration
assiste I’annihilation des défauts induits par I’arsenic. La diffusion excessive du phosphore a

forte concentration peut alors étre contrdlée par le carbone.

En plus de tout cela, nous nous sommes souciés du devenir des dopants dans la suite du
procédé. Les dépots sont en contact direct avec les zones dopées : les espaceurs avec les LDD
et les poches, et les couches contraintes avec les SD. Dans les deux cas, on a un empilement
d’oxyde et de nitrure. Nous nous sommes focalisés sur le cas des espaceurs. Nous avons
quantifié la perte de dopants usuels (B, P, As) provenant des LDD et des poches dans deux
types de matériaux : un empilement déposé par LPCVD et un empilement déposé par

PECVD.

L’évolution nécessaire du recuit d’activation vers les recuits non diffusants, notamment
par recuit milliseconde a haute température, ameéne de nouvelles perspectives. En effet, en
I’absence de diffusion, les défauts ne peuvent pas étre annihilés. Pour le moment le recuit
d’activation de type spike aux alentours de 1000°C est combiné a un recuit milliseconde a
1200°C. Mais si on veut continuer a se servir de I'implantation ionique pour réaliser les

jonctions, la température de ce spike devra étre réduite ou cette étape supprimée dans les
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technologies futures. Les défauts résiduels seront alors tels qu’ils ont été implantés. Les
efforts devront donc se porter sur la minimisation de la quantité de défauts générés au moins
dans la zone de déplétion en se tournant, par exemple, vers de nouvelles techniques

d’implantation.
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