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Depuis plusieurs décennies, nous sommes témoins d’une incroyable augmentation de la
capacité d’intégration du nombre de circuits intégres sur substrat de silicium. Ce succes est
principalement du & la miniaturisation du composant essentiel en microélectronique : le
Transistor Métal-Oxyde-Semiconducteur a Effet de Champ (MOSFET). Lors de ces 30
derniéres années, la taille du transistor MOS a été réduite d’un facteur 1000 et de nos jours,
des transistors d’une longueur de grille de 32 nm sont déja en production et la recherche s’est
tournée vers des dispositifs dont la longueur de grille peut atteindre jusqu’a 6 nm (Figure 1).

Figure 1: Image TEM vue en coupe d’un
transistor MOS d’une longueur de grille de 6 nm,
composé d’un oxyde de grille de 1.2 nm de SiOz[1].

Déja en 1965, Gordon Moore prédisait que la densité d’intégration des circuits micro-
électroniques doublerait tout les dix-huit mois. Ainsi, avec I’avénement des microprocesseurs
et de la microinformatique personnelle, le nombre de MOSFET par puce n’a pas cessé de
croitre. Cette évolution appelée "loi de Moore" régit aujourd’hui la ligne directrice des
objectifs technologiques — connue sous le terme roadmap, la feuille de route — des différentes
industries de la microélectronique [2].

Toutefois, au cours de cette course effrénée vers la miniaturisation des composants
électroniques, les problémes technologiques ne se limitent plus aux seules difficultés de
réalisation. Nous voyons apparaitre, a présent, des phénomenes parasites remettant en cause
les avantages offerts par la technologie CMOS (Complementary MOS). Parmi ces
phénomeénes, nous avons notamment les effets de canal court (SCE), I’abaissement de la
barriere de potentiel au niveau du drain (DIBL), les phénomenes de nature quantique, le
courant tunnel de grille, la fluctuation aléatoire des dopants, etc. [3]. Ces phénomeénes sont
hélas devenus inévitables car les dimensions latérales et verticales des dispositifs sont réduites
de maniere drastique et rendent la miniaturisation difficile voire impossible. L’introduction de
nouveaux matériaux tels que le SOI (Silicon On Insulator) ou les alliages SiGe est une des
solutions envisagées pour améliorer les caractéristiques des CMOS de nouvelle génération.

Afin de repousser ces limites technologiques, on peut procéder empiriquement par de
multiples essais expérimentaux. La démarche est cependant codteuse, longue et plut6t

1 H. Wong, H. Iwai, "On the scaling issues and high-k replacement of ultrathin gate dielectrics for nanoscale
MOS transistors”, Microelectronics Engineering — 83, 1867-1904 (2006).

? International Technology Roadmap for Semiconductors, http://public.itrs.net.

* N Arora, "MOSFET models for VLSI circuit simulation: theory and practice" ISBN-10 0387823956, Springer-
Verlag Telos, 1993.
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hasardeuse sans le soutien théorique des outils d’analyse numérique. Il est préférable de
procéder a la place a des tests en simulation numérique, avec I’avantage d’une plus grande
souplesse dans les essais envisageables. Pour cela, les logiciels de simulation des procédés de
fabrication doivent combiner a la fois la connaissance des phénomeénes physiques intervenant
dans les étapes technologiques, les algorithmes avancés de maillage et les solveurs
performants indispensables pour ce type d’outils.

Au cours de ces derniéres années, I’élaboration de modeéles physiques dans le domaine de la
fabrication de composants micro-électroniques est devenue la clé du développement et de
I’amélioration des outils de simulations technologiques. Ces modéles doivent décrire
I’ensemble des étapes de fabrication des composants électriques.

Parmi les procédés de fabrication, on distingue d’une part les étapes structurelles (gravure,
dép6t et développement de masque) ou I’on fagonne la géométrie du dispositif et d’autre part,
les étapes correspondant aux procédés thermiques et de dopage (implantation et recuit
d’activation), ou I’on manipule les profils d’impuretés. Les étapes d’oxydation, qui permettent
de générer une couche isolante de SiO,, interviennent a la fois sur le dopage et sur la
géométrie du transistor.

Dans cette thése, nous nous sommes intéressés a la modélisation et & la simulation de la
distribution des dopants dans les dispositifs MOS en fonction des procédés de fabrication
utilisés. Ces simulations permettent par la suite d’établir les propriétés électriques et de
déterminer les caractéristiques de fonctionnement du dispositif.

L’élaboration des jonctions Source/Drain (S/D) que I’on souhaite de plus en plus minces et
trés dopées (Xj < 15nm cf. Figure 2), s’effectue principalement en deux etapes distinctes.
D’abord les impuretés dopantes sont introduites par implantation ionique (directe, ou dans des
substrats préamorphises). Il s’agit aujourd’hui de la technique la plus fiable, et la moins
colteuse. Elle permet, entre autre, le contrdle précis de la profondeur et de la quantité des
dopants introduits. Ensuite, le recuit d’activation permet de réparer les dommages engendrés
par I’implantation ionique et ainsi de restaurer le caractere cristallin du substrat. De plus, le
recuit a pour objectif d’activer électriquement le dopant en le positionnant sur les sites
substitutionnels du réseau cristallin du silicium.

Figure 2 : Simulation de la répartition du dopage
net dans un transistor MOS. La majorité du
dopant incorporé dans le silicium se situe au
niveau de la source et du drain qui constituent les
zones actives du transistor MOS.

La modélisation du profil de dopant consiste donc a prédire les effets de la phase
d’implantation ionique et a simuler correctement les profils de dopants diffusés (et en
particulier son caractére plus ou moins abrupt) et d’en déterminer la proportion active aprés

12
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un recuit. Ces simulations permettent par la suite d’établir les propriétés électriques du
dispositif.

Cependant, les dopants usuels du silicium tels que le bore, le phosphore ou I’arsenic qui sont
stables lorsqu’ils se trouvent en position substitutionnelle, ne diffusent pas en tant qu’espéces
isolées. Pour se déplacer, ils requierent I’assistance des défauts ponctuels, aussi bien les
lacunes que les auto-interstitiels, avec lesquels ils forment des paires dopants-défauts. En
conséquence, le coefficient de diffusion effectif du dopant sera fonction de la concentration
locale de defauts ponctuels. L’implantation ionique crée une trés forte concentration de
défauts ponctuels dans le cristal et lorsque I’on réalise le recuit pour réparer les dommages
générés des défauts étendus se forment et c’est leur évolution qui contréle celle des défauts
ponctuels, la diffusion du dopant s’en trouve donc fortement accélérée. Cette accélération
brusque de la diffusion des dopants lors des premieres secondes de recuit est connue sous le
nom de TED (Transient Enhanced Diffusion) et constitue 1’un des problémes majeurs dans le
controle du profil et de I’activation des dopants. Afin de diminuer I’effet de cette diffusion
accélérée, la tendance actuelle est a la diminution du bilan thermique lors du recuit. On utilise
pour cela des systemes de recuit rapide permettant d’atteindre en quelques millisecondes une
température située autour de 1300°C. Les modeles que nous allons décrire sont valables pour
de tels recuits mais aussi pour des recuits plus conventionnels.

L’objectif de ces travaux de these est d’augmenter les capacités de prédiction des simulateurs
de procédés technologiques silicium pour les technologies émergeantes dans lesquelles les
matériaux tels que le SOI et le Silicium-Germanium sont utilisés. Dans les technologies
consideérées, les dispositifs étant de plus en plus proches des interfaces, il est également
primordial de modéliser précisément les mécanismes physiques liés aux interfaces semi-
conducteur/isolants. La démarche que 1’on a suivi dans ces travaux de these est de construire a
partir d’un simulateur existant, dans lequel la diffusion des dopants tient compte de
I’évolution des défauts étendus, un modele valable pour les nouveaux procédés de fabrication
(types recuits milliseconde) et de 1’étendre aux nouveaux matériaux émergents. Pour cela, le
cas échéant, nous avons réalisé des expériences dédiées nous permettons d’analyser les
différents phénomenes entrant en jeu lors de la fabrication de jonction afin de compléter le
modele de simulation.

Ces travaux ont été réalisés dans le cadre du projet européen ATOMICS (Advanced Front-
End Technology Modeling for Ultimate Integrated Circuits) en collaboration avec de
nombreux partenaires industriels et universitaires, notamment STMicroelectronics (Crolles —
France) et le laboratoire LAAS-CNRS (Toulouse — France) au sein desquels j’ai effectué ces
travaux de recherche.

Dans le premier chapitre, nous placons le contexte de ce travail, en particulier la
miniaturisation des transistors MOS avancés. Nous présenterons briévement le transistor
MOS massif ainsi que les problémes engendrés par sa miniaturisation. Nous évoquerons
ensuite les solutions technologiques possibles pour répondre a ces problémes. Nous
exposerons ainsi le role important des jonctions ultra-minces, leurs techniques de fabrication
ainsi que les problémes associés, notamment la génération de défauts cristallins lors de leur
fabrication.
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Le deuxieme chapitre de ce manuscrit sera consacré a la compréhension de la diffusion
anormale des dopants qui apparait au cours de la formation de jonctions ultrafines. Nous
verrons que cette accélération est liée a la présence d’une forte sursaturation en auto-
interstitiels de silicium générés au cours de I’implantation ionique, et que seule une
description correcte de I’évolution de cette sursaturation nous permet de modéliser cette
diffusion. En particulier, nous verrons comment la formation de défauts étendus pendant le
recuit peut influencer la diffusion des dopants. Nous aborderons ensuite, la théorie classique
de la diffusion. Nous traiterons des ressemblances et des spécificités de chacun des dopants
usuels de la micro-électronique. Nous traiterons aussi, en nous basant sur I’exemple du bore,
de I’interaction existante entre les défauts et le dopant lors de la création de défauts mixtes
tels les BICs (Boron Interstitial Clusters) rendant le bore immobile et surtout inactif pour la
réalisation de jonctions. Finalement, nous verrons que I’on peut étendre notre compréhension
du probleme des agglomérats mixtes aux autres dopants comme I’arsenic, le phosphore ou
I’antimoine.

Nous présenterons, au chapitre trois, le modele physique sur lequel sont basés nos travaux. Ce
modeéle est composé de trois parties concernant respectivement, la diffusion classique, la
formation d’amas d’interstitiels de silicium et la formation d’agglomérats mixtes de dopants
et d’interstitiels. Parce que la construction d’un simulateur de procédés technologiques
efficace passe par un compromis entre la réalité physique des modeles et la rapidité
d’exécution des simulations, nous expliquerons quels ont été les choix dans les simplifications
des équations du modeéle.

Le quatrieme chapitre sera entierement consacré aux travaux que nous avons menes sur le
Silicium. Nous exposerons nos résultats obtenus grace aux simulations. L’ accent sera porté
sur la comprehension des phénomenes physiques actifs dans les procédés de fabrication des
jonctions, du role des défauts en général et des parametres des différentes étapes de
fabrication en particulier. Les modeles présentés dans le chapitre 3 seront calibrés
individuellement grace a des considérations physiques, en simulant des expériences
particulieres issues de la littérature. Et afin de vérifier la validité des modéles optimisés en
dehors des conditions expérimentales pour lesquelles ils ont été congus, nous les appliquons a
des cas réels de nouveaux procédés de fabrication des jonctions ultra-minces. Nous avons
particulierement étudié la diffusion des dopants lors d’un recuit spike et 1’évolution des
défauts de fin de parcours au cours d’un recuit flash. La derniere partie de ce chapitre sera
consacrée au développement de nouveaux modeles pour simuler un des phénomenes qui ne
sont pas encore pris en compte par les simulateurs de procédé. En effet, sous certaines
conditions de préamorphisation et d’implantation de bore, on assiste a I’apparition d’un pic de
bore localis¢ au niveau des défauts EOR et juste a ’arriere de I’ancienne interface a/c.
L’origine de ce pic étant difficilement explicable, une expérimentation rigoureuse, basee sur
des ‘profils plats’, a ét€¢ mise en place. Nous nous y attarderons plus en avant dans ce chapitre.

Dans la cinquieme partie de ce manuscrit, nous étendons le modele relatif aux agglomérats
d’interstitiels au nouveau matériau SOI (silicium sur isolant) qui offrent des solutions pour
réduire, entre autre, la profondeur des jonctions. Nous étudions expérimentalement 1’effet de
I’interface Si/oxyde enterrée sur la formation de défauts étendus. Nous menons ensuite une
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étude précise de la TED du bore dans le cas de substrats de Si et SOI afin de quantifier la
longueur de recombinaison a la couche d’oxyde enterrée.

L’utilisation d’alliages silicium/germanium sera étudiée dans le sixiéme chapitre. Nous
¢tudions 1’évolution thermique des défauts étendus dans ces alliages afin d’analyser les
mécanismes physiques qui contrdlent cette évolution a la fois en fonction de la teneur en Ge
et de la contrainte induite dans les couches SiGe. Nous évaluons aussi I'évolution de la TED
pour plusieurs conditions d'implantation et de recuit dans ces alliages SiGe. En se basant
ensuite sur ces études, le modéle relatif aux agglomérats d’interstitiels Sera adapté a ces
alliages en modifiant ses parametres en fonction de la teneur en Ge et du niveau de contrainte.

Le septieme et dernier chapitre sera enfin consacré a la simulation des dispositifs CMOS et
des effets de petites géométries tels que les SCE et le DIBL, a partir desquels les différents
modéles élaborés et calibrés au cours de nos travaux pour la fabrication des jonctions ultra-
minces ont été testés. Le modele général de diffusion présenté dans cette these, incluant
I’ensemble des contributions a 1’évolution des défauts et a la diffusion des dopants en fortes
concentrations a été appliqué au cas des technologies industrielles actuellement en
développement a STMicroelectronics-Crolles : C65 SOI et SiGe 45. Le trés bon accord entre
les résultats issus de notre simulateur de dispositif avec ceux issus des mesures, nous a donc
permis de valider notre approche et notre modeéle.
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CHAPITRE | : LES JONCTION ULTRA-MINCES : PRESENTATION
GENERALE ET PROBLEMES INHERENTS

| INTRODUCTION

Depuis I’antique boulier chinois, en passant par I’additionneur mécanique inventé par Blaise
Pascal en 1642 et la machine a recenser de Hollerith en 1890, la puissance de calcul n’a
jamais cessé d’étre améliorée. Les systemes électroniques ont supplanté depuis longtemps les
systemes mécaniques dans cette course a la performance. Cette augmentation de la vitesse de
calcul a provoqué une réduction du colt de calcul. La Figure 3 retrace cette fulgurante baisse
des prix au cours du vingtieme siécle a travers I’augmentation exponentielle de la vitesse de
calcul a prix constant. Elle a permis la diffusion a grande échelle de systémes trés complexes
améliorant notre quotidien : ordinateurs, téléphones portables, ABS... Les tubes a vide puis les
transistors, d’abord discrets puis intégrés en grande quantité sur des « puces », ont permis
cette croissance exponentielle.

1 MOORE'SLAW - THE FIFTH PARADIGM

0

- .
. .
1900 1810 1850 1830 1940 1980 1060 1970 1880 1860 2000
N ODOUNCA P VA AA T AN 8} NTHGATED Cond
EXPONENTIALSCALE MOORE'S LAW

Figure 3 : Evolution de la vitesse de calcul & prix constant au cours du vingtiéme siécle.

A T’heure actuelle, les acteurs de cette accélération sont les transistors de type MOS (Métal
Oxyde Semi-conducteur). Ce sont les briques de base des microprocesseurs et autres
microcontréleurs qui autorisent sur une surface de quelques centimétres carrés des calculs
toujours plus complexes, a des prix toujours plus faibles.

Au cours de ce chapitre, nous allons, dans un premier temps, rappeler les principales
caractéristiques physiques et électriques des transistors a effet de champ de type MOS. Nous
dégagerons ainsi les motivations de la course effrénée a la miniaturisation des composants et
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nous détaillerons les limites actuelles de cette miniaturisation, pour mettre en évidence la
nécessité de réaliser, dans les régions source et drain des transistors, des jonctions ultra
minces. L’analyse des méthodes utilisées pour optimiser le MOS conventionnel nous
permettra de mieux saisir les compromis et les efforts de développement qu’il reste encore a
fournir. Ceci nous ménera & décrire de nouvelles architectures basées sur les substrats SOI
(Silicon On Insulator) et les alliages SiGe. Dans un deuxiéme temps, nous presenterons les
techniques utilisées pour la réalisation de jonctions ultra-minces et en particulier
I’implantation ionique. Dans I’étude de cette méthode de dopage, la plus répandue, nous
mettrons I'accent sur les défauts ponctuels et étendus qui en résultent. Enfin, nous parlerons de
I'intérét des simulateurs de procédés technologiques et leur contribution dans le
développement des nouvelles générations de dispositifs.

] LE MOSFET : LIMITES ET SOLUTIONS A LA MINIATURISATION

Cette premiére section présente le transistor MOS, d’un point de vue fonctionnel et
technologique. Elle introduit les expressions analytiques des différentes grandeurs
caractéristiques du transistor MOS et détaille les leviers disponibles pour 1’amélioration de
leurs performances.

1.1 Introduction au transistor MOS

Les bases théoriques nécessaires a la compréhension des travaux effectués sur les transistors
MOS seront présentées dans ce paragraphe. Une bréve description du fonctionnement d’un
MOS et en particulier des deux régimes de faible et forte inversion sera donnée.

11.1.1 Principe de fonctionnement

Le transistor MOS est constitué de deux régions semi-conductrices fortement dopées appelées
source et drain (de type N dans le cas d’un transistor NMOS et de type P pour un transistor
PMOS) séparées par une région faiblement dopée et de type opposée (canal). Le principe du
transistor MOS repose sur la possibilité de modifier localement la nature du dopage du canal
(inversion) par un champ électrique (cf. Figure 4). Ce champ électrique est appliqué par
I’électrode de commande appelée grille a travers un isolant (diélectrique de grille). Lorsque la
tension appliquée sur la grille (Vgs) est supérieure a une tension appelée tension de seuil (Vi),
des charges mobiles sont créés: électrons dans le cas d’un transistor NMQOS, trous dans le cas
d’un transistor PMOS. Ces charges mobiles constituent un canal de conduction entre la source
et le drain. Lorsqu’une différence de potentiel Vs est appliquée entre la source et le drain, les
porteurs affluant de la source peuvent donc circuler dans le canal et sont collectés par le drain
. le transistor est dit passant (régime de forte inversion). Lorsque la tension de grille n’est pas
suffisante pour créer la couche d’inversion, le transistor est en régime de faible inversion.
Ainsi de facon macroscopique, le transistor MOS est un dispositif régulant un courant entre
deux électrodes par une commande en tension.
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Oxyde de grille b)

GRILLE

contacts active Si
v i
>J B XY
Substrat de type P a -

Figure 4: a) Structure générale d’un transistor MOS bulk conventionnel de type N et b) design associé et
longueurs caractéristiques.

11.1.1.1 Le régime de forte inversion

Lorsque Vgs > Vy, la concentration de charges mobiles en surface devient tres forte. On peut
alors distinguer deux cas, selon la polarisation Vps. Au méme titre que Vgs, Vps Va moduler
la résistivité du canal en modulant I’effet de champ de la grille en chaque point du canal de
conduction.

A tension de drain faible, Vps<Vgs - Vi, I’ensemble du canal est inversé (Figure 5.a), I’effet
de champ est quasiment uniforme, le canal se comporte alors comme une résistance. Le
transistor fonctionne en régime linéaire. Un courant Ips circule entre la source et le drain, et
son expression simplifiée en régime linéaire peut s’exprimer sous la forme suivante [1] :

w 1

Equation 1 I DS — E He st COX (VGS _Vth - EVDS )VDS

ou Cox est la capacité de I’oxyde grille, P la mobilité des électrons (NMOS) ou des trous
(PMOQOS) dans le canal de conduction, W et Lg la largeur et la longueur physique de la grille, et
Vs, Vin, Vbs sont respectivement, les tensions de grille, de seuil, et la tension entre la source
et le drain.

Lorsque Vps>Vgs - Vi la charge d’inversion devient nulle au drain lorsque la chute de
potentiel s’annule au drain (Figure 5.b), pour Vps=Vgs - Vin=Vp, le canal est dit "pince” et le
courant Ips n’augmente plus avec Vps. En augmentant Vps au-dela de Vp, le point de
pincement (point ou la charge d’inversion devient nulle) se déplace vers la source (Figure
5.c). La charge d’inversion n’évoluant plus, le transistor est en regime de saturation. La valeur
du courant de saturation Ipss; est alors donnée par 1’expression suivante :

. 1 W ,
Equation 2 | psac = E/ueff Cox E Ves —Vin)
Ves™Vo \$ Ves
ov L Vps<Vp ov L Vps=Ve ov L Vos>Vep
S | D S D S D

Qinv
Figure 5 Différents régimes de conduction en fonction de la valeur de la tension de Drain Vps. (3) Vgs<Vp,
(b) Ves=Vpr (€) Vgs>Vp ou Vp est la tension de pincement et est égale a Vgs-Vin.
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En régime de fonctionnement normal, le drain et la grille sont polarisés a la tension
d’alimentation Vpp et le calcul du courant de conduction loy se fait par I’Equation 3 :

1 W
E':ueff 'Cox 'E'(VDD _Vth)2

avec Vpp et Vi, étant fixés pour chaque nceud technologique. L’augmentation du courant loy
est recherché par la mobilité des porteurs (canal SiGe par exemple), en augmentant Cox (i.€.
en réduisant I’épaisseur d’oxyde Tox) et en diminuant la longueur du canal Lg, et ce pour une
largeur de transistor W donnée.

Equation 3 lon =

11.1.1.2 Le régime de faible inversion

Dans le cas idéale, lorsque Vss<Vi la charge dans le canal et le courant de drain Ips devront
s’annuler. Toutefois, une faible concentration de porteurs est toujours présente dans le canal
pour toutes valeurs de Vs comprises entre 0 et Vi, : c’est le régime de faible inversion.

A V=0, un courant de fuite noté loee est donc inéluctable :

-V, Inloj
S

Equation 4 loer = 14 exp( [1]

ou Iy, est le courant a la tension de seuil Vgs=Vi, et S est la pente du courant sous le seuil
correspondant & I’augmentation nécessaire de la tension Vgs pour accroitre le courant d’une
décade et exprimée en V/dec. Cette grandeur permet d’évaluer la capacité de commutation du
transistor a passer d’un régime de faible inversion a un régime de forte inversion. S doit étre
la plus faible possible afin d’assurer un courant de fuite minimal pour une tension de seuil V
fixée.

Une caractéristique du courant entre la source et le drain Log(lps) en fonction de la tension de
grille Vs d’un transistor NMOS est présentée sur la Figure 6.

Log(lps) Ips
A

Figure 6: Caractéristique du courant entre la
source et le drain en fonction de la tension
appliquée a la grille.

IOFF7

Pour conclure cette partie, notons que les figures de mérite des performances électriques d’un
transistor MOS sont données, a tension d’alimentation Vpp fixée, par le courant de fuite lorr
et le courant de saturation lon. L’optimisation d’un dispositif consiste au premier ordre a
réduire lorr @ UN niveau acceptable et, dans le méme temps, a augmenter lon au maximum
pour augmenter les performances.

>
Vs
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1.2  Fin du CMOS conventionnel

11.2.1 Loi d’échelle

Le monde de la microélectronique est en perpétuelle recherche d’améliorations de la rapidité
et de la densité d’intégration de ses composants élémentaires. La réduction de la taille du
composant, c’est-a-dire de sa longueur de grille Lg, le rend intrinsequement plus rapide car le
temps de transit des porteurs dans le canal diminue : t=L2 /(x, -V,) & faible Vps. Cette

accelération de la réponse du transistor se répercute sur les circuits logiques dériveés.

Cette miniaturisation doit étre effectuée sans dégrader les caractéristiques du transistor. Pour
cela, il faut adapter les paramétres géométriques (épaisseur d’oxyde Tox, largeur de canal
W...), électriques (tension d’alimentation Vpp...), et physiques (dopages) en fonction de la
longueur de grille visée. Ces parameétres de dimensionnement suivent des lois d’échelle
proposées par Dennard [2]. Ces regles reposent sur un facteur de réduction k qui permet de
passer d’une génération technologique a une autre en conservant un champ électrique
constant. En effet, elles prévoient la conservation de 1’intégrité €lectrostatique du transistor
(conservation des champs électrostatiques internes). La réduction des dimensions du dispositif
(Le, W, Tox, profondeur de jonction X;) par un facteur k est accompagnée par une réduction de
la tension d’alimentation et une augmentation de la concentration de dopants dans le canal par
le méme facteur k.

L utilisation de transistors dimensionnés selon ces lois d’échelle a permis, entre autres, une
augmentation exponentielle du nombre de transistors par puce au cours du temps, hommee
communément loi de Moore. La Figure 7 illustre cette évolution a travers les
microprocesseurs d’Intel.

Transistors
Per Die

1010

Pentium® 4 Processor
Pentium® lll Processor
Pentium®ll Processor
Pentium® Processor
486™ Processor
386™ Processor

4 1965 Data (Moore)

Memory
@ Microprocessor

10044
1960 1965 1970 1975 1980 1985 1990 1995 2000 2005 2010

Figure 7 : Nombre de transistors par puce en fonction des années de production pour les processeurs
(losanges orangés) et les mémoires (carrés rouges). Cette évolution est connue sous le nom de Loi de
Moore. Gordon Moore avait en effet prédit dans les années 60 cette augmentation exponentielle (losanges

verts). [source www.intel.com]
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11.2.2 La « Roadmap »

Pour suivre la loi de Moore, I’évolution des transistors MOSFET dans cette course a la
miniaturisation, est encadrée par des feuilles de route, les « roadmaps » de I’ITRS
(International Technology Roadmap for Semiconductors) qui doivent orienter les recherches.
Un extrait de la feuille de route 2007 (mise a jour en 2008), concernant les applications hautes
performances (symbole bleu) et les applications basses consommations (symboles rouge et
vert), est présenté dans le Tableau 1. Pour pouvoir continuer cette course a la miniaturisation,
il devient nécessaire d’introduire de nouveaux proceédés et d’envisager de nouvelles
architectures. En effet, si I’on regarde de plus prés les spécifications de I’'ITRS pour les
applications hautes performances par exemple (Tableau 1, symbole bleu), cette
miniaturisation va trouver ces limites a partir de 2013.

Années 2009 2010 2012 2013 2015 2016 2018 2019 2021 2022
32

Noeuds 45 22 16 11
L @ 27 24 20 18 15 14 11,7 10,7 89 81
(nm) © 29 27 22 18 15 14 11,7 10,7 89 81
& 32 29 22 18 15,3 14 11,7 10,7 89 8,1
T w0 es 25 I
A o 11 10 9 9 8 8 7,3 7.5 7 7
& 15 14 12 11 10 9 1 9 8 8
Vpp [ ] 1 0,9 0,9 0.9 08 0,7 0,7 0,65 0,65
V) o 08 0,7 07 0,6 0,6 0,5 0,5 0,5 0,45 0.45
o 1 1 ) 0,95 0,85 0,8 0,8 03 0)7 0,7
Jomx B 650 830 1000
(A,"'CIIll) © 86 95 110 140 170 180 220 230 280 310
& 94E? 011 013 015 019 021 027 03 03 04
Ion O 1639 1807 1762 2109 2030 2627 2804 2768 2799 2786
(LA/pm)® 760 682 760 747 810 716 8§50 900 874 876
o 501 528 560 519 786 771 889 895 934 946
Iorr @ 0,7 0,64 0,68 0,56 0,6 0,44 045 047 0,62 0,6
(uA:" uln) ® 89} 1,8 3,5E2 0,020 0,019 0,037 0.019 0,025 | 10,0326] |0.024

& 305E° 307E” 302E° 303E° 302E° 310E° | 33E°| | 26E°| |33E7 | DS9E’
Rie [ 200 180 180 170 160 155 145 145 135 135
(Uum?) e 190 190 190 180 165 160 150 140 740 740
& 180 180 180 180 160 150 180 170 140 740

Tableau 1 : Besoins pour les circuits a Logique Haute Performance (ITRS 2008 [3]). En gris, des solutions
existent et sont en voie d’optimisation, en jaune les solutions sont connues et en rouge, aucune solution
n’inconnue. (Blanc : limite de la réduction d’échelle pour la technologie sur substrat massif, hachuré
pointillé).

Comme on peut le constater sur I’extrait de I'I'TRS du Tableau 1, la loi d’échelle indiquée au
paragraphe 11.2.1 laissant invariants les champs électriques, n’est pas suivie pour des
longueurs de grille submicroniques : par exemple Vpp/Tox n’est pas constant (on a toujours
Tox oc 1/k mais Vpp oc a/k avec k > a >1 [4]...). La limitation de la réduction des tensions
d’alimentation Vpp est importante car une faible Vpp ne permet pas de garantir des marges de
bruit suffisantes dans les circuits. Par conséquent, les champs électriques présents dans le
transistor augmentent avec la miniaturisation et certaines caractéristiques des transistors se
dégradent. Ces dégradations typiques sont appelées "effets de canal court".
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11.2.3 Limites : L’effet canal court (SCE) et |’effet drain (DIBL)

Dans le cas d’un transistor long, la charge de déplétion dans le canal est majoritairement
contr6lée par la grille, le reste étant assuré par les jonctions source-substrat et drain-substrat.
Lorsque la dimension de la grille diminue, I’influence de la zone de charge d’espace des
jonctions augmente : c’est I’effet géométrique SCE (Short Channel Effect). L’augmentation
de la polarisation du drain Vps entraine I’extension de la zone de charge d’espace (ZCE) des
jonctions source-canal et canal-drain dans le canal et réduit la longueur effective du canal
(Ler) d’une quantité Wzce (Figure 8.a) ce qui contribue aussi a faire chuter la tension de seuil
(I’abaissement de la barriere de potentiel) : c’est I’effet électrique DIBL (Drain Induced
Barrier Lowering). Ces deux phénomenes ont la méme incidence, ils abaissent la barriere de
potentiel que représente le canal entre les zones de source et de drain comme illustré sur la
Figure 8.b. Le premier effet (SCE) se traduit par une chute de la tension de seuil du dispositif
a faible tension d’alimentation, entre un transistor long et un transistor court, Figure 9.a. Le
deuxiéme se caractérise par une chute supplémentaire de la tension de seuil due a I’influence
croissante du champ électrique latéral sur le potentiel du canal, autrement dit de la
polarisation du drain Vps, Figure 9.b. Ces deux effets se traduisent par une diminution de la
tension de seuil Vi, pour les petits dispositifs et un décalage de la courbe Ips (Vgs) vers les
tensions de seuil les plus basses lorsqu’on diminue la taille de la grille, d’ou une détérioration
du contr6le de la densité de charges mobiles dans le canal par la grille.

a) (B4}

Transistor Iong Transistor court Transistor court

:
SCE
SOURCE o\ Barriére de _—— e = - === - -{DIBL
Ha potentiel - B e -
Drain Source \ Polarisation

Source Drain Source

Drain

Figure 8 : a) Schéma de la réduction de la longueur du canal Lg a cause de la zone de charge d’espace
d’épaisseur Wzce aux jonctions source-canal et canal-drain. b) Illustration de I’effet de la réduction de la
longueur de grille sur la barriére de potentiel. Lorsque les zones de charges d’espace (ZCE) des jonctions
source/substrat et drain/substrat se recouvrent, le couplage électrostatique augmente entre source et drain
et abaisse la barriére (SCE+DIBL). La grille perd ainsi une partie du contréle [5].

a) B) 1ogd)
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VthA
Vth @vd=0.1V DIBL

~ Vth @Vvd=1V

/7 .
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| / transistor
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Figure 9 : Impacts du SCE et du DIBL sur a) la tension de seuil et b) sur les courants de fuites.

Avec la diminution de la longueur de grille Lg, ces deux effets deviennent particuliérement
critiques pour les performances des transistors. Les effets canaux courts SCE et DIBL
constituent une limitation importante pour la miniaturisation des technologies, car ils
engendrent, via une réduction de Vy,, une augmentation incontrélée du lore. En effet, la zone
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de charges d’espace des jonctions source-substrat et drain-substrat s’étend essentiellement
vers la zone la moins dopée et induit des effets canaux courts. Par conséquent, une solution
pour maitriser ces effets consiste a réduire la zone de charges d’espace de ces jonctions en
contrdlant le dopage des zones source et drain [6]. Cependant, la résistivité de ces régions
augmente lorsque leur dopage diminue et pour éviter la formation d’une résistance trop forte,
une petite zone faiblement dopée appelée extension (ou LDD pour "Lightly Doped Drain™),
est crée entre le canal et les zones de source et de drain. Ceci a été possible grace a de
nombreuses innovations technologiques, en particulier I’introduction d’espaceurs qui permet
la formation auto-alignée des extensions a proximité du canal (Figure 10).

contact grille

espaceur

contact
sourc
siliciure

contact Figure 10: schéma illustrant le principe
drain d’utilisation d’espaceurs pour lutter contre
les effets canaux courts. L'implantation
LDD du méme type de dopage que la source
et el drain permet de limiter les effets SCE.

source

1o

AL/2

extension drain

. canal oxyde de grille
extension

STl |source Substrat Si

11.2.4 Resistances séries

La résistance série (Rsrie) d’un transistor MOS est la résistance que voient les porteurs de
charge pendant leur parcours entre la source et le drain indépendamment de la tension de
grille et donc de la résistance de canal. La Figure 11 décrit la décomposition de la résistance
série (R«rie). La minimisation de cette résistance devient particulierement importante pour
accroitre les performances des dispositifs. En effet, le courant circulant entre la source et le
drain va étre directement affecté par ces résistances parasites (Figure 11). L’augmentation du
courant loy en régime de saturation passe donc par une diminution de Regrie.

Equation 5 Ryerie = Roont T Rs/p + Ree + Reecoun

Cette résistance parasite peut étre décomposee selon 4 composantes principales :

> Rrecouv (résistance de recouvrement), qui correspond a la résistance des extensions de
Source/Drain situées sous la grille et qui ne font pas partie du canal de conduction.

> Rex (résistance d’extension de Source/Drain), qui correspond a la résistance des
extensions de Source/Drain localisée sous les espaceurs de Source/Drain.

» Rgp (résistance de Source/Drain), qui correspond a la résistance de la région des
Source/Drain.

» Recont (résistance de contact), qui correspond a la resistance de I’interface silicium-
siliciure.

En raison de la faible résistive de la zone Source/Drain (dose implantée plus élevée) que celle
des extensions, on peut négliger la composante Rs/p devant Reyt.
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Dans le cas de jonctions uniformes et tres abruptes, la résistance de couche, Rs, de I’extension

de Source/Drain s’écrit: R, = _ [Q.um]
gN. uX.

JHA
ou N; est le dopage actif et X, la profondeur de I’extension (Figure 10.a).

Ainsi, la diminution des résistances séries du transistor implique soit une diminution de la
longueur de I’extension de Source/Drain, soit la réduction de sa résistance.

Figure 11: Schéma de la décomposition de la résistance
totale en 5 résistances séries (les résistances d’interconnexion
ne sont pas représentées).

Les jonctions ainsi fabriquées doivent étre a la fois fines (X]j faible) pour éviter la génération
d’effets parasites (effets canaux courts) et suffisamment dopées (forte dose) pour diminuer les
résistances series du transistor afin de garantir une valeur satisfaisante de lon. Cependant,
comme nous le verrons par la suite, les moyens utilisés pour améliorer Rs peuvent dégrader le
controle des effets canaux courts.

11.2.5 Fuites

L’amélioration des performances des transistors est faite aussi par le controle du courant en
mode bloqué (lore) qui caractérise les fuites et donc la consommation statique. Ce paramétre
est de plus en plus problématique comme peut en témoigner la Figure 12.a ou une importante
augmentation du courant de fuite est menée avec la loi de Moore.

-
o

0.1

Power (W)

0.01

0.001 .
1960 1970 1980 1990 2000

Figure 12 : a) Evolution des performances et des fuites exprimées en terme de puissance des processeurs
au cours du temps (source : Intel). b) Schéma récapitulatif des différents phénomeénes de fuites dans un
transistor MOS qui contribuent au courant de fuite total log.

La Figure 12.b résume les différentes contributions du courant de fuite total dans un
transistor. Il est décomposable en 3 parties principales :

(2) le courant de fuite de grille par effet tunnel.

(2) le courant direct entre la source et le drain qui est fortement dépendant des jonctions
latérales et de la diffusion des dopants sous la grille.
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(3) le courant de fuite de jonction aussi appelé courant de bulk, directement dépendant de la
jonction drain-substrat.

11.3  Solutions conventionnelles : LDD, poches et halo

Pour contrer les effets canaux courts, différentes stratégies sont mises en place au niveau des
composants : utilisation d’especes chimiques plus ou moins diffusantes, limitation du bilan
thermique, ajout d’implantations. Ce dernier point est particuliérement intéressant car il
permet d’augmenter le dopage canal moyen lorsque la longueur de grille diminue. En effet, en
plus des implantations LDD que nous avons citées plus haut, I’implantation de poches et
halos est une implantation de la méme espece que celle implantée dans le canal comme
montré dans la Figure 13.a. Cette implantation est faite apres la définition des grilles sous un
angle afin de permettre une partie des dopants de se retrouver de part et d’autre de la grille. Le
canal quant a lui n’est pas implanté car masqué par la grille. A I’origine, I’architecture LDD
de la jonction permettait notamment de réduire le champ électrique au niveau du drain [7].
Actuellement, les zones LDD (ou extensions) sont formées par implantation ionique faible
énergie (ULE) suivi d’un recuit d’activation haute température (>1000°C) tres court (“spike",
< bsec.). L’objectif est de former des extensions (i) fortement dopées pour réduire les
résistances d’acces, (ii) les plus fines possibles pour limiter les effets canaux courts et la
pénétration des zones source-drain sous la grille.
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Figure 13 : a) Implantations des poches et halos. Ces implantations augmentent le dopage moyen du canal
uniquement sur transistors courts. b) Effet de I’implantation des poches sur la tension de seuil. Plus la
longueur de grille diminue et plus le dopage moyen du canal augmente, contrant ainsi les effets canaux
courts (chute modérée de la tension de seuil) (résultats obtenus avec [Sentaurus Process A-2008.09]).

L’ implantation de poches permet de sur-doper le canal a proximité des jonctions et donc de
réduire la zone de déplétion creée par les zones source et drain. Les effets de canaux courts
sont alors nettement améliorés mais ce sur-dopage du canal provoque une dégradation de la

mobilité des porteurs [8].
11.4  Dispositifs émergents

Les solutions conventionnelles ne sont plus adaptées pour contrer les effets de canal court des
technologies de derniére génération. En effet, pour viser des longueurs de grille de moins de
25 nm, il faudrait réaliser des oxydes de moins de 1 nm, tres favorables aux fuites par effet
tunnel, et des dopages progressifs entre le canal et la source avec des gradients de dopants
difficilement réalisables. Le pic de dopage doit atteindre 10*°at.cm™ & une profondeur de 10
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nm tout en conservant un dopage de canal raisonnable d’environ 10*7at.cm™. Comme suggéré
par I’extrait de ’'ITRS du Tableau 1, le monde de la microélectronique est actuellement face a
des problémes bien plus complexes qu’auparavant. Pour poursuivre la miniaturisation, il
faudra avoir recours a des alternatives au MOS massif. L’introduction de plusieurs
innovations par nceud technologique constituera un défi majeur mais indispensable [9].

11.4.1 Le substrat

Par opposition aux substrats massifs, qui sont souvent sous forme de plaque de silicium dopée
uniformément, il existe des substrats dits "isolants” composés d’un empilement de trois
couches : un oxyde, dit "enterré" intercalé entre deux couches de silicium cristallin : la zone
active, le film superficiel de silicium, et le substrat.

Le transistor fabriqué sur ce substrat SOI (Silicon On Insulator) [10, 11, 12, 13, 14] se
distingue donc du transistor massif conventionnel (Figure I. 26.a) par cette couche d’oxyde
enterrée : le BOX (Buried OXide). Lorsque I’épaisseur du film de silicium Tg; constituant le
canal de conduction est grande, la zone de désertion sous le canal de conduction ne s’étend
pas suffisamment en profondeur pour atteindre 1’oxyde enterré. On parle de dispositifs
partiellement désertés (PD-SOI pour Partially Depleted SOI) (Figure 14.b et Figure 14.d). Ils
présentent des propriétés proches du transistor conventionnel et ils permettent de réduire la
profondeur des jonctions grace a la présence de I’interface Si/BOX [15, 16]. En revanche,
lorsque 1’on réduit I’épaisseur du film de silicium, cette couche de désertion peut atteindre le
BOX. On parle alors de transistors totalement désertés (FD-SOI pour Fully Depleted SOI)
(Figure 14.c). Le film mince de silicium, en limitant physiquement la profondeur des
jonctions source/drain et la profondeur de déplétion Tpep, permet un meilleur contréle
électrostatique de la grille sur le canal. Etant moins sensibles que les transistors massifs aux
effets de canal court, il n’est pas nécessaire de doper fortement le canal et il est possible
d’ajuster la tension de seuil a une valeur plus petite. Ainsi, évitant une perte de mobilité, et
grace a la réduction du DIBL et de la pente sous le seuil améliorée, on obtient une
augmentation de Vpp-Vin avec la méme tension d’alimentation Vpp.

Si Bulk MOS PD-SO1I FD-SOI
G G G
ot . 1 [
- 83 i - e ITSi (BOX)
,,,,,,,,,, D’ eeveverenes Buried Oxide (BOX)
TDEP
a) Bulk Si wafer b) PD SOI wafer c) PD SOI wafer

Figure 14 : Représentation schématique des structures transistors MOS sur Bulk et SOI partiellement et
totalement dépeuplés. d) Image TEM (Transmission Electron Microscopy) d’un transistor PD-SOI.

Le fait que le SOI soit partiellement ou entierement déplété dépend essentiellement de
I’extension de la couche de désertion dans le film de silicium. La profondeur ts; de la zone de
désertion dans le film dépendra du dopage du film [17].
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L’utilisation de substrats SOI présente aussi d’autres avantages [9] tels qu’un gain en vitesse
des circuits grace a une faible capacité de jonction; une faible fuite de jonction ou encore un
design optimisé par rapport aux transistors massifs. Dans un transistor MOS massif, le
substrat de silicium est le si¢ge d’un courant de fuite dii au percement volumique. Dans un
MOS sur SOI, en lieu et place de cette zone de percement, on trouve un isolant : 1’oxyde
enterre [18].

La diminution des surfaces des jonctions caisson-canal, par rapport a celles du transistor
massif équivalent, minimise les impédances associées. En outre, si I’on utilise des zones
actives non dopées, I’épaisseur de la zone de charge d’espace sous I’oxyde de grille Tpgp est
tres grande. Cela réduit considérablement la capacité surfacique Czce. De plus, pour de faibles
épaisseurs Ts; inférieures & Tpep, cas du FD-SOI, la zone active peut étre complétement
désertée dans la plage normale de fonctionnement. L’épaisseur de la zone de charge d’espace
reste constante ; Il n’y a pas de variation AQzce de la charge de la ZCE et donc la capacité
Czce est quasi-nulle.

Cependant, cette approche présente aussi quelques inconvénients [9]. En effet, les fluctuations
d’épaisseurs du film de silicium peuvent impacter les caractéristiques électriques des
transistors. La tension de seuil des dispositifs n’est plus controlée par la profondeur de
désertion mais par 1’épaisseur de silicium Ts;. De plus, les fluctuations de dopage associées
aux films minces impliquent I’utilisation de films non dopés. Il convient alors d’ajuster la
tension de seuil par le travail de sortie du matériau de grille. Pour ces dispositifs, I’intégration
d’une grille métallique avec un travail de sortie proche du milieu de la bande interdite du
silicium (mid-gap) est préférable.

Malheureusement, la relativement faible profondeur des caissons source et drain dans les
transistors MOS sur SOI peut accroitre dramatiquement la valeur des résistances d’accés. En
outre, ces dispositifs peuvent étre le siege d’effets d’échauffement importants dus a
I’importance de la résistance thermique de I’oxyde enterré [19]. Pour de forts niveaux de
dissipation de puissance, ce phénomeéne entraine une diminution de la mobilité effective des
porteurs et donc une diminution de la conductance de drain qui peut s’avérer préjudiciable.

11.4.2 Le canal

11.4.2.1 Principe

Dans le cadre de la technologie CMQOS, on cherche a augmenter le courant Ioy a I’état passant
via I’augmentation de la mobilité e des porteurs dans le canal. En effet, nous avons vu que
le calcul du courant de conduction loy se fait par I’Equation 3 :

1 W
lon :E'/ueff -Cox 'E'VDDZ
Cette équation montre que le courant de conduction loy est proportionnel a la mobilité des
porteurs. Par conséquent, I’augmentation de la mobilité se traduit par un gain en

performances. Pour ce faire, on peut soit réduire le dopage du canal, soit introduire des
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contraintes dans le canal (que ce soit en Si ou SiGe) [20]. On peut aussi jouer sur la direction
cristallographique de circulation du courant [21].

11.4.2.2 Contrainte uniaxiale, biaxiale, tensile, compressive

La mobilité comme toutes les propriétés électroniques des semi-conducteurs dépend de la
périodicité des atomes [22]. En modifiant celle-ci, la mobilité est impactée. Le principe est
d’appliquer une contrainte (stress) sur le canal. La maille est alors déformée (strain), ce qui
modifie la mobilité des porteurs dans ces matériaux.

Les contraintes et les déformations s’expriment sous forme de tenseurs. Grace aux symétries
du cristal de silicium, il est possible de réduire le tenseur des contraintes a deux cas
principaux:

> la contrainte est dite uniaxiale lorsqu’elle est appliquée uniquement dans la direction
source/drain.
» la contrainte est dite biaxiale lorsque elle appliquée dans le plan du transistor.

De plus, la contrainte sera dite de compression si elle tend a réduire le parametre de maille du
cristal de silicium, de tension dans le cas contraire.

11.4.2.3 Méthodes technologiques pour obtenir la contrainte

Récemment, I’introduction d’une contrainte dans le canal a permis d’améliorer le courant loy
autrement que par une réduction de la longueur de grille.

Pour un transistor NMOS, une contrainte en tension uni-axiale selon la direction du canal est
bénéfique. Elle est généralement induite par un ou plusieurs films "tensiles" de nitrure
déposés par-dessus la grille a la fin du procédé de fabrication (par exemple le CESL « Contact
Etch Stop Layer », initialement utilisé pour la gravure des contacts) [23], [24], [25] (Figure
15.a). Il est également possible de déposer une couche contrainte avant le recuit de
recristallisation de la grille. Ceci permet de transférer la contrainte au canal via la grille. On
parle de SMT (Stress Memorization Technique) [26]. Le cumul de ces innovations
technologiques et autres optimisations du procédé de fabrication permet de gagner jusqu’a
20% sur les performances en lon [27].

High Stress
b |

Figure 15 : Images TEM d’un transistor NMOS
montrant le film tensile de nitrure CESL et d’un
transistor PMOS montrant des zones source-
drain en SiGe (Intel technology [28]).

Pour un transistor PMOS en revanche, le transport est favorisé par une contrainte en
compression uni-axiale selon la direction du canal. Elle est actuellement induite par un film
CESL compressif ou par la formation de source et drain en SiGe par gravure a I’aplomb des
espaceurs puis épitaxie (gains en lon : 20-38% [28], [29], [30]) (Figure 15.b). Il est donc
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nécessaire d’envisager des architectures duales pour améliorer le loy a la fois coté NMOS et
coté PMOS [24, 25, 31, 32].

Enfin, la structure du canal peut étre modifiée et le SiGe qui est le matériau le plus prometteur
pour I’ingénierie de canal. En effet, le SiGe contraint en tension permet d’obtenir une plus
grande mobilité des électrons pour les transistors NMOS alors que, s’il est contraint en
compression, il permet un gain de mobilité des trous dans le canal pour les PMOS a canal
long [33, 34, 35]. L explication physique de ce gain est, d’une part que la masse effective des
trous dans ce matériau est plus faible que dans le silicium non contraint, et d’autre part que les
maxima des bandes de valence correspondant aux trous lourds et légers ne sont plus
confondus, contrairement au silicium non contraint. Cependant, pour intégrer ce matériau au
process MOS, il faut faire face a plusieurs problemes majeurs en particulier le bilan thermique
du procéde complet qui doit étre adapté de telle sorte que la contrainte du SiGe soit
maintenue.

1.5 Bilan partiel

L’ensemble des phénomeénes indésirables dans un transistor, discutées dans les sections
précédentes, nous permet donc de définir des figures de mérite pour les jonctions S/D est, plus
en genéral, pour le MOS. Elles sont présentées dans les sections suivantes.

11.5.1 Figure de mérite de la jonction

Il faut considérer la jonction sous deux approches assez différentes.

D’abord une approche purement "matériau”. Bien qu’elle soit incompléte pour la caractériser
parfaitement, la figure de mérite d’une jonction est un graphique de la résistance de couche R
en fonction de la profondeur de jonction X;. Les études portent donc sur la réduction du
rapport R¢/X;. La Figure 16 représente la tendance a laquelle doit répondre la jonction pour
avoir un bon rapport Rs/X;, comme le prévoit de I’ITRS pour les transistors de longueurs de
grille de 32 et 45 nm.
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D’autre part, si la jonction est considérée pour I’intégration dans les transistors CMOS, nous
avons vu précédemment dans le modéle de résistance série que la résistance de couche de la
jonction, qui s’approche fortement de la résistance d’extension, a un impact tres limité sur les
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performances électriques des transistors NMOS et PMOS. Par contre, les effets canal court
sont liés de maniéres tres fortes a la profondeur de jonction et a la longueur électrique
effective. Donc pour les transistors CMOS, la profondeur de jonction et la diffusion latérale
de la jonction sont des paramétres plus importants que la résistance de couche. De plus, les
courants de fuites des jonctions sont extrémement importants, surtout pour les applications
basse-consommation.

Une figure de mérite qui représente tous ces aspects de I’intégration dans les transistors
CMOS serait trop complexe. Il serait cependant judicieux de proposer une figure de mérite
représentant le courant a I’état passant en fonction d’un parameétre électrique représentant la
profondeur de jonction. Ainsi, un graphe de courant a I’état passant en fonction de
I’abaissement de la barriére de potentiel par la polarisation du drain semble étre une bonne
approche pour bien faire apparaitre I’impact de la résistance de couche en fonction de la
profondeur de jonction.

11.5.2 Figures de mérite du transistor MOS

La figure de mérite principale d’un transistor MOS représente un graphique du courant a I’état
passant lon en fonction du courant de fuite total lorr. La seconde figure de mérite du transistor
MOS représente sa sensibilité aux effets canal court. C’est un bon indicateur de la qualité du
contréle du canal par la tension appliquée sur la grille. Ces deux figures de mérite principales
sont illustrées par un exemple dans la Figure 17.
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Figure 17 : Figures de mérite principales d’un transistor MOS. Le graphe lon/lorr Feprésente le courant a
I’état passant dans le transistor pour différentes géométries de grille et le graphe de la tension de seuil en
fonction de la longueur de grille représente les effets SCE.

Il TECHNOLOGIES : PROCEDES DE FABRICATION DES JONCTIONS ULTRAFINES

Dans la partie précedente, le transistor MOS réel a été décrit, ainsi que certains problémes
associés a la réduction des dimensions et notamment les effets canal court SCE et DIBL. Par
des considérations géométriques, les expressions de ces effets parasites a faible longueur de
grille SCE et DIBL peuvent étre décrites par les formules ci-dessous [36]:
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2 2

SCE =[1+—1J-E-T%.Td%-¢d et D|B|_=[1+ﬁJ-ﬁ-ﬂ-vDS

o B L

ou SCE est I’effet canal court (exprimé en V), DIBL I’effet d’abaissement de la barriére de
potentiel par le drain (exprimé en V), ¢y la hauteur de la barriére dans le canal, Teep la
profondeur de déplétion de la grille coté poly-silicium, Lg la longueur électrique effective, Cox
capacité d'oxyde et & constante diélectrique du Silicium.

Ces effets sont fortement influencés par la de profondeur de jonction Xj et pour les contréler,
il est donc nécessaire de maitriser X; pour de petites longueurs de grille lors de la fabrication
du transistor MOS. Ces jonctions peu profondes sont appelées jonctions fines ou ultrafines.

Dans cette section, nous allons exposer les techniques classiques de fabrication d’une
jonction, en précisant le rdle, les mécanismes physiques impliqués, les limites et les
inconvénients des étapes d’implantation et de recuit, pour en arriver a la conclusion que les
spécifications ITRS des jonctions ultrafines sont difficilement contrélables par les techniques
actuelles, et gu’il est donc nécessaire de trouver de nouvelles méthodes de réalisation de
jonctions ultrafines. Ainsi, un état de I’art des méthodes en cours d’évaluation pour réaliser
des jonctions ultrafines et compatibles avec les exigences des technologies 65nm, 45nm, et
32nm sera fait.

I11.1  Techniques de dopage

L’objectif de I’intégration des jonctions ultrafines dans le transistor est de trouver le meilleur
compromis entre la diminution de la profondeur de jonction (X;), par implantation et/ou par
controle de la diffusion des dopants, et I’augmentation de la résistance de couche (Rs)
résultant de la diminution de la profondeur de jonction, en améliorant 1’activation électrique
des dopants. Tout en cherchant le juste milieu entre ces deux points, il est nécessaire de
contréler les mécanismes de fuite de jonction a travers la génération, I’évolution, le placement
des défauts induits par implantation et en maitrisant la géométrie de la jonction.

111.1.1 Implantation ionique

Les progres réalisés par I’implantation ionique ont fait d’elle la meilleure méthode pour
introduire les impuretés dans le silicium. Elle permet un contr6le précis de I’énergie du
faisceau, et par consequent de la distribution en profondeur des impuretés implantées en
connaissant parfaitement la dose introduite. La formation de jonctions minces peut étre
envisagée selon deux méthodes: Soit on implante directement I’atome dopant dans le
matériau cristallin (implantation “directe”), soit on préamorphise le substrat par un
bombardement ionique avec des ions non-dopants dans le Silicium (Ge*, Sn*, Si*) avant
implantation du dopant.

L’implantation directe du bore présente des inconvénients pour la fabrication des jonctions
ultra minces. Son principal désavantage est le phénoméne de canalisation [37] qui se traduit,
expérimentalement, par une pénétration de 1’atome dopant dans la matrice deux a cing fois
supérieure a celle obtenue pour une cible amorphe. Il en résulte I’obtention d’une jonction
plus profonde et moins abrupte, ce qui va a I’opposé des caractéristiques des jonctions que
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I’on cherche a obtenir. Il est & noter que, comme dans le cas du bore, la pénétration et la
canalisation d’un ion implanté est d'autant plus importante que sa taille et sa masse sont
faibles.

Une premiere solution pour limiter ces effets de canalisation est d’orienter le substrat a
implanter de telle fagon que les ions incidents ne "voient" plus les canaux cristallins. De
manicre générale, le faisceau incident est dévié d’un angle de 7° (tilt) et on applique au
substrat une rotation d’un angle de 22 ou 28° (twist) par rapport a I’axe du faisceau d’ions.

\

D’autre part, 1’étape de préamorphisation consiste a "casser" la structure cristalline du substrat
afin de le rendre amorphe. Cette étape va considérablement atténuer le phénomeéne de
canalisation comme le montre la Figure 18 qui représente des profils de concentration de bore
implanté dans des substrats de silicium cristallin et amorphe. Dans les deux cas,
I’implantation ionique laisse le cristal de silicium dans un désordre relativement important, ou
se mélangent les especes implantées et les défauts générés par implantation. Une étape de
recuit est ensuite nécessaire, non seulement pour restaurer la cristallinité de la région
amorphisée mais aussi pour activer électriquement les atomes dopants en les placant dans les
sites substitutionnels du réseau. Cependant, les températures de recuit typiquement utilisées
apres une étape de préamorphisation sont nettement inférieures a celle nécessaires apres une
implantation directe des dopants. Ainsi la diffusion en profondeur des dopants est limitée. De
plus, aprés une étape de préamorphisation, les niveaux d’activation obtenus sont trés
importants et peuvent dépasser largement les valeurs de solubilité limite du bore dans le
silicium [38].

B - 500eV - 1x10"°cm™
""E 10”
i —— Cristal . . . . )
o Pi. Figure 18 : Profils de concentration de bore implanté dans
S 10® P des substrats de silicium cristallin et amorphe. On observe
e nettement les effets de la préamorphisation du substrat :
5 le profil de bore est plus abrupt dans le cas du substrat
el préamorphisé, les effets de canalisation sont réduits.
<
2 Préamophisation
s Ge' - 30keV - 110" cm?
Q 1"

10 20
Profonfeur (nm)

111.1.2 Plasma

o

Les problémes de I’implantation ionique en particulier a basse énergie (effet de charge
d’espace, courant d’implantation) sont principalement liés a la sélection des ions et au
transport du faisceau de la source a la cible. Une solution pour s’en affranchir consiste a
placer la cible au contact de la source d’ions : ¢’est le dopage par plasma, basé sur le principe
de la décharge plasma a champ électrique continu, mis en évidence pour la premiere fois par
Hans Strack en 1963 [39]. Cette technique peut étre utilisée conjointement avec n’importe
quel type de recuit comme le recuit classique de type "Spike" ou les recuits sub-milliseconde
LASER ou Flash ou encore le recuit de recristallisation en phase solide (SPE) qui seront
présentés dans la section suivante. L’équipement du dopage par plasma permet d’avoir des
énergies d’implantation extrémement faibles comprises entre 10 keV et 0,1 keV, car la plaque
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de silicium est directement mise dans la source des ions & implanter, ce qui évite les
problémes rencontrés lors du transport des ions de faible énergie lors d’une implantation
ionique classique. La profondeur des dopants apres implantation est alors tres faible et permet
d’obtenir des jonctions fines apres recuit et un bon contrdle des effets canal court [40, 41,
[42]. D’autres techniques non étudiés lors de nos travaux sont aussi utilisées et permettent de
réduire ou d’éviter une profondeur importante des jonctions [43, 44].

I11.2 Technique d’activation

Comme les dimensions des dispositifs sont réduites, la diffusion latérale des dopants sous la
grille (extensions) doit étre limitée pour éviter les effets canaux courts. Cependant 1’activation
doit étre gardée élevée pour maintenir un bon compromis lon/lore : le rapport Xj/Lg doit étre
conservé pour maintenir un bon controle des effets de canaux courts mais la résistance des
extensions Rexr est inversement proportionnelle a X;. Il convient alors de trouver des
techniques permettant d’améliorer I’activation des dopants (jusqu’a leur solubilité maximale
dans le Si, voire au-deld) tout en créant des extensions extrémement fines et abruptes. Les
solutions technologiques a ce probléeme se basent principalement sur le constat que les
mécanismes de diffusion et d’activation des dopants sont thermiquement activés, et qu’il
existe un compromis entre 1’activation des dopants et leur diffusion [45]. Ainsi, un recuit a
température ¢levée pendant un temps trés court favorise I’activation sur la diffusion ce qui a
mené a Dapparition de plusieurs techniques pour améliorer le compromis
activation/profondeur-diffusion des jonctions : Le recuit spike, flash ou laser ou encore
I’épitaxie en phase solide (SPE).

111.2.1 Le recuit rapide standard (RTP)

Les équipements RTP (Rapid Thermal Processing) permettent a la fois d’effectuer des recuits
dits "Soak" avec plateau en température (de 1’ordre de quelques dizaines de secondes) utilisés
pour les procédés de croissance (oxydes et oxy-nitrures) et aussi les recuits d’activation
"Spike" (jusqu’a 250°C/s en montée pour des températures de 1I’ordre de 1000-1100°C) comme
le montre la Figure 19. La plaque de silicium est chauffée de fagon radiative sur la face avant
par des lampes tungsténe ou halogenes disposées en nid d’abeilles. Elle est en rotation afin de
garantir une bonne uniformité du procédé. Un balayage de gaz inerte (N, ou H,) permet
d’assurer une bonne conductivité thermique dans la chambre de procédé et de refroidir la
plaque lors de la descente en température (jusqu’a 100°C/s en descente).

Il est a noter que le passage du recuit plateau au recuit spike par les équipements RTP
standards a permis de prolonger dans le temps I’association "implantation standard-RTP" pour
la fabrication des jonctions ultrafines. Néanmoins, les spécifications actuelles pour les
transistors CMOS 32nm et en deca ne sont plus atteintes et le recuit spike standard apres
implantation ULE a atteint ses limites pour les prochaines années. Ainsi, pour obtenir des
profils beaucoup plus fins tout en gardant les implantations actuellement réalisables par ULE,
le recuit flash a été développé afin d’atteindre les besoins de la technologie 32nm.
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111.2.2 Le recuit ""Flash" milliseconde

Le recuit développé par I’équipementier Vortek dit "recuit flash" consiste dans un premier
temps a chauffer la plaque de silicium a I’aide de lampes primaires incandescentes jusqu’a
une température dite intermédiaire T; autour de 700°C (rampe de montée comparable au recuit
spike). Ensuite ’utilisation d’une lampe a arc fonctionnant a 1’Argon permet de fournir une
puissance instantanée trés importante et d’atteindre des rampes de température en montée
proche de 10%°C/s. Lors du flash, seule une couche superficielle du substrat est chauffée
(jusqu’a 1300°C), ensuite la chaleur est principalement dissipée par conduction thermique
dans le substrat jusqu’a T;. Enfin, le retour a température ambiante s’effectue comme pour un
recuit spike par radiation (utilisation de gaz inertes). De bons résultats sont obtenus par Ito et
al. [46] sur ’amélioration des effets canal court des transistors CMOS. Ces recuits ont été
testés au cours de cette thése en combinaison avec des implantations faible énergies. En terme
de compromis Rs/X;, nous montrerons que les résultats sont inegalables avec les procédés
actuels. Toutefois, son industrialisation nécessite une amélioration du contréle du procédé, en
particulier de I’uniformité thermique et du contréle du choc thermique subi par la plaquette.

111.2.3 Le recuit laser

Il existe deux grandes familles d’équipements utilisés pour les recuits lasers selon qu’il y ait
ou non fusion de la surface du substrat. Toutefois, la principale caractéristique de ce type de
recuit est I'utilisation d’un faisceau laser venant balayer la plaque de silicium. Les jonctions
ainsi obtenues sont particulierement fines, abruptes et peu résistives. L’industrialisation de
tels équipements est néanmoins difficile car elle nécessite d’importants changements dans
I’architecture des transistors (diffusion des dopants sous la grille difficile, désactivation
éventuelle des dopants). De plus, les jonctions formées sont métastables (particulierement
pour I’arsenic) ce qui peut conduire a une désactivation significative des dopants lors des
procédés thermiques ultérieurs. Actuellement les nouveaux eéquipements de recuit laser sans
fusion (non-melt laser annealing) permettent la réalisation de jonctions activées
particulierement fines. Le budget thermique étant tres faible, les profils recuits sont quasiment
identiques aux profils post-implantation. Le procédé laser peut étre réalisé apres un recuit
spike pour augmenter ’activation des dopants. Cette approche permet de conserver une
architecture standard tout en améliorant les performances des transistors CMOS [47], méme si
elle nécessite des temps de procédé plus long (deux étapes au lieu d’une seule). Des travaux
récents ont permis de montrer des résultats trés encourageants [48], mais la guérison des
défauts induits par I’implantation reste difficile lorsque ce procédé n’est pas précédé d’un
recuit conventionnel. Enfin, le balayage complet de la plaque de silicium nécessite des durées
de procédé peu compatibles avec les contraintes actuelles de production.

111.2.4 Conclusion

La Figure 19 récapitule les caractéristiques des différents recuits disponibles actuellement.
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Figure 19 : Récapitulatif des caractéristiques des
différents types de recuit.
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Les nouveaux procédés technologiques du recuit flash et laser sans fusion constituent des
candidats potentiels pour améliorer les caractéristiques des jonctions pour les futures
générations de transistors. Toutefois, le manque de maturité des équipements et les
modifications d’architecture a prévoir constituent actuellement des inconvénients majeurs a
leur intégration.

Un état de I’art a été dressé pour la fabrication de jonctions ultrafines. Deux grandes visions
ont été présentées : une vision a long terme avec une maitrise de la profondeur de jonction par
I’architecture méme des transistors (technologies SOI par exemple), et une vision plus
pragmatique a court terme applicable dans I’industrie du semi-conducteur pour les nceuds
technologiques 65 et 45 nm actuellement en développement sur silicium massif (implantation
ionique et recuit d’activation). L’ensemble des phénomenes physiques liés a cette méthode de
fabrication de jonctions, comme I’activation ou la diffusion des especes implantées, ainsi que
la génération et I’évolution des défauts induits par ce type de fabrication seront décrits dans la
section suivant.

IV  DIFFUSION DES DOPANTS

La comprehension des phénomenes de diffusion des dopants passe par le rappel des équations
générales de Fick mais surtout par une bonne connaissance des défauts ponctuels du silicium.
En effet, dans le cas de la diffusion de dopants apres implantation ionique, les lois énoncées
par Fick, wvalables pour des phénoménes de diffusion proches de [1’équilibre
thermodynamique, s’avérent trop simplistes car le coefficient de diffusion D , d’une espéce
diffusante A, est une quantité complexe dépendante entre autre de la concentration en
impuretés mais aussi de la présence de défauts ponctuels et de précipites de certaines espéces.
La prise en compte des défauts ponctuels genérés est primordiale pour modéliser des profils
diffusés aprés implantation. Ceux-ci participent aux mécanismes de diffusion des dopants au
sein de la matrice silicium. On rappellera donc quelles sont les caractéristiques physiques et
thermodynamiques de ces défauts intrinseques présents dans le réseau cristallin du silicium.
Nous appuierons ce descriptif par un rappel des travaux experimentaux et théoriques réalisés
sur le sujet. Enfin, nous verrons plus précisément comment ces défauts interviennent dans les
différents mécanismes atomistiques de la diffusion.
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IV.1 Equation de la diffusion : La loi de Fick

Le silicium étant de structure cristalline de type diamant, en I’absence de déformation, le
coefficient de diffusion Da d’une espéce diffusante A peut étre considéré comme un scalaire
ne dépendant que de la température. La premiére loi de Fick traduit la dépendance entre le
flux J d’espéces diffusantes A et sa concentration C. Dans le cas unidirectionnel considére,
cette loi s’écrit :

oC(x,t)
A ax
Le signe moins de 1’équation précédente traduit simplement le fait que la diffusion a lieu des
zones a fortes concentrations vers les zones a faibles concentrations. Le coefficient Da suit
généralement une loi d’Arrhenius :

Equation 6 J=-D

] -E
Equation 7 Dp =-Dg exp(k—T""j

ou E, est I’énergie d’activation et Dy le terme pré-exponentiel.
Etablie pour un systéme conservatif, c¢’est-a-dire ou il n y a ni perte, ni création d’atomes de
I’espéce A, la deuxiéme loi de Fick permet de décrire 1’évolution temporelle de la

concentration en espéce diffusante en un point donné. Le bilan de matiére conduit a I’équation
de conservation (ou équation de continuité) suivante :

8C(x,t)=_8J(x,t)

Equation 8
ot OX
En substituant I’Equation 6 dans I’Equation 8, on obtient la seconde loi de Fick:
Equation 9 Ca_0 Da Ca
ot OX OX

Une solution analytique décrivant la distribution en profondeur de 1’espece A pour une
concentration superficielle constante existe :

Equation 10 Ca(x,t)= CZurf {1 erf ( X H

2,/Dat
ou CZ“” est la concentration constante de I’espéce A maintenue a la surface pendant le temps
t du recuit & la température T. La quantité ,/Dt représente la longueur de diffusion effective
de I’espece A.

Lorsque la concentration totale de dopants est constante (cas de I’implantation ionique
standard en premiére approximation), on obtient pour solution une courbe Gaussienne :

2
Dose 1 X-R,
exp| — =
J27 (AR +2D,) 2 AR, +2D,t

Equation 11 C,(x,t) =

avec Rp le parcours projeté moyen et ARp 1’écart type.
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Tant que les procédés expérimentaux utilisés pour étudier la diffusion ne mettent pas en jeu
des phénomenes ayant lieu hors-équilibre thermodynamique, il est possible de modéliser la
diffusion des dopants simplement a 1’aide des mécanismes décrits précédemment. En
particulier, lorsque la concentration d’impuretés est inférieure a celle de porteurs intrinséques
ni leurs profils se décrivent parfaitement par une distribution analytique calculée a partir de la
deuxieme loi de Fick avec un coefficient de diffusion constant.

Le coefficient Da (coefficient de diffusion intrinseque) obtenu dans ces conditions
intrinséques est utilisé comme point de référence dans les différents calculs de la diffusion. La
variation du coefficient intrinséque avec la température, pour les principaux dopants de la
micro-électronique, est reportée sur la Figure 20.

1E-12
F = = = =[Bore]
[ — — [Arsenic]
1E-13 p [Phosphorus]
F —o6— [Antimoine]
_1E-14 _ —— Aluminium
e 1e15 L Figure 20 : Coefficients de diffusion intrinséque des
o) principaux dopants utilisés en micro-électronique.
a - Bore [49], arsenic [50], phosphore [49], antimoine
1E-16 F L [51], aluminium [52].
1E-17 |
1E-18 )
7 8 9 10

104T (K

IV.2 Défauts ponctuels et mécanismes de diffusion des dopants

On distingue deux types de défauts fondamentaux dans les semi-conducteurs élémentaires
comme le silicium ou le germanium. Le premier est la lacune notée V (Vacancy) qui
correspond a un atome manquant dans un réseau cristallin parfait. Le second est I’auto-
interstitiel | de silicium, que nous appellerons simplement par la suite "interstitiel” et qui
représente un atome de silicium intercalé dans le réseau périodique du silicium. Ces défauts
ponctuels sont caractérisés par deux principales propriétés qui nous intéressent
particulierement dans I’étude de la diffusion : leurs concentrations & I’équilibre (C,” pour les
interstitiels et Cy~ pour les lacunes) et leurs vitesses de migration dans le silicium (D; pour les
interstitiels et Dy pour les lacunes). Nous présentons ici les principaux résultats issus de la
littérature concernant ce sujet.

1V.2.1 Définitions

Les dopants sont des impuretés dont la configuration stable se situe sur des sites
substitutionnels du réseau. Lorsque ces impuretés se positionnent sur un site dédié au
silicium, elles peuvent se ioniser et devenir ¢lectriquement actives, c’est-a-dire “jouent leur
role™ de dopants. Cependant la diffusion de ces impuretés n’est possible qu’en mettant en jeu
les défauts ponctuels et intrinséques du silicium. Ces défauts sont soit les lacunes, soit des
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auto-interstitiels, ce qui donne lieu a deux types de mécanismes élémentaires de diffusion
présentés dans cette section.

Les principales réactions relatives aux mecanismes de diffusion impliquant des defauts
ponctuels sont :

Equation 12
Equation 13
Equation 14

Equation 15

As +V <> AV (réaction entre I’atome substitutionnelle et la lacune),
As <> Al +V (réaction de "Franck-Turnbull"),
Ag + 1 <> Al (réaction entre I’atome substitutionnel et I’auto-interstitiel),

As + 1 <> Al (reaction dite de "kick-out"),

ou As représente I’impureté en site substitutionnel, Al I’impureté en site interstitiel, V la
lacune et I I’auto-interstitiel de Si [53].
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Figure 21 : Représentations schématiques des principaux mécanismes de diffusion assistés, par lacunes :
Mécanismes simples (a) et dit de Franck-Turnbull (b) et par interstitiel : Mécanismes simple (c) et dit de
kick-out ou indirect (d) [54].

Iv.21.1 Mécanismes lacunaires

La diffusion assistée par lacunes peut s’effectuer suivant deux mécanismes prépondérants
schematisés sur les Figure 21.a et Figure 21.b.
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Dans le premier cas, correspondant au mécanisme lacunaire simple (Figure 21.a), I’impureté
en position substitutionnelle diffuse en échangeant son site avec une lacune située en premier
voisin (passage de a & b) selon ’Equation 12. La lacune peut ensuite évoluer en échangeant
elle méme son site avec des atomes voisins de la matrice et ainsi faciliter la diffusion de
I’impureté de son nouveau site d’équilibre vers une nouvelle position (passage de b a d), la
lacune réoccupant son site de départ (b). La diffusion des impuretés suivant ce mécanisme est
donc proportionnelle a la concentration de lacunes.

Le second mécanisme lacunaire, dit de Franck-Turnbull (Figure 21.b), est lié a la dissociation
d’une impureté en position substitutionnelle devenant un défaut interstitiel extrinséque en
laissant place a une lacune suivant la relation d’équilibre donnée par 1’Equation 13.
L’impureté interstitielle peut alors diffuser a travers le réseau cristallin pour se recombiner
avec une autre lacune (passage en e) et ainsi réoccuper une position substitutionnelle. La
diffusion d’impuretés suivant ce mécanisme (par exemple 1’ Antimoine) est donc encore une

fois proportionnelle & la concentration de défauts lacunaires.

IvV.2.1.2 Mécanismes interstitiels

Comme dans le cas des mécanismes lacunaires, la diffusion atomique assistée par des défauts
interstitiels peut étre régie suivant deux mecanismes principaux schématisés sur les Figure
21.c et Figure 21.d.

Le mécanisme interstitiel simple (Figure 21.c) correspond a la déformation locale des liaisons
atomiques obtenue par le couplage entre un atome interstitiel intrinséque et ’impureté. La
formation de cette paire, selon I’Equation 14, permet d’abaisser la barriére d’énergie que doit
franchir I’impureté pour diffuser. Ainsi, avant de se dissocier et de "laisser" I’impureté dans
une nouvelle position substitutionnelle (passage de b a c), la paire pourra parcourir une
certaine distance avant de se dissocier.

Le second mecanisme, le plus souvent appelé "kick-out™ [55] (Figure 21.d), est d’une
importance particuliére puisqu’il est notamment le mécanisme prépondérant de la diffusion du
bore dans le silicium. Il correspond a la dissociation assistée par un auto-interstitiel d’une
impureté substitutionnelle en une impureté interstitielle mobile suivant la relation d’équilibre
donnée par I’Equation 15. L’impureté peut alors diffuser dans le cristal de site interstitiel en
site interstitiel sur une longue distance jusqu’a se repositionner dans un site substitutionnel du
cristal en libérant un nouvel interstitiel. Pour les deux mécanismes decrits, le coefficient de
diffusion des impuretés considérées est proportionnel a la concentration de ce type de défauts
ponctuels.

IV.2.2 Concentration a ’équilibre

Selon la thermodynamique statistique, pour une température donnée différente de OK, il existe
une concentration non nulle de défauts ponctuels en équilibre thermodynamique. Cette
configuration reflete le fait que le cristal est dans un état qui minimise son énergie libre de
Gibbs. Toujours d’aprés les résultats issus de la thermodynamique, la concentration a
I’équilibre d’un défaut ponctuel X peut s’exprimer par :
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KT

ol Cs est le nombre de sites disponibles dans le réseau cristallin du silicium, H'x est
I’enthalpie de formation d’un défaut ponctuel X, Ox le nombre de degrés de liberté du défaut
dans le site cristallin, S'x est un terme de désordre entropique généralement attribué aux
vibrations cristallines [53]. La génération des défauts ponctuels est un phénomeéne physique
thermiquement activé.

A , Sy Hy
Equation 16 C, =C;.0,.exp T .expl ——=

De nombreuses études expérimentales ont ét¢é menées afin d’évaluer la concentration de
défauts ponctuels et leur diffusion dans le Silicium a 1’équilibre thermodynamique, et un
consensus reste difficile a trouver. Pour illustrer cette difficulté, nous présentons dans les
Figure 22.a et Figure 22.b une compilation des résultats obtenus par différents auteurs
concernant les valeurs de concentration et du coefficient de diffusion des interstitiels a
I’équilibre. Comme le montrent ces deux figures, il existe une grande dispersion des résultats
expérimentaux. 1l en est de méme pour la concentration et la diffusivité des lacunes dans le
silicium [56]. Cette importante dispersion est due pour une part aux différentes méthodes
expérimentales utilisées, mais surtout a la complexité du phénomene a mesurer.
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Figure 22: (a) Estimation de la concentration a I’équilibre des interstitiels dans le silicium. (b)
Coefficients de diffusion des auto-interstitiels de silicium issus de la littérature.

1V.2.3 Diffusivité des défauts ponctuels

L’ autodiffusion dans le silicium peut étre considérée comme un cas limite de la diffusion des
impuretés stables en site substitutionnel, ou la diffusion des atomes n’apporte aucun exces de
charge et n’introduit pas de distorsion dans le réseau cristallin. Pour ces raisons, I’étude de
I’autodiffusion devient trés importante dans la compréhension des mécanismes de diffusion
des dopants. Elle peut étre représentée par un coefficient suivant une loi d’Arrhenius
(Equation 17) ol H.° est I’enthalpie d’activation qui représente la barriére énergétique de
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migration d’un défaut ponctuel et Do°° est le préfacteur de la diffusion qui comprend I’effet
du terme entropique [57].

SD
Equation 17 DSP = DOSD -exp(— l_li;_ j

Comme dans le cas des dopants, les atomes de silicium vont diffuser via les défauts ponctuels.
Le coefficient d’autodiffusion peut donc étre considéré comme la somme de deux
contributions Dy*° et D,°° et représentant respectivement les mécanismes interstitiels et
lacunaires [58]. Chacune des contributions pouvant s’écrire séparément sous la forme :

* | 1

Equation 18 DIS‘D :—D' G =D, exp __EM +Ee
CSi 0 kT

Equation 19 D\fD—DV_'C\;_DV exp _E:\//I +E/
! Cq ° KT

ou Cg; est la concentration atomique du silicium et Dxg est le préfacteur de la diffusion relatif
au défaut ponctuel X.

On notera, que I’étude de I’autodiffusion ne peut nous apporter que des informations sur le
produit Dx.Cx . En effet, dans la formulation des coefficients Dx>", les termes d’énergie de
migration Ey* et d’énergie de formation E£" se trouvent dans le méme terme exponentiel. Par
conséquent, ils ne pourront pas étre différenciés.

Malgré de nombreuses ¢études théoriques et expérimentales sur 1’autodiffusion dans le
silicium, les contributions des auto-interstitiels et des lacunes dans la diffusion du silicium
restent incertaines. En effet pour étudier I’autodiffusion dans les solides, on utilise souvent
des traceurs radioactifs combines avec des techniques de caractérisation, permettant de suivre
précisément I’espéce diffusante. Malheureusement, dans le silicium, la période radioactive de
I’isotope *!Si est trés courte (2.6h) et ces expériences sont limitées & des intervalles de
température située autour de 1050°C [59]. Par conséquent on a souvent recours a la diffusion
des métaux lourds afin d’extraire les paramétres de I’autodiffusion. Il faut alors recourir a
I’utilisation de silicium enrichi en isotope plus stable pour contourner ce probléme. Cette
approche ne nécessite aucune hypothese pour mesurer le préfacteur et les énergies
d’activation de la diffusion des auto-interstitielle et des lacunes.

Une méthode plus sophistiquée a récemment été développée. Bracht et al. [60] ont fait croitre
une couche épitaxiée enrichie en isotope 2’Si sur un substrat de silicium FZ (Float Zone). Le
%05 issu naturellement du substrat diffuse dans la couche épitaxiée de 2°Si et le profil peut étre
suivi par technique SIMS. lIs ont ainsi pu déterminer le coefficient d’autodiffusion pour un
plus large domaine de température (855 - 1388 °C). La diffusivité extraite Dg; (Equation 20)
contient a la fois la contribution du mécanisme interstitiel et lacunaire. Substituant la diffusion
des auto-interstitiels (C,"D;) (Equation 21) par celle du zinc [61], ils ont pu extraire la valeur
de Cy Dy (Equation 22).

+
Equation 20 Dy = (530+%) exp(— (4.75 _k?l'.04)ev ][sz /S]
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*

Equation 21 DS = €D _ 2980exp[— 4.95eV )[cm2 Is]
C, KT

Equation 22 DP = CVC—DV =0.92 exp(— 4'?_6\/ J[cm2 Is]

Si

Ural et al. [62] ont effectué une étude similaire pour mesurer I’autodiffusion a partir de la
diffusion de I’isotope **Si d’une couche naturellement enrichie, vers une couche appauvrie en
isotope. Les auteurs ont réalisé trois différents recuits : sous ambiance neutre, sous NHj3 et
sous O. Le recuit oxydant va en effet injecter des interstitiels dans le silicium [63], tandis que
la nitruration injecte des lacunes [64] & partir de la surface. Cette perturbation de la
concentration des défauts ponctuels permet [1’extraction, sans aucune hypothése
complémentaire, de la contribution des interstitiels (f;) et des lacunes (fy) dans 1’autodiffusion.
L’ Auto-diffusivité mesurée en ambiance inerte D°° (Equation 23), correspondant aux valeurs
de Bracht et al. [61]. La valeur de f, extraite se retrouve dans une gamme de 0.55 - 0,6 (= 0,1).
Les coefficients d’auto-diffusion via les auto-interstitiels D,°° et les lacunes Dy*° sont [65]:

L s 4.76eV 2
Equation 23 D> =560exp| — T [cm /SJ
. _ o 4.68eV )
Equation 24 D~ =149exp| - T [cm / s]
. s 4.86eV )
Equation 25 D;” =636exp| — T [cm / s]

La Figure 22.b résume les résultats obtenus par différentes méthodes de caractérisation. La
majorité des résultats donne pour la diffusivité des auto-interstitiels de silicium une énergie
d’activation comprise entre 4.5 et 5.0eV.

IV.2.4 Etat de charge majoritaire

Les défauts ponctuels peuvent exister sous plusieurs états de charge électrique [66]. Sur la
base d’études expérimentales dédiés [68], les auto-interstitiels peuvent avoir trois états de
charge stables (1°, 1" et I) et que les lacunes existent sous la forme de quatre états de charge
(V°, V', V¥, V*). Chaque espéce chargée résulte d’une réaction du type :

Equation 26 X' +el o X

ol X représente un défaut ponctuel (I, V) dans son état de charge i, e’ est soit un électron (j = -
1) ou un trou (j = +1). On considére généralement, que les réactions mettant en jeux des
électrons (ou trous) sont plus rapides que les réactions chimiques. Par consequent, 1’équilibre
de ces réactions est atteint beaucoup plus rapidement que pour I’ensemble des autres réactions
des différents mécanismes de diffusion. La concentration d’un défaut ponctuel charge
s’exprime & I’équilibre (Equation 27), en fonction de la concentration des défauts neutres Cx’,
du niveau de Fermi et des concentrations locales des porteurs :
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- Ei = i
C,ZCO-eXp —ﬁ . 1 ;C+:Co-exp _ E +E,: ) £
| | kT ni | | kT ni

Vo i VE BV o i 2
Equation 27 CV, :Cvo -exp(—%}(%];c\lz ZCVO -exp[_ E" + EkT 2-E; j(nﬂj

_ V2+_ v+ ) i 2 .
C. =C, , -exp| - E E_ +2:B [P ;avecﬂzﬂzexp[AEFJ
v v KT n p n KT

ol E¢' est I’énergie de Fermi intrinséque, E* est 1’énergie de formation du défaut ponctuel X
qui représente sa postion dans la bande interdite, AE est égale & (Er - EF'), n; est la densité de
porteurs intrinseques et n et p sont les concentrations en porteurs libres, électrons et trous
respectivement. Nous voyons que la concentration de défauts chargés dépend de la position
du niveau de Fermi. La variation du niveau de Fermi entraine la variation de la concentration
globale des défauts.

IV.2.5 Diffusion des dopants usuels

La diffusion d’un dopant au sein du silicium ne peut se produire sans couplage avec un défaut
ponctuel. Aussi, il est important de connaitre la contribution relative de chacun des
mecanismes (lacunaire ou interstitiel) selon les dopants utilisés pour prévoir le comportement
de ceux-ci lors du recuit d’activation.

A 1’équilibre thermodynamique dans du silicium intrinséque (la concentration d’espeéce A en
sites substitutionnels Ca est inférieure a ni(T)), nous pouvons écrire pour une impureté
dopante en substitution :

Equation 28 D, - (C, +Cuy +Cy) =D, Cy +D,CHl
Equation 29 DZ _ DAW 4 DAA|
CavD c¥D
avec : DAY = TAVTAV o pAl _ ZAITAl
ce ced
hs As

ol CLy, et Cj} sont les concentrations des paires Al et AV a | équilibre thermodynamique et
DAY et DA' les coefficients de diffusion assistée par lacunes et par auto-interstitiels de
I’espéce A.

Lorsque la quantité de défauts ponctuels presents dans le silicium est hors-équilibre,
1’Equation 29 reste vraie, le coefficient de diffusion D devient [67]:

, D C C
Equation 30 :\ —(1- )2
D c c/e
DAl DA
avec : fAM = A = A

DA +DAY Dy
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f et £ dénotent respectivement la composante relative de la diffusion de I'impureté A
par couplage dopant-interstitiel et dopant-lacune.

Les dopants n’utilisent pas dans la méme proportion 1I’un ou P’autre des mécanismes. Le
parametre f; caractérise la proportion que va prendre le mécanisme interstitiel dans I’ensemble
des mécanismes de migration du dopant. Les valeurs trouvées dans la littérature pour ce
parameétre présentent des écarts parfois importants. Pour une revue trés compléte des valeurs
trouvées ces 25 derniéres années, on pourra se reporter au livre de Pichler sur la diffusion
[68]. Les récentes études menées par Ural et al. [69], dans la gamme de températures
habituelles de la diffusion 900-1100°C, semblent parmi les plus fiables. Les valeurs obtenues
pour les quatre principaux dopants de la microélectronique sont rassemblées dans le Tableau
2.

Dopant AL,
Bore >0.84 Tableau 2 : Estimations des coefficients fAAI pour
Phosphore >0.86 les dopants usuels a 1100°C [69].
Arsenic 0.42-0.47
Antimoine 0.16<

IVV.3 Conclusion

Nous avons traité dans cette partie des éléments nécessaires a la compréhension de la théorie
classique de la diffusion des dopants dans le silicium. Il est important de garder a I’esprit que
ces mécanismes de diffusion mettent en jeux les interactions du dopant avec les défauts
ponctuels présents dans le silicium. Nous avons rappelé les propriétés intéressantes
concernant ces défauts. Notons qu’un des points souvent oubliés dans les nombreux modéles
développés précédemment concerne les différents états de charges existant aussi bien pour les
défauts que pour les paires dopant-défaut.

Vv IMPLANTATION IONIQUE ET DEFAUTS

Comme cité précédemment, la formation de jonctions ultra minces peut étre envisagée selon
deux méthodes : soit on implante directement le dopant dans le matériau cristallin, soit on
préamorphise le substrat avant I’introduction du dopant. Dans les deux cas, I’implantation
ionique dans le silicium génére une grande concentration de défauts ponctuels. On distingue
deux types de défauts fondamentaux dans les semi-conducteurs élémentaires comme le
silicium ou le germanium. Le premier est la lacune notée V (Vacancy) qui correspond a un
atome manquant dans un réseau cristallin parfait. Le second est I’auto-interstitiel | de
silicium, que nous appellerons simplement par la suite "interstitiel” et qui représente un atome
de silicium intercalé dans le réseau périodique du silicium. Au cours du recuit, ces défauts
diffusent et se recombinent sous la forme de défauts étendus de plusieurs types. Bien que
I’origine et la position de ces défauts étendus différent, leur nature est la méme apres
implantation directe ou aprés préamorphisation du substrat : il s’agit de précipités d’atomes de
Si interstitiels [70]. Trois grandes catégories d’agglomérats peuvent étre distingués : des petits
amas d’interstitiels appelés clusters, les défauts {311} (cf. Figure 23.a) et enfin les boucles de
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dislocation, fautées ou parfaites (cf. Figure 23.c et Figure 23.d). les deux types peuvent étre
présents simultanément (cf. Figure 23.b).D’une maniére générale, tous ces défauts sont
observables par Microscopie Electronique en Transmission (MET), exception faites des
clusters qui de par le faible nombre d’atomes qu’ils contiennent (moins d’une vingtaine) ne
sont pas observables.

Figure 23 : Les 4 grands types de défauts d’interstitiels dans le silicium implanté recuit. (a) Les clusters
d’interstitiels. (b) Les défauts {311}. (c) Transformation des défauts {311} en boucles de dislocation. (d)
Boucles de dislocations parfaites P et fautées F. (€) Boucles de dislocation fautées seulement [71].

V.1  Les clusters d’interstitiels

Initialement, aprés une implantation et/ou pendant la rampe de montée en température du
recuit, la plupart des défauts ponctuels se recombinent et s’agglomerent sous la forme de di-
interstitiels [72]. Au cours du recuit, ces di-interstitiels évoluent d’abord vers la forme de
petits clusters. A cause de leur petite taille (<2nm), la structure cristallographique exacte de
ces clusters ne peut pas étre identifiée par microscopie électronique conventionnelle ou haute
résolution. Toutefois, Cowern et al. [73] ont pu expérimentalement montrer I’existence de
tailles "magiques” pour lesquelles ces défauts ont des configurations énergeétiques stables : les
clusters sont ainsi principalement composés de 4 ou 8 atomes de Si interstitiels. Parmi les
modeéles de structure cristallographique proposés, on peut noter que certains [74] sont en bon
accord avec les résultats obtenus par Cowern.

V.2  Lesdefauts {311}

Au cours du recuit, ces clusters grandissent et évoluent alors vers des défauts {311}. De
nombreuses études ont été menées concernant les mecanismes de formation et la structure
atomique de ces défauts particuliers ; en effet les défauts {311} sont propres aux cristaux
covalents silicium et germanium et ne peuvent étre observés dans les métaux. Plusieurs types
de structures ont été proposées au fil de leur ‘‘longue’’ histoire, mais il a ét¢ montré [75] que
ces défauts sont constitués de chaines de di-interstitiels qui s’insérent dans le cristal parfait
selon des directions de type <110> et s’arrangent périodiquement entre deux plans de type
{311}. En realite, il existe deux morphologies de defauts {311}, et ceci explique certaines
confusions dans la littérature. Dans le cas d’une implantation ionique, ces défauts ont
habituellement la forme de longs batonnets tres fins : ils sont connus sous le nom anglais de
“‘rodlike defects’’. Par opposition, lors d’une irradiation par des électrons, on observe des
défauts plus larges qui en apparence ont la méme structure globale. Il est important de noter
que nos connaissances sur les défauts {311} allongés reposent sur 1’hypothése qu’ils ont la
méme structure atomique que les défauts {311} plans.
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V.3  Les boucles de dislocations

Au cours du recuit, les défauts {311} peuvent grandir et se transformer en boucles de
dislocation ; cette évolution est d’autant plus favorable que le bilan thermique appliqué est
élevé. Ce sont des précipités d’atomes de Si interstitiels & deux dimensions qui ont des formes
plus ou moins circulaires. On en distingue deux types : les boucles fautées, qui sont
circulaires, et les boucles parfaites qui sont de forme allongée (cf. Figure 23.c et Figure 23.d).
La différence entre ces deux types de boucles est leur vecteur de déplacement (vecteur de
Burgers) qui appartient ou non au plan de la boucle.

D’une maniere générale, au cours du recuit, les défauts grandissent et évoluent toujours vers
des formes cristallographiques énergétiquement plus stables [76]. Toutefois, les défauts ont
également la possibilité de se dissoudre suivant les conditions expérimentales utilisées. Ainsi,
par exemple, aprés recuit d’un échantillon implanté Si* & 40 keV pour une dose de
5.10%%at.cm?, des défauts {311} se forment puis se dissolvent [77], alors que si on augmente
la dose & 1.10' ions/cm? et I’énergie d’implantation & 100 keV (c’est-a-dire que la bande de
défauts se forme plus profondément dans le substrat) les défauts {311} ne se dissolvent plus
mais grandissent puis se transforment en boucles de dislocation [78]. Globalement, la
possibilité pour les défauts étendus d’évoluer vers des formes plus stables nécessite une
population initiale d’atomes de Si interstitiels suffisamment élevee et que la surface de
I’échantillon soit assez éloignée de la région des défauts [70]. Aprés une préamorphisation du
substrat avec des ions Ge® ou Si* ces conditions sont pratiquement toujours satisfaites, alors
que dans le cas d’une implantation directe elles dépendent du choix de la dose et de 1’énergie.

V.4  Position et origine des défauts étendus

V.4.1 Cas d’une implantation non-amorphisante

Apres une implantation directe de dopant, les défauts s’étendent en profondeur sur une bande
qui est d’autant plus large que la dose est importante. Cette bande est toujours localisée autour
du rang projeté (Rp), qui correspond au libre parcours moyen des ions implantés dans le
cristal. L origine de ces défauts provient de la précipitation de I’exces d’interstitiels qui est
généré dans cette région. L implantation ionique créée un grand nombre de défauts ponctuels
(lacunes et interstitiels). Au debut du recuit, on suppose que ces defauts ponctuels se
recombinent entiérement entre eux [79] ne laissant qu’un excés d’interstitiels correspondant a
la dose de dopant implantée qui évolue en défauts étendus pres du maximum de dopage.

V.4.2 Cas d’une amorphisation du substrat

Dans ce cas, on peut soit assister & une amorphisation du substrat par le dopant lui-méme.
C’est le cas des impuretés a masse élevée (BF,", As"). Soit le dopant est implanté dans une
couche préalablement amorphisée. Aprés recuit, des défauts apparaissent derriere I’ancienne
interface cristal/amorphe (c/a). Ces défauts sont appelés défauts ‘‘End-Of-Range’” (EOR),
c’est-a-dire défauts de fin de parcours. La nature de ces défauts est la méme que celle des
défauts formés apres implantation directe. Seul change leurs position puisqu’ils se forment a
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I’interface cristal/amorphe au lieu du R, du profil de dopant. Dans ce cas, c’est 1’étape de
préamorphisation qui génere les atomes de Si interstitiels en exces trouvés derriere I’interface
c/a. La formation des défauts étant plus rapide que la recristallisation de la couche amorphe
lors du recuit, et I’autodiffusion du Si étant plus faible dans I’amorphe que dans le cristal, ces
défauts restent localisés derriere I’interface c/a d’origine [80]. Le nombre total d’atomes pris
dans ces defauts EOR est alors approximativement égal au nombre d’atomes de Si généreé par
la préamorphisation dans la partie cristalline [81].

En résumé, les défauts étendus que I’on rencontre apres une implantation directe du dopant ou
aprés une étape de préamorphisation ont la méme nature cristallographique. Méme si leurs
positions respectives different, leur origine provient dans chaque cas de la précipitation au
cours du recuit de I’excés d’atomes de Si interstitiels présents dans la matrice cristalline. Les
modeéles permettant de calculer le nombre d’atomes de Si interstitiels pris dans les defauts
étendu seront détaillés dans le second chapitre.

V.5 Conséquences des défauts étendus

V.5.1 Ladiffusion anormale

La formation de jonctions ultrafines fortement activées constitue un challenge majeur en
microélectronique. Les efforts pour obtenir de telles jonctions se portent également sur le
développement des procédés de recuit d’activation. De la température des traitements
d’activation va dépendre la limite de solubilité qui définit la quantité maximum de dopants
qu’on peut activer électriquement : 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 créés par I’implantation ionique.

Malheureusement, méme lors des recuits "spike™ (cf. section 111.2) [82], ayant des rampes de
montée et de descente en température abruptes (150°C/s et 90°C/s respectivement), il est
apparu que la réduction de diffusion obtenue par rapport aux recuits de type "soak" (cf.
section 111.2) n’était pas suffisante pour obtenir les caractéristiques des jonctions ultrafines
recherchées dans les technologies futures. Bien que les durées de recuit se comptent en
secondes plutdt qu’en heures comparées aux recuits classiques, il apparait qu’une accélération
importante de la diffusion se manifeste des les premiers instants du recuit, phénomene que
1I’on nomme diffusion accélérée et transitoire (TED pour Transient Enhanced Diffusion).

Dans ces conditions, la diffusion mesurée peut atteindre des valeurs jusqu’a 10° fois plus
grandes que la diffusion a 1’équilibre. Comme illustré par la Figure 24.a, a 800°C, la TED est
transitoire car elle est importante en début de recuit et s’estompe rapidement pour les temps
de recuit plus longs jusqu’a atteindre les valeurs de diffusion a I’équilibre. La durée de cette
accelération est fonction de la température [83] comme on peut le constater sur la Figure 24.b
ou pour un recuit a 950°C, on retrouve le méme phénomene de TED mais avec une amplitude
moins importante.
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Figure 24 : Profils SIMS de bore obtenus aprés recuit (a) classique a 800°C, et (b) RTA a 950°C, pour
plusieurs durées. Le bore a été implanté & une énergie de 60keV avec une dose de 1x10“at.cm2 La
majorité de la diffusion a lieu au cours des premiers instants du recuit et on observe une immobilisation
du bore au niveau du pic de maximum de concentration. [84].

En plus de cette accélération de la diffusion du dopant, on peut observer une immobilisation
de la partie du dopant pour les concentrations les plus fortes méme au-dessous de la solubilité
limite [85]. Cette immobilisation est accompagnée d’une inactivation du dopant. Ce
phénomeéne est maintenant identifié et attribué a la formation de petits agrégats composés a la
fois de dopant et d’auto-interstitiels.
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La Figure 25 met en évidence le role des auto-interstitiels pour voir apparaitre la formation de
ces amas mixtes de bore et d’interstitiels. En effet, alors qu’en 1’absence de défauts générés
par I’implantation de surface la diffusion a 1’équilibre du bore donne un étalement peu marqué
du profil de dopant, la génération d’un important réservoir d’interstitiels par une étape
d’implantation entraine le piégeage du pic de bore et une forte accélération de sa diffusion.

La création de ces défauts d’implantation, leur évolution durant le recuit a haute température
sera étudiée dans le prochain chapitre car, comme déja proposé par Michel et al. [84], une part
importante de ces défauts va se regrouper en défauts étendus et est responsable des
phénomeénes mis en jeu lors de la diffusion accélérée.

V.5.2 Influence des défauts sur ’activation des dopants

Les premicres études détaillées ou I’on suit simultanément I’évolution des défauts (par TEM)
et ’activation électrique du bore (par mesure de résistance carrée) sont trés récentes. Elles ont
été réalisées dans le cas de substrats de silicium cristallin via des études expérimentales [87,
88, 89] et théoriques [90, 91]. C’est en 2004 que Pawlak et al. [92], en étudiant le cas de
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jonctions ultra-minces réalisées dans du silicium préamorphisé, mettent en évidence 1I’impact
des défauts EOR sur ’activation du bore. Aprés un recuit de recristallisation et d’activation
d’une minute a 600°C juste apres I’implantation de bore, ils réalisent des recuits isochrones de
650°C a 950°C pendant une minute. L’activation du bore et I’évolution des défauts au cours
de ces recuits sont caractérisés respectivement par mesure de résistance carrée et TEM. Il
apparait nettement un phénoméne de désactivation puis de réactivation des atomes de bore au
cours des recuits, comme montré sur la Figure 26 qui provient d’une étude similaire menée
dans notre équipe de recherche [93]. Ce phénomene a été étudié en detail de maniére
expérimentale [92, 94, 95] et théorique [96, 97]. L’ensemble de ces études montre clairement
que l’activation du bore est un phénoméne directement li¢é a la sursaturation, de la
concentration, d’atomes de Si évoluant dans la région ou il est localisé.
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Figure 26 : Phénoméne de désactivation et réactivation du bore observé aprés plusieurs post-recuits
isochrones (a) ou isothermes (b) [93]. Dans les deux cas présentés (a) et (b), la préamorphisation est
réalisée par implantation d’ions Ge" & 30keV pour une dose de 1x10"°cm?, et les conditions d’implantation
de bore sont 500eV 1x10"°cm™. Le recuit de recristallisation et d’activation a été réalisé a 650°C pendant
5s. L’augmentation des valeurs de résistance carrée correspond a une baisse de la dose active de porteurs

(b).
V.5.3 Effets des défauts étendus sur les propriétés électriques des composants

L’influence des défauts EOR sur les courants de fuite d’une jonction a fait I’objet de
nombreuses études. En 1984, Solmi et al. [98] étudient les courants de fuite dans des jonctions
minces p’/n réalisées par implantation ionique aprés une étape de préamorphisation. Ils
observent que la diminution de la température du recuit a tendance a augmenter les fuites de
jonction. Les défauts résiduels dus a I’implantation ionique et a la préamorphisation sont,
pour eux, responsables de ces forts courants de fuite. En 1986, ils réalisent une nouvelle
expérience [99], et décident d’utiliser des énergies différentes lors de 1’étape de
préamorphisation (par des ions Si*) afin de modifier la position des défauts EOR formés. La
position des défauts EOR apparait cruciale, en effet des courants de fuites importants
apparaissent seulement lorsque les défauts sont situés dans la zone de charge d’espace de la
jonction. Ces défauts constituent des piéges qui favorisent la recombinaison des porteurs et la
conduction par effet tunnel a 1’origine de ces courants de fuite. Alquier et al. confirment ces
observations en 1997 [100] dans une étude plus poussée qui, via des mesures a basse
température, montre également 1’impact de la position des EOR sur le bruit basse fréquence
des diodes p-n. Plus recemment en 2004, Lindsay et al. [101] ont étudié le cas des jonctions
ultra-minces, et identifié les parametres responsables des courants de fuite, ce qui leur a
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permis d’optimiser les parametres d’implantation et de recuit pour diminuer au maximum ces
fuites. En jouant sur les conditions de préamorphisation, d’implantation de bore et de recuit ils
obtiennent des courants de fuites de 1’ordre de 1.10°A/cm? tout en conservant des valeurs de
profondeur et de résistance carrée également en accord avec I'ITRS.

Des études concernant des procédés de fabrication plus complexes et proches de ceux utilisés
en production ont été effectuées en 2007 par Faifer et al. [102] Dans le cadre de la fabrication
des transistors MOS, des poches sont implantées (cf. Figure 13.a), juste aprés 1’étape de
préamorphisation. Ces poches du méme type de dopage que le substrat mais de concentration
plus élevée, permettent de fixer la tension de seuil du transistor en minimisant les
phénomeénes de canal court (cf. section 11.2.3). Faifer et al. [102]. ont montré que les courants
de fuite augmentaient de maniére significative en présence d’halo fortement dopés en raison
de la création de défauts supplémentaires dans la ZCE.

L’influence des défauts EOR sur les courants de fuite d’une jonction a fait I’objet de
nombreuses études, on sait notamment que ces derniers doivent étre situés en dehors de la
ZCE pour ne pas générer de fuites. Mais les défauts d’implantation peuvent également avoir
un impact sur 1’activation des dopants, c’est ce que nous allons aborder dans la section
suivante.

VI INTERET DES OUTILS DE SIMULATION

L’un des enjeux les plus importants que doit relever I’industrie de la micro-électronique
actuellement est sans doute la diminution ininterrompue de la taille des dispositifs afin de
repousser jusqu’a leurs extrémes limites la vitesse et la densité de transistors intégrés sur une
seule puce. Chaque nouvelle génération requiére de trés larges efforts de recherche et de
développement qui, traditionnellement, consistent & diminuer proportionnellement les régles
de dessins de la génération précédente pour satisfaire aux exigences des nouvelles
spécifications. Les procédés de fabrication sont alors modifiés en conséquence et optimisés
grace a I’utilisation de plans d’expériences. Le colt de développement de chacune des
générations devient alors chaque année plus important. Cette course a la miniaturisation des
transistors nécessite obligatoirement une compréhension approfondie et une maitrise parfaite
de I’ensemble des étapes technologiques entrant dans I’¢laboration des nouveaux dispositifs.
Dans cette optique, les outils de simulation des procédés de fabrication peuvent fournir une
aide précieuse et un apport significatif a la diminution des codts et des temps de
développement. Ainsi, les différents effets physiques engendrés par la diminution en taille
d’un composant électronique peuvent étre analyses plus rapidement et plus finement au cours
de simulations sur ordinateur. Pour cela, les logiciels de simulation des procédés de
fabrication doivent combiner a la fois la connaissance des phénomeénes physiques intervenant
dans les étapes technologiques, les algorithmes avancés de maillage et les solveurs
performants indispensables pour ce type d’outils. Manifestement, ces programmes de
simulation technologique n’ont pas atteint une maturité et une sophistication suffisantes pour
totalement abandonner les essais expérimentaux mais ils sont devenus le complément
indispensable a tout avancement dans le développement d’une nouvelle génération de puce.
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Parmi les procédés de fabrication, on distingue d’une part les étapes structurelles (gravure,
dépot et développement de masque) ou I’on fagonne la géométrie du dispositif et d’autre part
les etapes correspondant aux procédés thermiques et de dopage (implantation et recuit
d’activation), ou I’on manipule les profils d’impuretés. L’étape d’oxydation, qui permet de
générer une couche isolante de SiO,, intervient a la fois sur le dopage et sur la géométrie du
transistor. L’ensemble de ces étapes peut étre étudiée par simulation. D’un point de vue
industriel, elle est incontournable car des expériences répétées peuvent s’avérer trés
couteuses. La pertinence des résultats de simulation, cependant, dépendra intimement des
modeles physiques utilisés et une précision accrue implique également un temps de calcul
plus important. Toutefois la fiabilité des simulations est renforcée par la capacité de cette
méthode a s’ imbriquer avec les autres: parametres provenant de calculs ab-initio ou calibrés
sur données expérimentales en un ensemble complet et cohérant de modéles représentant de
facon fiable les données expérimentales disponibles. Nous introduirons dans le paragraphe
suivant quelques exemples de simulateurs de procédé de fabrication les plus utilises dans
I’industrie microélectronique.

Revue de simulateurs d’implantation et de diffusion

Pour simuler le profil de dopant et de défauts, il existe plusieurs approches qui ont toutes leurs
avantages et leurs inconvénients.

Implantation ionique

Les simulateurs actuellement disponibles sont le plus souvent basés sur la méthode de Monte-
Carlo. Cette méthode consiste a simuler les collisions successives entre deux atomes pour
pouvoir estimer I’emplacement des atomes implantés et les déplacements des atomes de la
cible. Les simulateurs les plus performants utilisent I’approximation de collision entre deux
atomes (BCA) Parmi ces logiciels, on retrouve :

- Marlowe : issu des travaux de Oen et Robinson [103] et capable de simuler un tres grand
nombre de conditions expérimentales reliées a I’implantation. Son adaptation aux problemes
plus pointus de la micro-électronique s’appelle UT-Marlowe [104].

- TRIM : (TRansport of lons in Matter) développé initialement par Ziegler et adapté ensuite
aux problemes de la micro-électronique.

- Les outils de la plateforme Silvaco possédent aussi leur propre programme BCA développé
a I’université de Surrey par I.R. Chakarov [105] et qui permet d’obtenir a la fois le profil du
dopant et celui des défauts.

- Synopsys : les profils implantés peuvent étre calculés par méthode analytique ou MC. La
meéthode analytique offre plusieurs distribution : gaussienne, Pearson ou encore double-
Pearson (cf. chapitre 2).

Diffusion des impuretés

Athena de Silvaco : C’est un simulateur de procédé qui permet de modéliser les différentes
étapes de la fabrication des composants électroniques comme I’implantation ionique, la
diffusion, la gravure, les dépots, la lithographie... Cependant le modele de diffusion utilisé
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par Athena utilise les lois de diffusion a I’équilibre thermodynamique, et ne prend donc pas en
compte la TED du bore.

- Sentaurus Process : est un simulateur de procédes de fabrication avancé developpé par
Synopsys®. 1l réalise des simulations 1D (unidimensionnelle), 2D (bidimensionnelle) et 3D
(tridimensionnelle) et est particulierement approprié pour le silicium et les semi-conducteurs.
Il est aussi bien adapté aux technologies actuellement en production qu’a celles de demain
grace a une base de données de modeles et des programmes réguliérement remis a jour afin
d’étre le plus prédictif possible. La majorité des étapes des procédés de fabrication peut étre
simulée telle que 1I’implantation (Monte Carlo, Taurus MC (Monte Carlo) ou Crystal-TRIM),
la diffusion, I’oxydation, la gravure, les dépots etc.... Il utilise un langage d’écriture Alagator
qui permet a chaque utilisateur de créer sa propre simulation avec le choix des équations et
des modeéles, a partir d’une base commune. La base du modele de diffusion des dopants dans
le silicium utilisé dans ce logiciel est le modéle de diffusion dit "a 5 espéces". Les équations
générales de ce modele reposent sur la base de I’ensemble des réactions entre dopants et
défauts ponctuels considérés en conditions hors-équilibre (cf. section 1V.2.1). En effet,
contrairement au simulateur Athena par exemple, si les concentrations de défauts ponctuels
sont trés importantes, ce qui est souvent le cas aprés bombardement ionique, alors les paires
dopants-défauts ne peuvent plus étre considéerés en équilibre avec les dopants. Ceci signifie
principalement que les mécanismes de Kick-Out et lacunaire doivent étre adaptés a ces
conditions particuliéres.
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CHAPITRE II

CHAPITRE Il : RAPPELS THEORIQUES SUR L’EVOLUTION DES
DEFAUTS D’IMPLANTATION ET LA DIFFUSION DES DOPANTS

| INTRODUCTION

Ce chapitre, nous apportera les bases théoriques concernant les défauts induits par
implantation ionique ainsi que la diffusion des dopants. Nous présenterons d’abord les
différents types de défauts que nous pourrons rencontrer, la maniére dont ils sont génerés, et
leur évolution lors des recuits thermiques. Nous expliquerons ensuite les effets qu’ils ont sur
les dopants et en particulier leur diffusion anormale qui apparait au cours de la formation de
jonctions ultrafines. Nous verrons que cette accélération est liée a la présence d’une forte
sursaturation en auto-interstitiels de silicium générés au cours de I’implantation ionique, et
que seule une description correcte de I’évolution de cette sursaturation nous permet de
modéliser cette diffusion. A ce phénomene, il convient d’ajouter un second effet, qui est relié
a la présence pour des concentrations relativement fortes de dopants, d’amas mixtes de
dopants et d’interstitiels. Nous traiterons alors, en nous basant sur I’exemple du bore, de
I’interaction existante entre les défauts et le dopant lors de la création de défauts mixtes tels
les BICs (Boron Interstitial Clusters) rendant le bore immobile et surtout inactif pour la
réalisation de jonctions. Finalement, nous verrons que I’on peut étendre notre compréhension
du probléme des agglomérats mixtes aux autres dopants comme I’arsenic, le phosphore ou
I’antimoine. Dans la derniére partie de ce chapitre, les problemes liés a I’interface SiO,/Si,
notamment la ségrégation et 1’exo-diffusion des dopants, seront discutés.

1 IMPLANTATION IONIQUE

Comme évoqué dans le chapitre I, les progrés réalisés concernant 1I’implantation ionique, ont
fait d’elle la meilleure méthode pour introduire les impuretés dans le silicium. Elle permet un
contrble précis de la dose de dopants introduits ainsi que de I’énergie du faisceau, et par
conséquent de la distribution en profondeur des impuretés implantées.

11.1.1.1 Génération de défauts

L’implantation ionique n’est pas sans effet sur le réseau cristallin du substrat. En effet, chaque
ion incident posséde une énergie cinétique qui diminue lors des interactions ion-matiere qui
freinent I’ion implanté jusqu’a son arrét total. Par conséquence, lorsqu’un ion incident
rencontrant un atome cible posséde une énergie E supérieure a E, (énergie seuil prise égale a
15eV pour du silicium monocristallin), il va I’éjecter de son site substitutionnel et lui conférer
une energie comprise entre 0 et E-E,. Si cette énergie est suffisamment élevée, I’atome ainsi
déplacé pourra générer une cascade de collisions au sein du substrat. A chaque déplacement
d’un atome du cristal, une paire interstitiel-lacune (appelée paire de Frenkel) est crée (cf.
Chapitre | section IV). La grande majorité de ces paires peut se recombiner soit pendant
I’étape méme d’implantation, soi dés le début de 1’étape de recuit. Néanmoins, le profil final
de la jonction est étroitement lié a la quantité de défauts ponctuels qui "survivent” aux deux

65



CHAPITRE II

étapes d’implantation et de recuit (cf. section IlI), leur concentration dépendant des
paramétres d’implantation (ion implanté, énergie, dose, ...).

On distingue deux types d’implantation selon le degré d’endommagement du cristal : lorsque
la densité de défauts ponctuels est supérieure a une densité critique, une zone amorphe est
crée (Figure 27) jusqu’a une profondeur déterminée par les conditions d’implantation et
I’implantation est dite "amorphisante". L’épaisseur de cette couche amorphe est généralement
plus grande que le libre parcours moyen Rp des ions implantés et dépend de la masse de 1’ion,
de son énergie, et de la dose implantée. Pour des concentrations inférieurs de défauts
ponctuels, le substrat, tout en étant endommagé, conserve son caractére cristallin et
I’implantation est dite "non-amorphisante”.

Figure 27 : Image TEM aprés implantation BF,"

Si 5keV 10%at.cm™.
cristallin

Suivant le type d’implantation, on estimera différemment la nature et la quantité des défauts
ponctuels présents apres implantation.
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Figure 28 : Schéma de principe du calcul de I’excés net de défaut dans le cas a) ou I’'implantation n’est pas
amorphisante et dans le cas b) ou 'implantation amorphise le substrat.

La Figure 28.a illustre le cas ou I’implantation du dopant génére une quantité importante de
défauts sans toutefois amorphiser le substrat. Cette situation se présente pour des ions légers
implantés a des énergies et a des doses faibles dans le silicium. En raison du recul des atomes
de la cible lors des collisions successives, on retrouve un profil d’interstitiels situé¢ plus en
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profondeur par rapport a celui des lacunes. Néanmoins, leur distance étant négligeable,
comparée a la diffusivité des | et des V aux températures de recuit utilisées, I’ensemble des
lacunes et des interstitiels vont se recombiner entre eux (C,-Cy=0). Il ne subsiste alors que les
impuretés dopantes en site interstitiel. Le passage du dopant en site substitutionnel lors de son
activation va, par le mécanisme du kick-out, générer un auto-interstitiel de silicium (l,) pour
chaque atome de dopant. Ce cas de figure est appelé le modele "+1" [1, 2] qui stipule que
dans le cas d’une implantation d’ions légers, les profils de dopant et d’interstitiels se
superposent (cf. Figure 28.a). La densité totale d’interstiticls en exces (@Duces) €St déterminée
dans ce cas par :

L=

L=
@y = [ (C,-C,+C, )dz= [ (C,)dz
0

0

Il prévoit que les deéfauts se forment autour du rang projeté R, et que le nombre d’atomes de Si
interstitiels pris dans les défauts étendus qui se forment au cours du recuit est égal au nombre
d’atomes de dopant implantés, autrement dit & la dose. Plusieurs études ont permis de
confirmer expérimentalement ce modeéle [3] et de préciser qu’il ne s’applique convenablement
que si les répartitions spatiales des lacunes et des interstitiels générés par 1’implantation ne
sont pas trop éloignés, permettant ainsi la recombinaison optimale de ces défauts ponctuels.
Cette condition est bien vérifiée lorsque 1’on implante des ions 1égers comme le bore a faible
énergie, contrairement aux cas d’implantations d’ions lourds a haute énergie [4].

Le second cas ou I’implantation amorphise le substrat est schématisé par la Figure 28.b : on
considére que la couche amorphe va recristalliser parfaitement par épitaxie en phase solide
(section 111) lors du recuit, laissant dans cette zone la concentration de défauts a sa valeur
d’équilibre thermodynamique. Par contre, en raison du décalage en profondeur entre les
profils de concentration des interstitiels et des lacunes, la région située en dessous de la
couche amorphe contiendra un excés d’interstitiels [5] dont la densité totale est déterminée
par :

@, = LT (C, -C,)dz

Zajc

Ces interstitiels sont a ’origine des défauts étendus qui se forment pendant le recuit (cf.
Chapitre | section V).

11.1.1.2 Simulation Sentaurus Process

La distribution des profils des espéces implantées et la formation éventuelles de zones
amorphes peuvent étre décrites de deux fagcons différentes : Fonctions analytiques et calculs
Monte Carlo (MC). Il est rare que les profils implantés soient correctement décrits a 1’aide de
distribution de Gauss, il est donc possible d’utiliser d’autres fonctions avec des moments
d’ordre supérieur, telle que la distribution de Pearson ou encore double-Pearson. Ces
moments de distribution, fournis sous forme de tables, dépendent de I'espece ionique, de
I'énergie et de la dose d'implantation, mais aussi des angles d'inclinaison et de rotation de
I’échantillon. Lorsque I’implantation analytique est utilisée, la formation d’une couche
amorphe est calculée avec les modeles développés per Hobler [6]. En effet, Hobler et al. ont
noté qu’il y a une corrélation entre I’extension de la région amorphisée (déterminée par les

67



CHAPITRE II

résultats expérimentaux) et la quantité de défauts ponctuels calculée a une concentration seuil
de 1.5x10%%at.cm™. Pour les implantations MC on utilise une approche statistique, basée sur le
module de collision binaire [7], pour calculer la pénétration des ions implantés dans la cible et
I'accumulation du dommage dans le réseau cristallin. Deux codes de collisions binaires sont
disponibles : Taurus MC [8] ou Crystal-TRIM [9].

11.1.1.3 Conclusion

L’étude de I’implantation est importante pour la modélisation de la diffusion transitoire et
accélérée. On retiendra que la simulation du recuit aprés implantation est fortement
dépendante de la bonne estimation du profil initial d’implantation et du réservoir de défauts
ponctuels généres au cours de cette opération.

111 EVOLUTION DES DEFAUTS AU COURS DU RECUIT D’ACTIVATION

Nous avons vu qu’au cours de I’implantation du dopant, de nombreux défauts ponctuels sont
générés et qu’une majorité d’entre eux se recombinent immédiatement aprés leur création.
Nous allons maintenant nous intéresser au devenir des interstitiels et des lacunes qui ont
subsisté et qui vont évoluer durant le recuit d’activation. Nous allons décrire 1’ensemble des
possibilités d’évolution offertes a ces défauts. Comme nous 1’avons démontré au cours du
chapitre précédent, le coefficient de diffusion effectif du dopant est directement lié a la
concentration de défauts ponctuels présents localement. Il est donc important de comprendre
I’ensemble des phénomenes physiques pouvant modifier cette concentration locale de défauts.

I11.1 Recombinaison des défauts ponctuels

I11.1.1 Epitaxie en phase solide

L’implantation, dans le cas des fortes doses ou lorsque 1’ion implanté est relativement lourd,
peut endommager fortement le substrat et lui faire perdre son caractere cristallin. On se
retrouve alors avec un substrat présentant en surface une couche amorphe et, plus en
profondeur, un matériau cristallin (voir Figure 28.b.). L’épaisseur de la zone amorphe est
caractéristique des conditions d’implantations telles que la nature de I’ion implanté, I’énergie
d’implantation, la dose ou la température du substrat. On observe de plus, proche de la limite
amorphe/cristal (a/c) et aprés un recuit a plus de 900°C, des défauts de fin de parcours
constitues essentiellement de boucles de dislocations [10]. Pendant les premiers instants du
recuit et a basse température (typiquement entre 500°C et 600°C) la couche amorphe va
recristalliser par épitaxie en phase solide (SPE) [11, 12]. La vitesse de recristallisation de la
couche est déterminée en mesurant successivement 1’évolution de 1’épaisseur de la couche
amorphe [13]. Ainsi pour du silicium orienté <100>, on obtient une vitesse de recristallisation
constante qui varie avec la température selon 1’expression suivante [11] : V=Voexp(-E/KT).
Cette vitesse de recristallisation est aussi fonction de I’orientation cristalline et de la
concentration de dopant et de la température [12]. Pour une bonne revue, le lecteur pourra se
reporter aux travaux de Olson et Roth [14]. La concentration de défauts ponctuels est
considérée égale a sa valeur a 1’équilibre thermodynamique apres recristallisation.
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111.1.2 Recombinaison en profondeur

Parmi les possibilités d’évolution, la plus simple est 1’annihilation des paires de Frenkel.
Lorsqu’un auto-interstitiel de silicium passe a proximit¢é d’une lacune, il va alors se
repositionner en position substitutionnelle. Les recuits d’activation s’opérant a haute
température, les défauts ponctuels diffusent alors tres rapidement et ainsi augmentent la

probabilité qu’un interstitiel rencontre une lacune.

La vitesse de recombinaison entre ces interstitiels et ces lacunes constitue un des parameétres
importants pour déterminer I’évolution des concentrations de défauts ponctuels. La réaction
peut étre exprimée sous la forme :

kg
Equation 31 |+ V(k:> <0>

ou < 0 > représente 1’absence de défauts dans le réseau cristallin. L’effet de cette réaction est
d’apporter une interdépendance entre la distribution des lacunes et celle des interstitiels.

Les constantes de réaction ks et k; sont dépendantes de la barriére d’énergie d’activation qui
elle méme est fonction des limites cinétiques et diffusionnelles de la réaction [15]. Ce
mécanisme est supposé étre thermiquement activé et pour que la recombinaison puisse se
produire il est nécessaire de surmonter une barriére d’énergie libre. Afin de déterminer cette
barri¢re d’activation, des études différentes [16, 17] proposent des valeurs situées entre 1.1 et
1.5eV.

Le simulateur Sentaurus Process considere que la vitesse de recombinaison est indépendante
de la température et attribue la valeur de OeV a cette barriére d’énergie.

111.1.3 Recombinaison avec des impuretés

Une autre évolution possible a ne pas négliger est le piégeage des défauts ponctuels par une
impureté différente du dopant. L’utilisation du carbone pour piéger les auto-interstitiels est
I’une des techniques utilisées par les technologues pour réduire la diffusion. Pour le silicium,
la formation du complexe Csl va entrainer une diminution significative de la concentration
d’interstitiels, réduisant ainsi la diffusion accélérée. De nombreuses études quantitatives ont
montré qu’un atome de carbone Cs peut capturer en moyenne un peu plus qu’un atome de
silicium interstitiel [18] [19] [20]. La formation des paires C,Cs et C,I contribue de la méme
facon a la diminution de la diffusion accélérée [21]. Le fluor peut également réduire la
diffusion des dopants grace a la formation du complexe F-V et F-I comme cela a été suggéré
par la plupart des résultats expérimentaux de la littérature [22, 23, 24, 25, 26, 27, 28].
L’oxygene influence aussi la diffusion des dopants en se couplant avec les défauts ponctuels,
permettant la diffusion des atomes dopants. Les impuretés du cristal comme le carbone,
I’oxygéne mais aussi les atomes de dopants peuvent aussi constituer des piéges a interstitiels
et a lacunes. Watkins [29] a ainsi pu identifier le mécanisme mis en jeu, a savoir le passage de
I’impureté d’un site substitutionnel a un site interstitiel comme lors du mécanisme de "Kick
Out". Les impuretés vont alors migrer (mobiles a température ambiante) et éventuellement
former des complexes stables avec une autre impureté.
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111.1.4 Effet de la surface

Le contrble des effets canaux courts pour les nouvelles technologies néecessite des énergies
d’implantation sans cesse réduites. Ainsi les défauts ponctuels générés suite a 1’étape
d’implantation ionique du dopant sont trés proches de la surface du silicium et le role de celle-
ci devient d’autant plus prépondérant. Cette surface que 1’on considére comme un puit infini
de centres de recombinaison aussi bien pour les interstitiels que pour les lacunes, va entrainer
une tres forte diminution des défauts ponctuels. Le flux de recombinaison des défauts
intrinseques du silicium a la surface est donné par la formule [30] :

Equation 32 Fout X = K st eff (Cx —C;)

ol Cx est la concentration du défaut dans le silicium proche de la surface, Cyx est sa
concentration a 1’équilibre thermodynamique et Ksyt et représente la vitesse de recombinaison
a la surface.

La vitesse de recombinaison a la surface constitue un parametre physique qui retranscrit a la
fois la capacité et I’efficacité pour I’interface a absorber les défauts ponctuels. Ce paramétre
est le plus souvent considéré comme constant au cours du temps.

111.2 Réaction d’agglomérats d’interstitiels

Méme si la recombinaison des défauts ponctuels est le mécanisme prédominant aprés
implantation ionique, certains défauts vont subsister en formant des paires mobiles (I, ou V>),
soit se regrouper pour former des agglomérats. Les amas lacunaires ne se forment que pour
des conditions particulieres qui ne correspondent pas aux conditions usuelles des procédés de
fabrication en microélectronique. Ces amas lacunaires se forment généralement lorsque 1’on
implante un ion léger a haute énergie et qu’il subsiste une zone riche en lacunes suffisamment
importante pour que les lacunes survivent a la recombinaison directe avec la surface ou avec
les interstitiels [31]. C’est pourquoi nous nous focaliserons sur les phénomeénes mettant en jeu
uniquement des interstitiels.

Nous allons, dans un premier temps, exposer les caractéristiques essentielles de ces amas
formés uniquement d’auto-interstitiels. Nous distinguerons trois grandes catégories
d’agglomérats en les classant selon leurs tailles et leurs structures cristallographiques. Nous
retrouvons, parmi ces agglomérats, les petits amas d’interstitiels (SMICs pour Small
Interstitial Clusters), les défauts {311} et les boucles de dislocations (parfaites ou fautées).
Ensuite, nous expliquerons quels sont les mécanismes qui régissent leurs croissance ainsi que
leurs transformations au cours du recuit. Nous verrons que ces défauts vont croitre en
échangeant les interstitiels qui les composent et vont donc maintenir une forte sursaturation
d’interstitiels libres a leur voisinage. Cette évolution va donc influencer la diffusion des
dopants. Finalement nous présenterons deux modeles proposés dans la littérature pour décrire
la formation d’agglomérats d’interstitiels. Ces modéles, basés sur les mémes considérations
physiques, ont une approche trés différente et caractéristique de la volonté de résoudre ce
probléme en ayant des préoccupations opposées. L’un des modéles est soucieux de respecter
au mieux la physique des défauts et I’autre s’attache plutot a la rapidité de calcul.
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111.2.1 Structure des défauts étendus
1.2.1.1 Petits amas d’interstitiels (SMICs)

Ce sont des agglomérats formés d'au moins deux atomes et au plus de quelques dizaines
d'atomes de Silicium interstitiel. A cause de leur faible taille, leur détection par microscopie
électronique a transmission est difficile et la connaissance de leur structure cristallographique
est trés imparfaite. Cependant, des études basées sur la spectroscopie transitoire des niveaux
profondes (DLTS) ainsi que sur la photoluminescence (PL) permettent d'avancer que la
différence entre ces petits clusters d'interstitiels et les défauts {311} n’est pas uniquement une
question de taille mais qu’il existe aussi une distinction dans leur structure cristallographique
[32]. On a alors souvent recours aux calculs ab-initio pour déterminer les configurations
stables ainsi que les énergies de formation des petits amas ne contenant que quelques atomes.

Avec une toute autre approche, Cowern et al. [33] ont déterminé les énergies de formation des
SMICs par ajustement de modele, en observant la diffusion de deux marqueurs de bore
(Figure 29.a) réalisés par technique CVD (Chemical Vapeur Deposition) a des profondeurs de
0.9 et 1.3um. Ces auteurs ont généré un réservoir d’auto-interstitiels prés de la surface en
réalisant une implantation de silicium & 40keV avec une dose de 2x10*%at.cm™. A partir de
cette sursaturation en interstitiels (Figure 29.b), toute une population d’amas d’interstitiels de
tailles diverses va se former proche de la surface et au cours du recuit sous flux de No.
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Figure 29 : a) Evoluti?)erllﬁggrlna)l diffusion & 600°C des deux pics de bore disposes & 0.9 et 1.3pm. b) Evolution
de la sursaturation en auto-interstitiel aprés une implantation de Si & 40keV & 2x10™cm™ pour trois
recuits a 600, 700 et 800°C. c) Estimation des énergies de formations des amas d’interstitiels en fonction
du nombre d’atome de silicium qu’ils contiennent (d’apres [33]).

Au cours du recuit, ces agglomérats vont, dans un premier temps, capturer des interstitiels
libres, puis dans un second temps, et selon leurs tailles, libérer les atomes de silicium qui les
constituent. Le nombre d’interstitiels libres présents dans le silicium est alors directement lié¢ a
I’évolution de ces amas d’interstitiels ainsi qu’a 1’efficacité de recombinaison de la surface.
L’intérét majeur de cette expérience se situe dans la décorrélation spatiale des effets de la
diffusion du bore avec la formation des amas d’interstitiels. A partir des observations sur la
diffusion des marqueurs de bore, les auteurs ont calculé 1’accélération de la diffusion et sont
remontés a 1’évolution au cours du temps de la sursaturation en interstitiels (cf. Figure 29.b).
s en extraient, la valeur optimale du produit D,C; et les valeurs des énergies de formation

des agglomérats d’interstitiels (Figure 29.c).
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Ainsi, Cowern et al. ont obtenu plusieurs minima indiquant que certaines configurations
d’amas sont plus probables que d’autres. La Figure 29.c rassemble les énergies de formation
obtenues par Cowern et al.. Ils ont prévu ainsi une faible énergie de formation pour des amas
de taille n=4 et n=8, synonyme d’une grande stabilité pour les agglomérats de cette taille. Ils
ont calculé de plus la répartition des interstitiels piégés en fonction de la taille de
I’agglomérat. Kim et al. [34] ont extrait des énergies de formation par interstitiel qui varient
en fonction de la taille du défaut et ont confirmé par calculs ab-initio la relative stabilité des
agglomerats de taille n=4 [35]. Schiettekatte et al. [36] ont pu confirmer expérimentalement la
stabilité des amas de taille n=8 sans pour autant valider les valeurs des énergies de formation
obtenues par Cowern.

Ces petits agglomérats sont les précurseurs de la nucléation de défauts extrinseques de plus
grande taille comme les défauts {311} ou les boucles de dislocations.

111.2.1.2 Défauts {311}

Les défauts {311} sont des précipités quasi unidimensionnels d’atomes de Si. Ces défauts
sont constitués de chaines d’interstitiels qui s’insérent dans le cristal en position de faute
d’empilement dans les plans de type {311} et s’allongent dans les directions de type <110>.
Leur vecteur de déplacement b, dit vecteur de Burgers, se trouve dans la direction <116> et a
pour norme b = 0,1076 nm [37]. Ces connaissances sont la base nécessaire au calcul de
I’énergie de formation et du rayon effectif de capture des défauts {311}. L’énergie de
formation par interstitiel de ce type de défaut est la quantité d’énergie a fournir pour qu’un
défaut de taille n capture un interstitiel et passe a la taille n+1. Pour calculer cette énergie,
Colombeau et al. [38], considérent que 1’énergie interne de formation d’une dislocation est la
somme de deux contributions qui sont 1’énergie élastique E n(er) de la ligne de dislocation qui
la délimite et 1’énergie Efaye de la faute d’empilement :

Equation33  Energie interne =E, + E,,, = 2-(E, +E )+ 7N avec yeneV/at.

faute

En considérant que le défaut {311} est formé de deux dislocations coin dans le sens de la
longueur L (Egis.) et de deux dislocations mixtes selon la largeur W (Egisw), On obtient alors le
modeéle de Parisini et al [39] :

Equation 34 E, =2- (B4 +Esw)
2
Equation 35 Ego = 7L In 2N
27(l-v) b
bW sin®0 || 2w
Equation 36 Egiw = Ll cos? 0 + In
on 1-v)|] b

ol p est le module de cisaillement (7,55x10™ N/m?), v le coefficient de Poisson (0.3), b est la
norme du vecteur de Burgers (0.1076 nm), O est I’angle entre la ligne de dislocation et le
vecteur de Burgers (77,8°).

Dans ce modele, le défaut {311} est considéré comme ayant une largeur W constante de 4nm.
Ne connaissant pas la valeur exacte de la densité atomique dyz113 en Si interstitiels des défauts
{311} allongés, celle des structures planes étudiées par Takeda est prise par défaut [40]. Elle
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est de I’ordre de 5 nm™. La relation qui lie alors le nombre d’interstitiels capturés N avec la
longueur du défaut L, en utilisant la densité des défauts {311} est donnée par :

Equation 37 N = dgz113.L.W = 20.L(nm)
Quant au calcul de I’énergie de la faute d’empilement, il est réalisé en considérant que
I’énergie de formation des défauts {311} tend vers une valeur estimée a 0.65eV [33, 34]
lorsque la taille du défaut (n) tend vers I’infinie. Sa valeur est comprise entre 0.45 et 0.9eV/at.
[41].
Il est important de noter que des calculs équivalents ont été menés par Ortiz et al. [42] et les
résultats obtenus par Ortiz et al. d’une part et par Claverie et al. d’autre part, conduisent tous
deux a des énergies de formation des amas en fonction du nombre d’atomes piégés qui ont
globalement la méme forme a savoir une décroissance lente vers une valeur asymptotique
Ef{311} (voir Figure 32 pour I’énergie de formation estimée par Claverie et al.).

1.2.1.3 Boucles de dislocation

Comme pour les défauts {311}, I'énergie interne de ces boucles, s'écrit :
Equation 38 Energie interne,, =E, 5, *+ Eqerol

Le calcul de I’énergie de formation des boucles de dislocations, a été fait par Cristiano et al.
[43] a partir de I’énergie élastique des boucles :

r( 2a’ 2r
3 . EeI—FDL = ﬂ_( jln —_
Equation 39 4 {3(1-v) I

E fa-roL = wr’y
avec p le module de cisaillement (7,55x10*°N/m?), v le coefficient de poisson (0.3), y est
I’énergie par unité de surface de la faute d’empilement entourée par la boucle (estimée
expérimentalement & 70mJ/m? [44]) et r, est le rayon de coupure.

Les boucles parfaites ont une forme circulaire a fort caractére coin et ne possedent pas de
faute d'empilement. Leur énergie interne s’écrit donc :

2 2
Equation 40 B, oL = %r[% + 6(?_61 5 j In (%J
0

Une représentation de ces énergies de formation en fonction du nombre n d’atomes contenus
dans les boucles est représentée par la Figure 32.

111.2.2 Mécanisme et cinétique d’évolution au cours du recuit thermique

Apres avoir décrit la structure et les caractéristiques thermodynamiques des différents types
d’amas d’interstitiels, nous allons maintenant nous intéresser a leur évolution au cours d’un
recuit. Ainsi, nous allons voir que ces défauts extrinseques du silicium vont, tout d’abord
croitre puis entrer en compétition. Cette compétition va alors diriger 1’évolution de la
sursaturation d’interstitiels qui influence indirectement la diffusion des dopants.

Nous exposons d’abord d’une facon générale la théorie de la maturation d’Ostwald. Cette
théorie permet de comprendre et de décrire le comportement d’une collection de défauts ayant
des énergies de formation différentes. Ensuite, nous verrons comment, de récents travaux ont
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conduit les scientifiques a adopter cette théorie pour expliquer 1’évolution des amas
d’interstitiels dans le cas plus complexe ou plusieurs types de défauts coexistent au sein de la
méme population.

1.2.2.1 Théorie de la maturation d’Ostwald

Historiquement les boucles de dislocations ont été les premiers défauts d’implantation dont
I’évolution thermique a été étudiée en détail [45]. Ces défauts sont plus favorablement
observeés au cours de recuits a fort bilan thermique (T>900°C) suite & une implantation
amorphisante. La Figure 30 montre un exemple de ces études [46] qui consistent a suivre,
grace a la microscopie TEM, 1’évolution de la taille moyenne et de la densité de ces défauts
de fin de parcours aprés des recuits de durées et de températures variables. Ces observations
montrent qu’au cours d’un recuit, la taille des boucles augmente, leur densité diminue (Figure
30.a) et que le nombre d’interstitiels piégés dans les boucles demeure constant (Figure 30.b).

Pour expliquer et modéliser cette évolution, Bonafos et al. ont alors utilisé la théorie de la
maturation d’Ostwald appliquée au cas particulier des boucles. Cette théorie fut élaborée a
partir d’observations faites par les chimistes lors de la croissance de particules en milieu
saturé. Le principal résultat obtenu au cours de ces observations est que la concentration
locale de la solution saturée est fonction de la taille des particules dans cette méme solution.
La premiére véritable étude a été menée par Ostwald au début du vingtieme siecle [47].
Ostwald a observé que les particules les plus grosses en taille grossissaient au dépend des plus
petites. A I’aide de ces observations, il a modélisé la cinétique de ces particules a partir des
travaux de Thomson [48] et qui donnaient I’expression de la pression de la vapeur en
équilibre avec une gouttelette d’eau en fonction du rayon r de cette gouttelette.
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Figure 30 : a) Evolution au cours du temps de recuit de la densité et du rayon moyen des défauts de fin de
parcours. b) La conservation du nombre total d’interstitiels pris dans les boucles de dislocation montre un
mécanisme de croissance compétitive de type maturation d’Ostwald conservatif (d’aprés [46]).

Dans le cas des défauts d’implantation, la phase vapeur correspond aux interstitiels libres qui
entourent les défauts, ces derniers jouent le role des gouttelettes d’eau. Dans ce cas, 1’équation
de Gibbs-Thomson stipule que chacun des défauts est en équilibre avec une sursaturation Sy
d’auto-interstitiels libres. Cette sursaturation est directement reliée a exp(Ein /KT) ou Eg, est
I’énergie de formation par interstitiel de 1’agglomérat de taille n.
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Figure 31 : Illustration de I’échange d’interstitiel entre deux
défauts de taille différente. La sursaturation en auto-

° o°°°° °°o o interstitiel libre en équilibre autour du défaut de taille r; est
ooo@% ‘o plus élevée que celle autour du défaut de taille r,. En
S &L conséquence, un flux d’auto-interstitiel va s’établir entre les
So~—o2° deux défauts.
00°0 Sl>82

Comme nous le verrons dans la partie suivante, I’énergie de formation des boucles de
dislocation décroit a mesure que leur taille augmente, on aura donc une sursaturation plus
faible autour des plus gros agglomérats car S, = exp(E«/KT). Un gradient de concentration
d’interstitiels libres entre les défauts de différentes tailles va apparaitre, créant ainsi un flux
d’interstitiels allant des petits défauts vers les plus grands. La Figure 31 illustre ce concept de
maturation d’Ostwald. Finalement, au cours du temps, le rayon moyen de la population de ces
agglomeérats va donc augmenter. La force motrice de cette évolution étant la réduction de
I’énergie de formation consécutive a I’augmentation en taille des amas.

La théorie de la maturation d’Ostwald a été ensuite étendue aux autres familles de défauts
extrinseques formés aprés une implantation et elle a permis d’expliquer 1’évolution d’une
population contenant simultanément différents types de défauts, et en particulier les raison de
la transformation successive d’un défaut vers des configurations énergétiquement plus
favorables (SMICs, {311}, FDL, PDL).

111.2.2.2 Stabilité énergétique des défauts étendus

Sur la Figure 32, nous avons reporté les énergies de formation des différents types de défauts
(petits amas d’interstitiels, défauts {311}, boucles de dislocation fautées (FDLs) et boucles de
dislocation parfaites (PDLs) en fonction du nombre d’atomes de Si interstiticls qu’ils
contiennent [33, 43, 49, 50]. Ce graphique met clairement en évidence 1’existence d’une
hiérarchie dans les énergies de formation des différents types de précipités.
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g8 || FDLs {311}. Cette évolution peut aller jusqu’a la
0.01 vue = 0,027 6V formation de boucles de dislocations fautées

1 100 1F 10 10¢ 10 10 10 ou parfaites (d’apres [33, 43, 50]).
Nombre d’atomes

On s’apercoit que ’énergie de formation pour ce type de défaut décroit & mesure que le
nombre d’interstitiels piégés dans le défaut augmente. Ceci a pour conséquence d’amener
lentement les petits amas a se transformer en défauts {311}. Lorsque le nombre d’interstitiels
piégés augmente, la courbe d’énergie de formation des défauts {311} coupe celle des boucles
de dislocation fautées et parfaites. Les défauts {311} vont alors se transformer a leur tour en
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boucles de dislocation. Ces échanges permanents d’interstitiels maintiennent une sursaturation
significative dans la région proche ou ces défauts sont localisés et dont I’amplitude dépend de
la distribution en taille de ces défauts. L’expérience de Cowern [33] (Figure 33), nous donne
I’évolution de cette sursaturation au cours du temps. Si on considére le cas d’un recuit a
600°C (Figure 33), on peut observer un premier "plateau” de sursaturation entre 1 et 1000s.
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Ce plateau est relié a I’évolution des petits amas d’interstitiels (SMICs). En raison de la trés
forte sursaturation d’interstitiel présente au début du recuit, ces défauts sont les premiers a se
former.

La diminution progressive de la sursaturation durant cette phase, induite par la recombinaison
a la surface des interstitiels libres qui s’échappent de la zone des défauts, ainsi que par la
croissance d’amas d’interstitiels, favorise leur transformation en défauts {311}, ce qui
s’accompagne d’une fore chute de sursaturation entre 1000 et 10000s a 600°C (cf. Figure 33).

Le plateau apparaissant apres cette forte chute est caracteristique de la croissance compétitive
des défauts {311}. En effet, la variation relativement faible de 1’énergie de formation de ces
défauts (se reporter & la Figure 32 pour n compris entre 10% et 10° atomes) va entrainer une
sursaturation en équilibre autour de ces défauts qui sera quasi-constante (S, = exp(E:(n)/kT)).
Si la variation d’interstitiels libres entre ces défauts est faible, le gradient et donc le flux
d’interstitiels échangés entre les défauts {311} sera petit. En conséquence, 1I’évolution
temporelle de la sursaturation en interstitiel sera lente et, en absence d’une interaction forte
avec la surface, le mécanisme de maturation d’Ostwald durant cette phase est "quasi-
conservatif".

Au fur et a mesure du recuit, la densité des défauts étendus décroit, c’est-a-dire que la
distance entre les défauts étendus augmente. Par conséquent, a faible densité, les échanges
d’interstitiels entre les défauts {311} deviennent moins importants que les échanges avec la
surface. Agissant comme un site de recombinaison trés efficace pour les interstitiels, la
surface impose donc autours d’elle une sursaturation d’interstitiels proche de 1’unité.

Pour rester en équilibre avec cette chute de la concentration en auto-interstitiel, les amas vont
augmenter leurs tailles et donc accélérer la dissolution des plus petits défauts aggravant
encore plus le phénoméne. Finalement, il se produit un phénoméne d’avalanche conduisant a
la dissolution complete des amas [51] comme observé alors sur la Figure 33. Le temps
nécessaire pour atteindre cette limite critique sera fonction de la distance entre les défauts et la
surface. Le mécanisme de maturation d’Ostwald n’est ici plus "conservatif".
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111.2.3 Modeles de la littérature

Nous allons décrire les deux approches utilisées pour simuler 1’évolution des amas
d’interstitiels au cours d’un recuit. La premicre appelée "Frendtech” [52] a été développée par
Colombeau et la seconde a I’université de Boston par 1’équipe de Dunham. Ces deux
approches, bien que différentes, ont pour but de simuler la compétition existante entre les
agglomérats d’interstitiels suivant la théorie de maturation d’Ostwald. Il existe bien
évidement de nombreux autres modéles concernant 1’évolution des agglomérats d’interstitiels
au cours d’un recuit [53, 54].

111.2.3.1 Approche atomistique

Dans cette approche, initialement développée par Cowern et al. [33] pour les petits amas
d’interstitiels (SMICs), 1’évolution des agglomérats d’interstitiels au cours du recuit
thermique, est simulée en calculant la différence entre le taux d’émission d’interstitiels F, et
le taux de capture R, de chacun des amas de taille n. Ce taux de croissance est considéré égal
au produit de la surface de capture du défaut de taille n avec le flux d’interstitiels autour du
défaut. Dans le cas d’une croissance uniquement limitée par la diffusion, c¢’est-a-dire en ne
considérant pas 1’existence d’une barriere énergétique limitant la capture d’un interstitiel par
un défaut donné, ce taux de croissance peut s’écrire :

Equation 41 F-R =D,C’(S- Sn)-i
Reff
ol S est la sursaturation moyenne en auto-interstitiels dans la matrice et S, est la
sursaturation en équilibre avec un précipité de taille n. S, est directement donnée par 1’énergie
de formation E; (n) du défaut de taille n en utilisant la loi de Gibbs-Thomson :

_— E:(n)
Equation 42 S, =exp
KT
Les taux de capture et d’émission des interstitiels pris dans un défaut de taille n sont définis par :
F -DC .5
. i Reff
Equation 43 E. (n)
n
R, =D,C, -i-exp f
R KT

Il est intéressant de remarquer a ce stade, que ces taux de capture ou d’émission tiennent
compte de la géométrie du défaut par I’intermédiaire du nombre n d’interstitiels pris dans
I’amas. En effet, le calcul du rayon efficace de capture (An/Re) ainsi que 1’énergie de
formation E¢(n) du défaut sont fonction de la géométrie du défaut.

En se limitant ici aux défauts de petite taille (SMICs et {311}), on considére d’une part que
les SMICs (n<12) ont une géométrie sphérique. D’autre part, pour calculer le rayon efficace
de capture des défauts {311}, on considére que ce type de défaut peut étre représenté par un
rectangle de dimensions L.W, ou L et W représentent respectivement la longueur et la largeur
du défaut {311}. Finalement, le rayon efficace de capture An./Res est obtenu en fonction du
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nombre n d’auto-interstitiels capturés (Figure 34.a). Ces parametres ont été discuté en détails
par Colombeau [38] et étendus au cas des boucles de dislocation par Calvo [55].

L’énergie de formation des agglomérats d’interstitiels (Figure 34.b) est calculée d’aprés les
résultats obtenus par Cowern et al. [33] (cf. Figure 29.c) pour les SMICs et avec I’Equation
33 les défauts {311}.
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Figure 34 : a) variation de ’efficacité de capture et b) ’énergie de formation des clusters et des défauts
{311} en fonction de la taille des défauts en nombre d’atomes qu’ils contiennent (d’apres [38]).
Pour estimer 1’évolution au cours du temps de la concentration d’amas I, de taille n, il faut
tenir compte des deux réactions suivantes :
libre ___Fna
I+ (T—) I,

n

Equation 44 .
libre n_y
In + I (Ri In+l

Ainsi la concentration de 1’agglomérat de taille n est fonction de 1’évolution des amas I,.; et
In+1. On obtient donc 1’évolution de la concentration C, de I’amas |, par 1’équation aux
dérivées partielles :

dC

Equation 45 d_tn =F .C ,+R.C..—(R,+F)C,

n+1

Pour calculer la variation temporelle du nombre d’interstitiels libres, il faut ajouter le flux
d’interstitiels vers la surface qui joue le role de puit infini de recombinaison. Pour estimer ce
flux, Claverie et al. considerent que la concentration d’interstitiels libres décroit linéairement
entre les defauts et la surface.

S
S(Zdef):C(Zdef)/C*
X7
o &K
Q X . , .. .
8 3\&'@ o|X Figure 35: Schéma de principe illustrant la
> @ | notion de longueur de recombinaison a la surface
3| Jen EK Lo (@’ aprés [38])
S@2) 5 surt (d’ap -
DX
O X
O|x
S=1 X
Lsirri 0 o z

Ainsi d’apres la Figure 35 le flux d’interstitiels libres Jinesurf Vers la surface est donné par :
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S-S . S
0~ p,C} -
P rp+LSu,.f

Equation 46 Jint=surf = D,CT .

OU Lgyrs est la longueur de recombinaison a la surface et rend compte de I’efficacité de
piégeage de la surface. Ce parametre dépend essentiellement de I’atmosphere de recuit et de la
température. La valeur de L, a été estimée a moins de 5 nm pour des températures de recuit
s’élevant & 1050°C [51].
L’évolution temporelle des interstitiels libres est alors donnée par la relation composée d’un
terme représentant 1’ensemble des réactions issues des amas d’interstitiels et d’un terme relatif
a la recombinaison en surface :
Equation 47 o« _ Z(ﬂRn -F,)C, - DECsS

o = o Lur
ou Sreprésente le nombre d’interstitiels relachés par la réaction d’émission (=2 pour n=1, et
P=1 pour n#l).
La sursaturation moyenne dans la matrice est estimée en utilisant I’Equation 43 et en faisant
I’hypothése 0C\/ot = 0 par la relation :

> BR,Cy
n=1

DICT Zicn +#
no1 Reff o + Lsurf

111.2.3.2 Approche des moments

Equation 48 S =

Cette approche est différente et répond au besoin de calculer 1I’évolution d’un grand nombre
de défauts tout en ayant une vitesse de calcul acceptable. En effet dans 1’approche
atomistique, 1’évolution d’un agglomérat de taille j va dépendre de I’évolution des amas de
taille immédiatement inferieure (j-1) et supérieure (j+1). Ce qui suppose alors, lorsque 1’on
veut calculer I’évolution des agglomérats d’une taille allant de 2 a 300, qu’il faut résoudre un
systeme d’équations aux dérivées partielles de 300 équations. L’approche par les moments a
été developpée par Dunham et al. [56] puis appliquée a la cinétique des défauts étendus [57]
[58] [59].

Dans le but de développer une approche plus efficace, la distribution en taille f, des
agglomérats est décrite en termes d’un nombre restreint de moments m;. On définit les
moments par :

o0
Equation 49 m; = Zni f,, pouri=0,1,2...
n=2
Le moment d’ordre 0 de la distribution représente la densité des précipités, alors que le
moment d’ordre 1 correspond a la densité d’interstitiels piégés dans les agglomérats. Les
moments d’ordre supérieur vont décrire la forme et la taille de la distribution de la population
d’amas. L’évolution des moments au cours du temps, est alors donnée par la relation :
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Equation 50 am, _ z n'(C,,-C,)

ou C, est le taux net de croissance pour un précipité passant d’une taille n-1 a n.
Ce taux net de croissance peut étre exprimé sous la forme :
Equation 51 Ch=0,f,—dp1 o
avec g et d, qui représentent les constantes cinétiques de formation et de dissociation pour un
précipite de taille n.

L’évolution des premiers moments est alors donnée par :

Equation 52 dd—n:o =0,-d,f, =C;
Equation 53 dd—n:1=2C1+Z(gnfnC|“bre —dp1fri1)=C4
n=2

111.2.3.3 Comparaison des deux modéles

L’un des principaux intéréts du modele Frendtech réside dans le calcul de chacune des
concentrations des amas de taille n. Ce modéle est ainsi tres intuitif et plus proche de la réalité
que ne peut I’étre tout autre modele basé sur les moments puisqu’il simule I’ensemble des
réactions retragant 1’évolution de chacun des amas par la capture ou 1’émission d’un
interstitiel. La taille et la structure des agglomérats sont prises en compte par 1’intermédiaire
de I’énergie de formation et du rayon de capture. Conformément a ce qui est prévu par la
théorie de maturation d’Ostwald, cette énergie de formation a une tendance générale a
diminuer pour permettre I’augmentation de la taille des amas. Ce mode¢le tient compte aussi
de la particularité des petits amas en utilisant les énergies de formation discretes calculées par
Cowern et al..

Ce modele pose cependant certaines hypothéses simplificatrices. On peut en citer le calcul de
la sursaturation (Equation 48) qui est basé sur I’hypothése 6C,"*"¢/0r = 0. De plus, le rayon de
capture présente une brusque rupture non physique, justifiée par une différence de structure
entre les petits agglomérats d’interstitiels et les défauts {311}. Enfin, ce modele ne prévoit pas
la répartition spatiale des défauts en profondeur (on parle de simulateur a zéro dimension ou
‘0D”). Or, nous avons montré que celle-ci varie au cours du temps par les fuites d’interstitiels
vers la surface.

L’approche par les moments est apparue pour simplifier le nombre d’équations a résoudre.
Cette approche est correcte mais ne peut tenir compte de l’oscillation des énergies de
formation E; pour les petits agglomérats. L’approche par les moments permet cependant
d’obtenir de bons résultats en optimisant la distribution de la population des agglomérats
d’interstitiels.

Pour ces raisons, notre choix c’est dirigé vers I’approche des moments car elle répond aux
besoins industriels en termes de temps de calcul. Les détails du modeéle utilisé au cours de
cette thése seront présentés dans le prochain chapitre. Il est basé sur 1’approche développée
par Zographos et al. [60] et prend en compte la majorité des effets physiques régissant la
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cinétique des défauts étendus, en particulier la transformation des défauts {311} en boucles de
dislocation.

IV FORMATION D’AGGLOMERATS MIXTES DOPANT-DEFAUTS

Nous exposerons, dans un premier temps, I’influence de la formation de ces amas sur la
diffusion accélérée du bore. Nous présenterons les différents travaux expérimentaux réalisés
au cours de ces derniéres années. Nous verrons quelles ont été les différentes techniques
expérimentales qui ont pu mettre en évidence les caractéristiques de certains de ces amas.
Enfin, nous verrons comment la formation de ces agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels
a été intégrée dans les modeles de diffusion. Pour conclure, nous verrons, & partir du cas
particulier du bore, comment généraliser la formation d’amas mixtes de dopants et de défauts
ponctuels. Nous traiterons le cas des autres dopants (arsenic, phosphore, antimoine) en faisant
une analogie avec le bore.

IV.1 La solubilité limite

Pour augmenter les performances des transistors, 1’un des objectifs est d’accélérer la vitesse
de commutation de I’état passant a I’état bloqué. Pour cela, il faut réduire verticalement et
horizontalement la taille des dispositifs. Pour autant, il ne faut pas réduire la quantité de
charges ni dans la source, ni dans le drain, ni dans le canal sous peine de voir la résistance du
systeme croitre. On crée donc des charges dans la source et dans le drain en ajoutant des
atomes dopants a la matrice de silicium. Les concentrations de ces atomes dopants ont été
plus que centuplées au cours de ces vingt dernieres années. Cependant, au dessus d’une
certaine concentration appelée solubilité limite, des phénoménes de précipitations
surviennent. Dans ces conditions, les atomes dopants ne fournissent plus de charges.

1E+22

1E+21 ¢
& i Figure 36 : Solubilité limite des principaux dopants
g S entre 700 et 1100°C.
\g_.‘/lE+20 SN Bore : 9.2x1022.exp (-0.73eV/KT) [61]
— s O ity [Bore] ]
§ -~ T | — —farsenig Arsenic : 1.3x1023.exp (-0.42eV/KT) [62]
- i ~.o [Phosphorus]
§1E+19 el = = {animone Phosphors : 2.5x1023.exp (-0.62eV/KT) [63]
S ; R antimoine : 3.8x1021.exp (-0.56eV/KT) [64]
@]

1E+18 ; ' ' . ' .

7 8 9 10 11
104T (KD

La valeur de la solubilité limite est a la fois fonction du dopant et de la température. On utilise
le plus souvent une loi d’ Arrhenius pour quantifier cette concentration limite (cf. Figure 36).
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1V.2 Bore

IV.2.1 Observations expérimentales

Les premiéres observations concernant la diffusion anormale du bore et plus particuliérement
sur le blocage de la diffusion du bore a forte concentration ont été établies par Hofker et al.
[65, 66]. lls ont observé que seule la partie du bore située au-dessous de la concentration
intrinseque n; diffusait et était activée alors que les plus fortes concentrations de bore
demeuraient immobiles en dépit du fait que pour les températures utilisées (entre 800°C et
1000°C), les concentrations de bore se situaient au-dessous de la solubilité limite du bore.

De nombreuses expériences furent menées pour établir la concentration critique a partir de
laquelle le bore ne diffuse plus lors du recuit. En effet le seuil de concentration au dessous
duquel le bore est mobile semble étre strictement corrélé a la concentration intrinséque n; dans
le silicium [67, 68]. On observe sur la Figure 37 que pour des températures supérieures a
950°C, le seuil de concentration de bore séparant le bore mobile du bore immobile suit la
solubilité limite, alors que pour les températures inferieurs a 800-900°C il est décrit par :

. ) ik 2 0.827 3
Equation 54 Cg™ =2.82x10 exp(— at.cm
Temperature (°C)
o 11001000 900 800 700 600
10 T U7 e L T L A L
|l Solubility © this work
4 Michel [4,7.8]
102 \&\l + Angelucei [8] . . o .
i * Sedgwick [10] Figure 37 : le niveau d’activation Cg, en dessous
3 \ : oo lis duquel la TED se produit, en fonction des
5 10"k % températures de recuit. La solubilité limite du
& " 8 . Ce bore dans le silicium pour des températures
o8| supérieures a 900°C est également signalée.
107 L. I N I 1 g_.J
7 8 9 11 12

10
10*/T (K™
Différentes hypothéses ont été proposées depuis lors pour expliquer ce comportement
anormal. Par exemple, en 1990, Cowern et al. introduit le concept de "défauts intermédiaires"
pour décrire la configuration du bore dans la région ou il apparait immobile [67]. lls suggerent
que des complexes Bore-Interstitiels "BI" (en anglais Boron Interstitials Clusters : BICs) se
forment dans la région ou la concentration d’atomes de Si interstitiel est importante rendant
par la méme le bore inactif et immobile. Ainsi, la grande quantité de bore inactif et immobile
proviendrait de la formation de clusters de type Byl.

Avec une approche originale, Solmi et al. [69] ont difféeremment mis en évidence les
interactions entre le bore et les auto-interstitiels, et le role joué par la formation de ces
agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels dans la diffusion accélérée. Leur expérience
consiste a utiliser deux échantillons de silicium dans lesquels, ils ont réalisé par technique
MBE (Molecular Beam Epitaxy) un pic de bore situé a une profondeur de 0.5um (cf. Figure
38.a). Sur I’un des échantillons, ils déposent a la surface, une couche de bore uniformément
dopée & 2x10"cm ™ et d’épaisseur 0.25um (cf. Figure 38.b). Les deux échantillons sont
ensuite implantés avec du silicium & 40keV avec une dose de 1x10"at.cm pour générer des
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auto-interstitiels puis recuits a 740°C pendant une durée allant de 15 min a 4 heures (Figure
38). Les deux pics de bore leurs permettent d’observer 1’accélération ou le ralentissement de
la diffusion, avec ou sans la présence d’une concentration non négligeable de bore située pres
de la surface.
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E F %i Lzl em”
— Aa-deposizd ] F 40"
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Figure 38 : Diffusion a 740°C d’un pic enterrée de bore situé a 0.5pm de profondeur sans a) et avec b) une
couche superficielle de bore servant de piége a interstitiel. (d’apreés [69])

On observe une tres nette diminution de la diffusion en présence de la couche de bore
uniformément dopée (Figure 38.b). Le bore situé en surface joue ici le réle de pieges a
interstitiels en formant a forte concentration des amas mixtes de bore et d’interstitiels. Ainsi
piéges, les interstitiels ne vont plus contribuer a la diffusion accélérée du bore contenu dans le
pic. De plus, on peut observer, dans le cas b), que le pic ttmoin de bore ne présente pas de
formation de BIC alors que la concentration de bore était supérieure & 10*at.cm™. Il faut
alors comprendre que la seule présence d’une forte concentration de bore ne suffit pas pour
former ces amas mais qu’une forte sursaturation en interstitiels libres est aussi nécessaire.
Dans le cas b), les interstitiels ayant été captures par le bore situé en surface, la sursaturation
présente au pic témoin n’était alors pas suffisamment forte pour autoriser la formation
d’agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels.

Les analyses d’images TEM a haute résolution (HRTEM, High-Resolution Transmission
Electron Microscopy), nous apportent une information importante quand a la taille de ces
amas mixtes de bore et d’interstitiels. Stolk et al. [70] et Zhang et al. [71] ne visualisant
aucune trace de BIC, considérent alors que ces agglomérats ne peuvent contenir qu’un
nombre trés restreint d’atomes de bore ou d’interstitiels. C’est en 2003 que Cristiano et al.
[72] parviennent a les observer pour la premiére fois, prouvant ainsi que dans certains cas ces
défauts s’avérent plus grands que ce que 1’on supposait. En 2005, la méme équipe caractérise
de maniere détaillée la structure de ces défauts [73]. On apprend alors que ces clusters
peuvent &tre composés de plusieurs centaines d’atomes et leur forme se rapproche de celle des
boucles de dislocation paralléles au plan {100}. Trés récemment en 2007, Boninelli et al. [74]
ont étudié¢ par TEM en détail I’évolution des BICs au cours du recuit thermique, ils ont
montré que la dissolution de ces clusters est tres lente et qu’au fur et a mesure du recuit, leur
taille diminue jusqu’a atteindre les limites de détection du microscope.
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IV.2.2 Calculs théoriques

De nombreux travaux théoriques et de multiples simulations en dynamique moléculaire ont
été réalisés au cours de ces dernieres années grace a la puissance des ordinateurs. Ces résultats
concernant la formation et la stabilité des amas de bore dans le silicium ont permis de faire la
lumiére sur des questions restées jusque la inaccessibles, tout en soulevant de nouvelles
questions. Cependant, il convient de rester prudent devant ces calculs purement théoriques car
un grand nombre des résultats publiés sont parfois contradictoires et se pose souvent la
question quant-a la validité et a I’exactitude des hypothéses posées.

Il existe en effet, plusieurs méthodes de calculs basées sur différentes hypothéses :

— Les calculs ab-initio qui considérent les interactions de tous les électrons et qui utilisent
I’approximation de densité locale. (Local Density Approximation).

— Les calculs dits de liaisons fortes (Tight-Binding) qui considérent les électrons de cceurs
comme ¢€tant liés a I’atome et ne participant pas aux liaisons inter-atomiques (Concentration
Gradient Approximation).

Les travaux de W. Luo, P. Clancy et P.B. Rasband [75] sont basés sur les calculs dits de
liaisons fortes pour les interactions By+m [76] ou Bn-lI, [77]. Le premier amas pour les BICs
est le Byl. Son énergie de formation dans son état de charge neutre est estimée a 2.7 eV.
L’agglomérat suivant est le Bzl avec une énergie de formation de 3.1eV. Pour finir,
I’agglomérat de type B4l a une énergie de formation de 4eV pour I’état de charge neutre et de
3.1eV lorsqu’il se trouve dans sa configuration la plus stable [75].

Theiss et al. [78] et Lenosky et al. [79], ont pu réaliser de nombreux travaux portant sur le
calcul des énergies de formation des amas mixtes de bore et d’interstitiels (Tableau 3). lls ont
aussi pu obtenir de ces travaux les énergies de dissociation des différents amas Byl en
utilisant les calculs ab-initio par pseudo-potentiel d’onde plane ou par simulation de
dynamique moléculaire. L’énergie de dissociation obtenue inclut a la fois 1’énergie de liaison
et I’énergie de migration de I’espéce émise. Ces énergies sont alors utilisées dans les
simulateurs Monte-Carlo cinétique (kMC) pour calculer le profil de diffusion du bore dans le
silicium.

0 +1 0 -1 -2 -3 Q 1 0 -1 -2
B 0 B | -1.00 -185 232 -2.40
B, 138 096 093 BI, | 235 224 -189

B, 154 103 089 114 Bl, | 322 -324 279

BI | -102 -0.79 BJ, | 387 -441 357

B | -143 212 -160 B, | -420 480 -473

BJ | -195 272 309

Tableau 3 : Valeurs des énergies de formation issues de calculs théoriques de Lenosky et al. [79]. Les
valeurs en gras représentent les configurations les plus stables.

IV.2.3 Modéles
Pour prendre en compte la formation d’amas mixtes de bore et d’interstitiels, plusieurs

modeles plus ou moins élaborés ont vu le jour au cours des années 90. Ces équations sont
ensuite couplées a un modele de diffusion classique.
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Cowern et al. [80] [67] considérent que les interstitiels générés au cours de 1I’implantation
ionique vont jouer un rdle dans le blocage du pic de bore. Ils ajoutent donc la formation de
Bzl a leur modéle tout comme Hane et Matsumoto [81] pour simuler la désactivation du bore
et la concentration critique pour laquelle la diffusion du bore est bloquée :

k
Equation 55 Bl + B (k—;> B.uster

Les constantes de réaction pour la formation de ces amas sont issues des ajustements réalisés
guelques années auparavant par Mathiot et al. [82] dans le cas de diffusions a forte
concentration de dopant. L’énergie de formation associée au Byl étant de 1.61eV. Baccus et
Vanderbosshe [83] ont inclus aussi la formation de Bl pour des recuits de courtes durées a
900°C mais ils considérent que pour des recuits de plus longues durées, il faut utiliser la
précipitation du bore (Bn+m) plutdt que la formation d’agglomérats de bore (By-1). Longtemps
apres que ces effets aient été observés pour la premiére fois, peu de modéles ont incorporé la
formation d’une collection d’agglomérats. Inspiré par le concept de configuration
intermédiaire de défaut” introduit par Tan et al. [84], Cowern et al. [67] puis Stolk et al. ont
suggéré la formation d’amas contenant un nombre moyen d’atome de bore Mpye avec un
nombre moyen d’interstitiels Nmoy pour expliquer et simuler la fraction immobile du bore dans
les marqueurs de bore. A partir du méme concept, M. Uematsu [85] développe un modeéle
complet de diffusion des dopants, dans lequel il tient compte aussi bien de la formation
d’amas d’interstitiels que de la formation d’un agglomérat mixte de bore et d’interstitiels de
type Bln+1 OU M est un paramétre d’ajustement de son modéle. En confrontant son modéle a
une grande variété de résultats expérimentaux, il obtient alors un m sensiblement égal a 1 ce
qui équivaut a considérer en moyenne la formation d’un agglomérat de type Bl,. En revanche,
Uematsu pose I’hypothése que la formation de Bl, est beaucoup plus rapide que les temps
caractéristiques de la TED. Il suppose donc comme condition initiale lors de ses simulations
que la concentration de Bl, aprés implantation est a 1’équilibre locale avec les profils
d’interstitiels et de bore et que par conséquent, au cours du recuit, les agglomérats de bore ne
vont que se dissoudre et ainsi libérer leurs interstitiels et rendre possible la diffusion du bore.

La véritable notion de BIC apparait lors de travaux de Pelaz et al. [86, 87] et de Caturla et al..
Pelaz et al. ont présenté des modeles physiques, contenant explicitement les réactions pour
chacune des espéces de BIC formés par 1’ajout soit d’une paire Bl, soit par celui d’un auto-
interstitiel. L’ensemble des chemins possibles de réaction est présenté en Figure 39.
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I1s suggerent qu’il existe un chemin privilégi¢ pour la formation de ces agglomérats. Ainsi, ils
consideérent que dans les premiers instants du recuit, la formation des agglomérats de bore se
réalise par la capture de paires mobiles Bl. Puis, lorsque la sursaturation en auto-interstitiels a
fortement chutée, ces amas vont alors libérer uniquement leurs interstitiels et ainsi tendre vers
la formation d’agglomérats de type Byl.

De récents travaux [88] ont démontré que des caractéristiques importantes de I'activation et de
la TED du bore peuvent étre reproduites quantitativement par un modele cinétique continu de
BIC, dans lequel seule la formation des clusters de taille inferieure a Bsl, est autorisée. Afin
de reproduire le pic du bore a plusieurs températures, les auteurs font 1’hypothése que les
énergies de formation des amas dominants Bsl et Bsl, sont thermiquement activés comme cela
a été proposé par Pichler et al. [89]. Nous nous intéresserons en détail a ce modéle dans le
troisieme chapitre.

IV.3 Cas des autres dopants

Nous nous sommes concentrés sur le cas particulier du bore, car il constitue actuellement le
dopant le plus problématique et sur lequel le plus grand nombre d’études a été réalisé. Nous
allons aborder le cas de la formation d’agglomérat mixtes de dopants et de défauts ponctuels
impliquant le phosphore, 1’arsenic ou I’antimoine. Nous ferons une analogie avec le cas
particulier du bore, les équations alors générées étant tres similaires. Nous commencerons
avec le cas de D’arsenic, ou la forte proportion de dopant non activé est attribuée a la
formation d’amas mixtes d’arsenic et de lacunes. Le phosphore semble former des
agglomérats mixtes de phosphore et d’interstitiels appelés par analogie avec le cas du bore,
des PICs.

1V.3.1 Arsenic

Malgré les propriétés intrinseéques particulierement intéressantes de I’arsenic en termes de
diffusion et de niveau de solubilité, son utilisation nécessite des précautions particulieres pour
optimiser son activation et limiter a la fois son exo-diffusion et sa ségrégation lors de 1’étape
de recuit. En effet, il a été démontré que I’arsenic est susceptible de se désactiver lors de la
rampe de descente en température du procédé de recuit. De plus, la formation d’un pic de
ségrégation des atomes d’arsenic a I’interface SiO,/Si peut conduire & une exo-diffusion
significative et constitue une difficulté supplémentaire pour la réalisation de jonctions
fortement activées.

La TED de I’arsenic a pu étre mise en évidence dans des conditions trés particulieres [90, 91].
La Figure 40 montre comment ce phénomeéne peut se traduire par le déplacement du profil de
I'arsenic durant les premiers stades de recuit [91]. Ce phénomeéne n’a pu étre mis en évidence
qu’a basse température (autour de 700°C), il est négligeable dans les conditions de recuit
utilisées pour la formation des jonctions fines.
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Figure 40 : Exemple de diffusion mettant en
évidence la TED de P’arsenic. Profils SIMS
de la concentration d’arsenic pour une
implantation a 35 keV et recuit a 750°C
pendant. (d’apreés [91])
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Des études expérimentales ont longtemps suggéré que la TED de ’arsenic peut dépendre des
mécanismes lacunaire ou interstitiel [15]. En injectant des quantités identiques de lacunes et
d’interstitiels dans un substrat de silicium dopé arsenic, Ural et al. ont montré que 60% de la
diffusion de I’arsenic est due a 1’excés de lacunes, et que 40% est due a I’exces d’interstitiels
[92]. Cependant, de récentes études portant sur la formation des jonctions ultra-fines, ont
montré que la TED de ’arsenic est contrblée par les interstitiels [91, 92, 93, 94]. Comme nous
pouvons le voir, I’ensemble des résultats étudiés doit étre examiné avec une tres grande
précaution car des incohérences peuvent étre mises en évidence.

Calcul théorigue

Aprés implantation d’une forte dose d’arsenic (~10™at.cm™) dans le silicium sans toutefois
amorphiser le substrat, la majeure partie des atomes d’arsenic est contenue dans une zone
riche en lacunes. Dés les premiers instants de la montée en température, les atomes d’arsenic
vont donc préferentiellement réagir avec les lacunes les plus proches pour former des
précipités As,Vn inactifs (avec n>2m) : AszV, AssV, AsgV,... De nombreux calculs théoriques
ont permis de montrer que 1’énergie de formation de tels précipités est négative, leur
formation est donc favorisée quel que soit le niveau de dopage et la température considérés
[95, 96]. Néanmoins la structure exacte de ces précipités et leur mode de formation ne sont
pas encore connus. Les deux principaux scénarios envisagés seront décrits successivement.

D’une part, de nombreuses publications considérent que ’entité As,V est aussi mobile et

participe activement a la diffusion de 1’arsenic par un mécanisme similaire a celui mis en jeu
pour I’entité¢ AsV [96, 97].

Lors de leur migration, les entités mobiles AsV et As,V vont pouvoir former les précipites
inactifs et immobiles du type As,Vm par coalescence. Ce phénoméne est d’autant plus
important que la concentration en arsenic soit élevée.

D’autre part, la migration de I’arsenic est aussi assistée par des interstitiels (f; autour de 0.45).
Ainsi des entités mobiles Asl sont capables de migrer au sein de la matrice silicium pour
former des précipités du type As,l actifs dans lequel un atome de silicium est situé en site
substitutionnel au centre d’un tétraédre d’atomes d’arsenic (cf. Figure 41.a) [98, 99]. Lors de
la désactivation, I’atome de silicium est éjecté par une des faces du tétraédre (cf. Figure 41.a),
un cluster inactif et thermodynamiquement plus stable de type As,V est alors formé. Des
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travaux utilisant des marqueurs de bore ont permis de mettre en évidence une augmentation

de la concentration d’interstitiels de silicium lors de la désactivation de ’arsenic [100, 101]
(voir Figure 41.b).

a) b) —— € As active, as lased
| — | As active, 8min @ 750C
107} i (Rousseau et al. JAP '95) ]
|
@ E ‘I — Asas lased (SIMS)
= — B SIMS . . p .
5 ‘ IO Figure 41 : Mécanisme de
3 | z . . 9 . 9 3
’ ERL | s | désactivation de I’arsenic d’aprés [98,
s 99].
© Arsenic ‘ ;
|/ ‘
[ Boron
10" : :
0e+00 5e-05 1e-04
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Globalement, les deux scénarios précédemment décrits et largement traités dans la
bibliographie sont en accords quant a une désactivation de I’arsenic par formation de clusters
arsenic-lacunes.

1V.3.2 Phosphore

De la méme fagon que I’arsenic, le phosphore implanté a forte dose peut ne pas étre activé
[63]. Le phosphore forme des agglomérats préférentiellement avec des lacunes de type P,V
[102, 103]. Cependant, certains auteurs [104, 105] ont démontre 1’existence de complexes
phosphore—interstitiels, parfois appelés PICs (Phosphorous Interstitials Clusters) par analogie
avec les BICs. Keys et al. [105, 106] ont développé un modele utilisant une configuration
moyenne PMmoeylNmoy. Leurs calibrations les améenent & considérer Myoy = 3 et Nmoy = 2. Plus
récemment, Sahli et al. [107] ont calculé les énergies de dissociation des différents amas Pnlm
(phosphore-interstitiels) et PnVm (phosphore-lacunes) en utilisant des calculs ab-initio
(Figure 42). L’énergie de dissociation obtenue inclut a la fois I’énergie de liaison et 1’énergie
de migration de 1’espece émise. Leur modele prenant en compte plusieurs espéces de défauts
(V, I, P, PV, PI, Ply, Py, PV, Pal, Ps, P3V, Psl et P4V) leur a permis de simuler le profil de
diffusion de phosphore implanté dans le silicium dans plusieurs conditions de procédé.

PV
-4.674
-1.121
P,V P, Pl
3328 | 0427 | -2.034
0.225 0.127 1.419

PV P, P,l Figure 42: Valeurs des énergies de formation
-2.488 0.066 2,037 issues de calculs théoriques de Sahli et al. [107].
1.064 0.066 1.416

PV P PI PI,
-1.207 - -0.852 -2.583

2.346 - 2.601 4.323

\Y No defect |

3.553 - 3.453
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1V.3.3 Antimoine

Le cas de I’antimoine est comparable a celui de 1’arsenic. Gaiduk et al. [108] montrent que
I’antimoine peut, dans certaines conditions, former des agglomérats de type Sb,V. Cependant,
il existe, a notre connaissance, treés peu d’informations relatives a ces agglomérats.

V L’INTEREACE SI/S10,

Dans les technologies émergeantes, les dispositifs étant de plus en plus proches des interfaces,
il est primordial de modéliser précisément les mécanismes physiques liés aux interfaces semi-
conducteur/isolants. En pratique, ces interfaces jouent un réle dans la diffusion, de plus en
plus prépondérant au fur et a mesure que les jonctions sont plus fines.

En premier lieu, il convient de remarquer que le silicium ne présente jamais une surface pure,
directement en contact avec I’atmosphére ambiante. Il se forme toujours une couche d’oxyde
natif a sa surface, d’environ 1 a 2 nm d’épaisseur. Nous allons donc nous intéresser dans cette
partie aux différents phénomenes ayant lieu a ’interface entre le silicium et son oxyde, la
silice (SiOy).

Nous allons tout d’abord nous pencher sur la fagon dont les dopants interagissent avec cette
interface. On distingue deux phénomeénes, la ségrégation et 1’exo-diffusion. Nous
examinerons ensuite les modéles de la littérature pour décrire la distribution des dopants au
voisinage des interfaces Si/SiO,. Ces modeles étant les mémes pour tous les dopants, nous
nous concentrerons sur le cas particulier de 1’Arsenic, car il constitue actuellement le dopant
le plus problématique et sur lequel le plus grand nombre d’études a été realisé.

V.1  Ségrégation des impuretés

Les fortes concentrations visées pour les composants micro et nano électroniques peuvent étre
pénalisées par la ségrégation des dopants (comme I’arsenic) aux interfaces SiO,/Si. Une perte
partielle de la dose implantée est souvent constatée. Il est alors important de savoir si le
dopant en ségrégation est immobile, et si cette perte est irréversible.

Une impureté mobile, par exemple en position interstitielle, peut étre capturée a I’interface
selon les mémes mécanismes que les interstitiels par exemple. En fonction de la nature des
impuretés, I’interface pourra accumuler plus ou moins d’atomes par unité de surface. On
observera alors une ségrégation plus ou moins importante de cette espece a I’interface. Par
ailleurs, les atomes étrangers peuvent également s’échapper des pic¢ges, c'est-a-dire étre émis
par I’interface SiO,/Si, dans 1’un ou I’autres des deux cotés de I’interface. Cela va dépendre
de la solubilité de Iimpureté dans chacun de ces deux matériaux, et de sa concentration a
proximité de I’interface. On sait par exemple que le fluor "préfére” s’accumuler dans I’oxyde ;
mais si la concentration en fluor est trop élevée, 1’oxyde ne sera plus en mesure d’en
"absorber". L’émission de fluor de I’interface vers 1’oxyde sera donc réduite, voire bloquée.

Par conséquent, si la diffusivité de I’impureté considérée est tres faible dans un des matériaux
jouxtant I’interface, celui-ci sera rapidement saturé en cette impureté, localement. Quand
I’impureté sera relachée, ce sera donc dans 1’autre matériau.
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La ségrégation de l'arsenic a l'interface Si/SiO, a été identifiée dans la littérature comme un
des facteurs les plus importants contribuant a la perte de I'arsenic électriquement actif [1009,
110, 111]. Ce phénomeéne est thermodynamiquement favorisé lors de la recristallisation
induite par le recuit [112]. D’aprés des analyses par faisceaux d’ions haute résolution (MEIS :
Medium Energy lon Scattering) il a été initialement proposé que le pic d’arsenic a I’interface
est principalement localisé dans 1’oxyde. Récemment, cet effet a été étudié de fagon intensive
dans le cadre du projet ATOMICS. Plusieurs approches ont été exploitées par nos partenaires
de I’'IISB-Erlangen (Peter Pichler); la problématique liée aux structures SiO,/Si fait que des
techniques comme le SIMS soient peu adaptées notamment a cause des différentes
probabilités d’ionisation dans les deux matériaux. Les chercheurs de ce laboratoire ont alors
utilisé la GI-XRF (Grazing Incidence X-Ray Fluorescence spectrometry) en combinaison
avec des gravures successives des couches pour remonter aux profils de concentrations.
D’autres techniques utilisant la microscopie en transmission en mode balayage STEM (Z-
contrast imaging, EELS) ont aussi été utilisées.

Si0, interface  Si
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é 3 Figure 43: Analyses comparatives de profils d’As a
8 Pinterface Oxyde/Si. Dose : 10"°at.cm™, E=32keV.
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Comme montré sur la Figure 43, les principaux résultats obtenus [113, 114] s’accorde a
montrer que l'arsenic s'accumule sur quelques nanometres en dessous de l'interface SiO,/Si.
L'origine de cet effet est que les atomes d'arsenic sont énergétiqguement favorables a
I'interface.

V.2  Exo-diffusion

Lorsque le coefficient de diffusion de I’impureté dans 1’oxyde est assez élevé, la
concentration locale & proximité de l’interface n’est jamais maximale, car il se crée un
gradient de concentration de I’impureté dans 1’oxyde. Les impuretés diffusent alors dans
I’oxyde, et s’éloignent donc de I’interface, diminuant la probabilité d’étre recapturées et
réinjectées dans le silicium. La dose présente dans le silicium a la fin du procédé de
fabrication est donc moindre qu’au début : une partie est perdue. Par ailleurs, le méme
phénomeéne peut avoir lieu a I’interface entre 1’oxyde et 1’atmosphére ambiante, c'est-a-dire a
la surface de D’échantillon. L’impureté peut s’évaporer dans la chambre de recuit, et
disparaitre totalement de 1’échantillon. C’est ce phénoméne qui est appelé exo-diffusion. 1l est
d’autant plus marqué que la pression partielle de I’impureté dans 1’atmosphére de recuit est
souvent nulle (on ne trouve initialement pas de bore, d’arsenic ou de carbone dans
I’atmosphere de recuit).
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L’arsenic présente la particularité de ségréger a I’interface SiO2/Si lors du recuit d’activation,
et selon 1’atmosphere du recuit (sous azote, avec ou sans oxygene), une proportion plus ou
moins importante de la dose d’arsenic implantée va subir de I’exo-diffusion. Ce phénoméne
est d’autant plus importante que le Rp est proche de la surface et que la dose implantée est
élevée [115]. On comprend donc que la fabrication de jonctions ultrafines en arsenic peut
devenir problématique avec la réduction des dimensions des transistors (diminution du Rp) et
la nécessité de réduire les valeurs de résistivité (augmentation des doses implantées). En
outre, dans le cas d’un recuit non oxydant (azote pur), la couche d’oxyde de surface mesure
au maximum quelques Angstroms (forme native) et ne peut empécher 1’exo-diffusion d’une
quantité significative de la dose d’arsenic implantée (jusqu’a 70% selon [115]). Toutefois
I’utilisation d’un recuit rapide (spike ou flash) limite ce phénoméne gréce a la réduction du
bilan thermique.

V.3 Modele

Plusieurs modeéles de piégeage et de ségrégation des dopants aux interfaces ont été
développées [116, 118, 117].

Basé sur le modéle de Lau [116], Oh et Ward [118] ont présenté un modele pour le piégeage
des dopants a l'interface pendant le recuit thermique, incluant la compétition entre les
différentes espéces dopantes a piéger les sites libres présents a l'interface. Le flux d'un dopant
du silicium vers l'interface est décrit par:

Equation 56 F =h{C{l— Z ( ]J{E) (o }_(chsolubai}
species\_ O max a)o . a O rax

O

(o2
oU omax st la densité de piege a l'interface SiO,/Si, Csoup €St la limite de solubilité du dopant
dans le silicium, a et e sont respectivement les probabilités d'absorption et d'émission, et h =
a.omax. ENfin, Cs représente la concentration volumique du dopant a l'interface du coté
matériau et o la densité de dopants piégés a l'interface. Oh et Ward ont calibré les différents
parameétres relatifs a la ségregation du bore, du phosphore et de 1’arsenic. Le modéle
"ségrégation a trois phases" (cf. chapitre I11) utilisé dans Sentaurus Process est basé sur ces
études.

Vuong et al., ont étudié I'effet de piégeage du dopant sur les caractéristiques électriques pour
les implantations BF,, P, et As [117]. lls ont été en mesure de modéliser avec succes les
caractéristiques électriques de deux dispositifs NMOS et PMOS utilisant une méthodologie de
piégeage et d’émission. Ils font I'hypothése qu’un flux de dopant arrive du coté substrat et se
retrouve piégé a l'interface SiO,/Si selon:

r
Equation 57 ‘Jtrap = rtCSA| [1_ Qtrap J et J _ thrap

detrap
1:tarp

ou Jiap est le flux de dopants piégés a l'interface, r; est le taux de piégeage, Csi" est la
concentration des dopants actifs (cm™), Quap est la dose piégée (cm™), et Nirap €St la
concentration maximale de sites piéges (cm™). Il est intéressant de noter que le flux des
impuretés piégées est proportionnel a la concentration des dopants actifs. Les effets de

tarp
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I’émission sont également simulée par Jyetrap OU rq €St le taux d’émission, et tyqp I'épaisseur de
la couche ou sont situés les pieges.

Les récents travaux expérimentaux dans le laboratoire de EG Seebauer ont proposé une
explication alternative au phénomeéne de la ségrégation des dopants [119, 120, 121]. Par
I’utilisation de la photoréflectance, ils ont réussi a quantifier le degré de courbure des bandes
d’énergie a l'interface SiO»/Si aprés une implantation au Ar* a 0.5keV, avec une dose de
1.10%at.cm™? [119]. lls ont montré que cette des bandes d’énergie persistaient & des
températures allant jusqu'a 940°C pendant plusieurs minutes. 1l en résulte un changement du
potentiel de surface de 0,4 et 0,52 eV pour I’implantation avec et sans oxydation,
respectivement. La variation du potentiel de surface témoigne de la présence d’un champ
électrique net comme le montre la Figure 44.a. Les interstitiels chargés positivement qui
migrent du substrat vers 1’interface sont repoussés par le champ électrique. Les interstitiels a
proximité de la surface peuvent étre chargés négativement (en raison de la position du niveau
de Fermi) et migrent vers la surface sans se recombiner.
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E = as-implanted
C 102 expt
C—$ S sim {no bending)
:Q "E 1020 r ——— sim (bending)
G, s |
0 > < E m 10"%f
»
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V~0.5 e{ Jorr kb . L
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Figure 44 : a) Diagramme d’énergie potentielle des électrons dans un substrat Si de type p apres
implantation au Ar*. Les défauts a Pinterface absorbent les charge positives provenant du substrat et crée
une région de charge d'espace (SCR) et un champ électrique se dirigeant vers le substrat. Les interstitiels
chargés positivement sont repoussés vers le substrat par le champ électrique. Les interstitiels & proximité
de la surface peuvent se recombiner puisque le niveau de Fermi s’approche le milieu de la bande interdite
du silicium (midgap) [120]. b) Simulation de I'expérience de la TED du bore en utilisant le modéle de Jung
et al. [120].

Jung et al., ont développé un modeéle permettant de simuler a la fois la TED et la ségrégation
des dopants en se basant sur ces résultats [120]. En ajoutant un terme d’électro-migration a la
premiére loi de Fick, ils ont réussi a reproduire une large base de données de TED et de la
ségrégation. Les équations générales du flux et du champ électrique sont :

oY

oC,
Equation 58 J; =-D; a—J+Z,u,—CJ-E(X) aVEC:E(X):_&
X

ou z est la charge des especes j, u la mobilité, E le champ électrique, et ¥ le potentiel
¢lectrostatique. Le modele montre d’excellents résultats a la fois sur la diffusion de la queue
du profil et des effets de surface exposés pour le bore dans la Figure 44.b.

VI CONCLUSION

Ce chapitre a permis d’exposer les différentes relations qui existent entre la diffusion
accelérée du bore et les défauts ponctuels et étendus. Nous avons établi le réle joué par la
formation d’agglomérats d’interstitiels dans 1’évolution de la sursaturation des défauts
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ponctuels. Nous avons présenté les différents types de défauts extrinseques créés aprés une
implantation de dopant. Nous en avons donné les structures et les énergies de formation. A
partir des nombreux travaux d’observations expérimentales, nous avons pu exposer les
mécanismes invoqués au cours de leurs évolutions en présentant la théorie de la maturation
d’Ostwald. Au cours d’un recuit, les petits défauts se dissolvent au profit des plus gros. La
force motrice de ce processus étant liée a la réduction de 1’énergie de formation consécutive a
I’augmentation en taille et au changement de structure cristalline. Ainsi on voit tour a tour la
population de ces amas d’interstitiels évoluer de petits amas vers des défauts {311} puis si le
processus continue vers des boucles de dislocations fautées et parfaites. A ce premier
processus, il convient d’ajouter un second effet, qui est reli¢ a la présence pour des
concentrations relativement fortes, d’amas mixtes de bore et d’interstitiels. Nous avons alors
fait I’¢état de 1’art des informations relatives a ces agglomérats en commengant par les résultats
issus des divers travaux expérimentaux puis provenant des calculs théoriques. De plus, nous
avons évoqué le cas des autres dopants et montré qu’ils pouvaient étre traités d’une fagon trés
similaire au bore. Dans la derniere partie de ce chapitre, les problémes liés a I’interface
SiO,/Si notamment la ségrégation et 1’exo-diffusion ont été discutés.

A partir de cette étude complete des phénoménes susceptibles d’intervenir dans la diffusion
des dopants dans le silicium, nous pouvons a présent présenter les modeles physiques utilisés
dans Sentaurus Process. Nous présenterons un systéme d’équations permettant de répondre
aux besoins en matiere de diffusion et d’activation des dopants.
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CHAPITRE |1l : METHODE DE SIMULATION

| INTRODUCTION

Aprés avoir exposé dans les deux chapitres précédents 1’état de 1’art sur les principaux
problémes associés a la fabrication des jonctions ultra-minces, notamment ceux liés a la
formation des défauts d’implantation et a leur impact sur la diffusion et 1’activation des
dopants, ce chapitre présente 1’ensemble des modéles nécessaires a la simulation de procédé
de fabrication de ces jonctions. En effet, 1’objectif principal de ces travaux de thése est de
développer les "modeéles manquants™ pour le silicium, calibrer ceux existants, et les étendre
aux nouveaux matériaux.

Pour cela, nous avons utilisé le programme commercial Sentaurus Process [1] dont I’objectif
premier est de résoudre des problémes genéraux pour la fabrication de composants allant de
I’implantation a la gravure ou a la diffusion de dopants. Mais son principal intérét réside
plutdt dans le fait que ce programme tres ouvert nous donne un acces complet a son solveur
d’équations aux dérivées partielles. Nous avons donc pu y insérer nos €quations a résoudre
mais aussi y ajouter nos propres routines nous permettant ainsi d’en extraire de nombreuses
informations sur 1’évolution aux cours du temps des différentes variables. Sentaurus Process
se charge en revanche de gérer le maillage et les différents paramétres relatifs a la résolution
des équations aux derivées partielles.

Avant de présenter notre propre travail, il est donc nécessaire, dans ce chapitre, de présenter
les modeéles physiques disponibles dans la plateforme de calcul numérique Sentaurus Process.
Ce simulateur contient, entre autre, trois parties distinctes. La premiére traite des équations
classiques de la diffusion dans le silicium. Nous y retrouverons I’ensemble des propriétés
exposées au cours du chapitre précédent. Nous y aborderons donc le couplage avec les défauts
ponctuels en considérant la contribution de leurs états de charge. La deuxiéme partie du
modele concerne la formation des amas d’interstitiels. Nous verrons au cours de cette partie
comment la mécanique de ces défauts a été mise en place pour pouvoir simuler 1’évolution
décrite par les expériences présentées dans le chapitre 2. Finalement, la troisiéme partie de ce
modele est entiérement consacrée a la formation des agglomérats mixtes de dopants et de
défauts ponctuels.

Dans un premier temps, nous décrirons brievement les difféerentes méthodes proposées dans
Sentaurus Process pour simuler 1’implantation ionique, puis nous présenterons les trois
modeles principaux nécessaires pour simuler la diffusion des dopants dans le silicium.

1 IMPLANTATION DES DOPANTS DANS LE SILICIUM

La distribution des profils des especes implantées et les dommages générés peuvent étre
décrits de deux facons différentes : Fonctions analytiques et calcul Monte Carlo (MC). Il est
rare que les profils implantés soient correctement décrits a I’aide de distribution de Gauss, il
est donc possible d’utiliser d’autres fonctions avec des moments d’ordre supérieur, telle que la
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distribution de Pearson ou encore double-Pearson. Ces moments de distribution, fournis sous
forme de tables, dépendent de I'espéce ionique, de I'énergie et de la dose d'implantation, mais
aussi des angles d'inclinaison et de rotation de I’échantillon. Lorsque I’implantation
analytique est utilisée, les dommages générés sont calculés avec les modeéles développés per
Hobler [2]. En effet, Hobler et al. ont noté¢ qu’il y a une corrélation entre 1’extension de la
région amorphisée (déterminée par les résultats expérimentaux) et la quantité de défauts
ponctuels calculée & une concentration seuil de 1.5x10%at.cm™. Pour les implantations MC on
utilise une approche statistique, basée sur le module de collision binaire [3], pour calculer la
pénétration des ions implantés dans la cible et I'accumulation des dommages du réseau
cristallin. Deux codes de collisions binaires sont possibles : Sentaurus MC [4] ou Crystal-
TRIM [5].

L’étude de I’implantation est importante pour la modélisation de la diffusion transitoire et
accélérée. On retiendra que la simulation de recuit aprés implantation est fortement
dépendante de la bonne estimation du profil initial d’implantation et du réservoir de défauts
géneres au cours de cette opération.

I MODELE GENERAL DE LA DIFFUSION DES DOPANTS DANS LE SILICIUM
I11.1 Modele de diffusion

La diffusion des impuretés n'est possible qu'en mettant en jeu les défauts ponctuels
structuraux du silicium. Il existe de nombreux modeles sur ce sujet [6] [7] [8] [9], chacun
ayant plus ou moins axé son développement sur la physique du probléme. Sentaurus Process
est basé sur le modele complet développé par Mathiot et al. [10] auquel il a été ajouté les
suppléments nécessaires et indispensables pour répondre aux besoins actuels en matiere de
réalisation de jonctions ultrafines. Les principales caractéristiques de ce modeéle sont les
suivantes :

— La diffusion du dopant est assistee a la fois pas les lacunes et les auto-interstitiels. Ceci offre
la possibilité de simuler aussi bien les dopants utilisant préférentiellement le mécanisme
lacunaire (antimoine) ou ceux utilisant majoritairement le mécanisme interstitiel (phosphore,
bore).

— L’impureté dopante en site substitutionnel est considérée comme électriqguement active et
immobile. Sa diffusion se réalise uniquement via la formation et la migration des paires
dopant-lacune et dopant-interstitiel.

— Les défauts ponctuels ainsi que les paires dopant-défauts coexistent sous plusieurs états de
charge différents. Ces états de charge sont choisis en fonction des différentes connaissances
publiées dans la littérature sur ce sujet. La concentration relative entre ces différents états de
charges est gouvernée par la position locale du niveau de Fermi calculée a partir de 1’équation
de neutralité.

— L’¢quation de neutralité est obtenue en considérant 1’ensemble des especes présentes
localement y compris les défauts ponctuels. De nombreux modeles anciens ne prennent pas en
compte la contribution des lacunes et des interstitiels considérant que celle-ci est négligeable.
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Alors que cette hypothése se justifie lors des prédépdts, elle n’est en revanche plus correcte
dans le cas d’une implantation de dopant ou la présence des auto-interstitiels est au moins
aussi importante que la concentration de dopant. Par contre, I’inconvénient de cette prise en
compte de I’ensemble des especes est qu’elle va entrainer de plus longs calculs.

- L’expression générale qui décrit le flux de diffusion de la particule A ayant une charge c
prend en compte les effets électriques et la concentration de défauts sur le coefficient de
diffusion. Elle est donnée par I’Equation 59 :
nY" n)
Equation 59 J .= —DAC — 1| V|IC .| —

AC ni AC n

Avec D4° le coefficient de diffusion de la particule A ayant une charge c, n la concentration

d’¢électrons libres et nila concentration intrinséque d’électrons. L’équation de diffusion d’une
particule A de charge c est :

Equation 60 A~ =_V] ¢+ Rtrgns - RCI:;S
at A A A

Avec les termes de recombinaisons de la contribution des modeles de transport pour Rirans €t
de la contribution des autres réactions (formation de clusters par exemple) pour Reyys.

— Contrairement au modéle original de Mathiot et al. [10], I’équilibre local entre les paires et
les défauts ponctuels n’est pas considéré. Ceci implique que ce modele est dynamique et qu’il
offre la possibilité de paramétrer les différentes vitesses de réactions entre chacune des
especes. L’inconvénient majeur est qu’il n’existe pas, a un instant donné, de relation simple
entre les différentes especes.

— La surface est considérée comme un piege pour les défauts ponctuels, a laquelle il faut
assigner une certaine efficacité de recombinaison. Cela implique que les concentrations
d’auto-interstitiels et de lacunes tendent, en surface, vers leurs concentrations d’équilibre avec
une vitesse plus ou moins rapide. Cela permet donc d’ajuster ce paramétre en fonction de
1’état de surface et de I’atmospheére de recuit.

Finalement, ce modéle de diffusion est constitué d’un systéme de six équations aux dérivées
partielles a résoudre. Chacune de ces équations retrace 1’évolution dans le temps et I’espace
d’une espéce particuliere. Les six variables que nous allons considérer sont les concentrations
totales :

— de lacunes (Cv)

— d’auto-interstitiels (Cy)

— de paires dopant-lacune (Cav)

— de paires dopant-interstitiel (Ca))

— de dopants en position active ou substitutionnelle (Cas)

— de porteurs majoritaires libres (p ou n).
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Les mécanismes de formation des paires Al et AV sont décrits par les réactions suivantes
[chapitre 1]:

| + A< Al (I Mechanism (IM))
V + A< AV (V Mechanism (VM))
| + AV < A (Dissociation Mechanism (DM))
V + Al—A (Franck-Turnbull (FT))
Auxquelles il faut ajouter la réaction de recombinaison interstitiels-lacunes :
| + V<0 (Bimolecular Recombination (BR))

Ces réactions nous permettent de calculer les concentrations hors équilibre de défauts en
fonction du temps si on connait les concentrations initiales. Pour cela, on définit des taux de
réaction. Ce sont, de facon géneérale, des termes cinétiques de génération-recombinaison, (G-
R), de chacune des réactions hors équilibre écrites précédemment (Equation 61). K" et K" sont
respectivement les coefficients des réactions dans les sens direct et inverse des équations de
réaction considérée précédemment.

(G_R)IM = Kll;\/l 'Cl 'CAS _KIrM 'CAl
(G_R)VM = KVfM Cv 'CAS _K\;M 'CAv
Equation 61 (G-R)e = KFfT -C, -C, — K¢, -CAS
(G—R)ou = KSM -G -Chy _KerM -C

(G - R)BR = KBR '(C| C\/ _Cl* C\;)
Ou C est la concentration, C” est la concentration & I’équilibre thermodynamique, K'et K" sont
respectivement les coefficients des réactions dans les sens direct et inverse, Kgr est le
coefficient de génération-recombinaison de la recombinaison des défauts ponctuels I et V.

As

A Iéquilibre (G - R) = 0 et le rapport K'7K' est égal & une constante. On retrouve donc les
équations d’équilibre du chapitre 1 (Equation 27).

A partir de I’ensemble des réactions entre dopants et défauts ponctuels, plusieurs modéles de
diffusion [trois especes, cing especes] ont eté elaborés selon que certains mécanismes sont
considérés en conditions d’équilibre thermodynamique ou non. Cette section décrit
brievement la base du modéle de diffusion des dopants dans le silicium utilisé dans ce
manuscrit.

Le modeéle de diffusion a 5 espéces est la base du modele de diffusion de Sentaurus Process.
L’ensemble des équations de diffusion des différentes espéces est le suivant :
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C,, |
7:_(G_R)IM —(G-R)yy +(G=R)e +(G=R)py +(G-R).* ()

A
acAI _ clus
_V(DAI 'VDA|0)+(G_R)|M _(G_R)FT +(G_R)AI (2)
- H aCAV clus
Equation 62 5t V(Du VD, o) +(G—R)yy —(G—R)py +(G—R),y (3)
oc,

KZV(D| -VDIO)—(G—R)BR _(G_R)IM _(G_R)FT +(G _R)tl:lus (4)
%:v(m -VD,)~ (G ~R)gn — (G~ Ry — (G ~R)ow +(G-R)™* (5)

Les différents termes de générations-recombinaisons, (G-R), sont exprimés selon les Equation
61. Les coefficients de réaction directe et inverse des termes de générations-recombinaisons
des mécanismes interstitiels, lacunaires et de recombinaison des défauts ponctuels sont
exprimes par les équations suivantes :

. . Cs; E
Equation 63 Klf,vI =4.7t-r-D, Equation64  K{y = % Klf,\,I -exp(—k—fl_")
E . K fo_ 4-1-r-D - . roo_ CSi f EAV
quation 65 w =4-m-r-by, Equation 66 K ,, _TKVM -exp| — T
Equation 67 Kgr=4-m-r-(D, +D, )

ou r est le rayon du volume dans lequel le dopant peut interagir avec le défaut et Eaj, Eav sont
respectivement les énergies de liaison des paires dopant-interstitiel et dopant-lacune. En ce
qui concerne la valeur de r, elle sera identique pour I’ensemble des termes cinétiques
essentiellement afin de limiter le nombre de parametres a déterminer. Les coefficients de
réaction dans le sens direct des termes de générations-recombinaisons des réactions FT et
DM, sont exprimés de la méme fagon que precédemment :

Equation68 K. =4.7.r-(D, +D,)Equation 69 K[f)M =4-1t-r-(Dpy +Dy)

En ce qui concerne les termes cinétiques dans le sens inverse des réactions FT et DM, il n’est
pas possible d’y associer une énergie de liaison. Une fagon d’obtenir ces termes est de
considérer 1’équilibre thermodynamique pour I’ensemble des réactions entre dopants et
défauts ponctuels ainsi que pour les concentrations de défauts ponctuels :

f
L * C * K *
Equation 70 KL =K|£T'CV'A=K,£T-CV~ |r|v| C
Ca Kim
. 4 f * * E
Equation 71 KL =— K. .C,-C, -ex AI)
q FT Cq FT (Y p( T
, « C . Koy
Equation 72 KBM = KéM -C, LAV _ KéM .Cj - \:M oy
Ca WM
Equation 73 K- =i. kf .cr.ct -exp Eav ]
. Csi vy kT

109



CHAPITRE I11

En ce qui concerne le terme de génération-recombinaison de la réaction de recombinaison des
défauts ponctuels, une barriére d’énergie de recombinaison AE,y est introduite :
AEI V * *
Y 1.(C. -C, -C’-C
kT ] ( | CV I V)
Il s'agit d'une barriere d'énergie qu’il faut surmonter en plus de I'enthalpie de migration pour

la recombinaison, mais il n’existe pas de conclusion définitive sur 1’existence de cette
barriere. Des valeurs comprises entre 0 et 1 eV sont généralement utilisées.

Equation 74 (G-R)gr = Kgg ~exp(—

Chaque terme de génération-recombinaison, (G-R), contient toutes les contributions des
especes chargées (défauts ponctuels et paires dopants-défauts). L’ensemble des équations, au
nombre de 5 (Equation 62), forme ainsi un modele général de diffusion des dopants dans le
silicium ou les interactions entre dopants et défauts ponctuels sont traitées hors équilibre.

111.2 Modeéle relatif aux amas d’interstitiels

Nous avons vu dans les chapitres précédents que les amas d’interstitiels vont modifier le
comportement de la diffusion des dopants en agissant sur la sursaturation d’auto-interstitiels
libres au cours du recuit d’activation. Au cours du recuit, ces différents amas vont échanger
leurs atomes d’interstitiels et évoluer selon une croissance de type maturation d’Ostwald. Ces
agglomérats d’interstitiels sont de plusieurs natures (petits amas que nous appelons SMICs,
défauts {311} et boucles de dislocation fautées ou parfaites) et ont des énergies de formation
qui d’une fagon générale décroissent a mesure que leurs tailles augmentent. La force motrice
de ces échanges est la réduction de leur énergie de formation consécutive a I’augmentation en
taille et a leur changement de structure cristallographique.

Dans la partie précédente qui expose le modele de base relatif a la diffusion des dopants nous
avons évoqué (Equation 62) un terme de génération-recombinaison (G—R),™* relatif aux
agglomérats d’interstitiels. Nous allons maintenant détailler ce terme qui comprend
I’ensemble des équations de ce modéle. Il est important de rappeler que les équations de ce
modele, basé sur I’approche par les moments, sont inspirées des modéles développés par
Gencer et al. [11], Law et al. [12], et Stiebel et al. [13], auxquelles des éléments nécessaires et
indispensables a la résolution de notre probleme ont été ajouté pendant le projet ATOMICS.

Ce modele, que 1I’on nomme "ClusterModel”, contient trois équations pour décrire les SMICs
(I, 13 et 1), deux moments pour les défauts {311} [15] et deux moments pour décrire les
boucles de dislocation. En effet, Synopsys a étendu ce modele a I’évolution des boucles de
dislocation [14] dans le cadre du projet ATOMICS.

I11.2.1.1 Présentation générale du modéle

Le modele "ClusterModel™ est destiné a simuler le comportement de 1’ensemble d’une
population de défauts étendus de tailles variables. Pour prédire 1’influence de 1’évolution de
cette population sur la concentration locale d’auto-interstitiels, il est nécessaire de calculer en
tout point de I’espace la répartition de chacun des agglomérats de taille n. Ces amas sont
considérés comme étant immobiles, par conséquent leurs flux seront nuls. La seule possibilité
d’évolution se limite alors a la capture ou a I’émission d’interstitiels libres. Ainsi, un
agglomérat |, de taille n peut capturer un interstitiel se trouvant a proximité de lui et se
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transformer en un amas de taille n + 1. A I’inverse, un interstitiel peut se libérer de son amas
de taille n + 1 pour ainsi donner naissance a un amas de taille n et a un interstitiel libre.

Pour simuler la capture ou I’émission d’un interstitiel libre, les réactions entrainant la capture
ou I’émission d’un interstitiel libre pour I’ensemble de la population des amas de taille n > 2
sont consideres:

- . Ky
Equation 75 I+ > I,
ou k', et k" sont respectivement les constantes de formation et de dissociation de I’espéce I,.

Ainsi, au cours du recuit, un amas de taille trois (I3) peut capturer un interstitiel libre pour
former un amas de taille supérieure ou bien libérer un atome pour devenir un amas I,. Il est
important de remarquer a ce stade que I’ensemble des “informations la physiques” contenues
dans ce modeéle est incorporé a I’intérieur des constantes de réaction des différentes réactions.
Ces constantes vont selon I’environnement favoriser plus ou moins un sens dans la réaction et
ainsi engendrer tant6t la diminution ou 1’accroissement en taille de 1’agglomérat. D’autre part,
la notation | est utilisée pour représenter les auto-interstitiels libres sans préciser leur état de
charge. En effet, il n’existe actuellement aucune information précise sur 1’état de charge des
agglomérats d’interstitiels. Par conséquent, la notation | dans I’Equation 75 représente les
auto-interstitiels libres dans leur globalité et ce quelque soit leurs états de charge.

L’évolution des différentes populations de défauts de taille n est donnée par la relation [13]:

- i dC'n —Ikf r r r f
Equation 76 o ke -C,-C, =k -C, +kii-Chy =Ky -G, -Cy

111.2.1.2 Les SMICS

Stiebel et al. [13] ont fait I'hypothese que les amas d’interstitiels de taille n < 10 sont des
complexes qui ont des énergies de dissolution spécifiques alors que les amas d’interstitiels de
taille n > 10 sont considérés comme des défauts {311} décrits par deux moments. En effet,
I’énergie de formation des SMICs (n < 10) dépend fortement du nombre d’atomes les
composants, comme 1’indiquent les minima obtenus par Cowern et al. suggérant que certaines
configurations sont plus probables que d’autres. Ainsi, il est impossible de tenir compte de
I’oscillation des énergies de formation pour les petits agglomérats dans le cadre d’une
description par les moments.

Dans le modéle "ClusterModel", le nombre d’atomes interstitiels contenus dans les SMICs est
réduit a n=4 [15], c'est-a-dire que 1’amas Is est déja considéré comme un défaut {311}. Ainsi
trois équations (Equation 76) sont respectivement utilisées pour simuler les amas Iy, |3 et I,.
En effet, bien que Cowern et al. aient prévu une faible énergie de formation pour des amas de
taille n=4 et n=8, synonyme d’une grande stabilit¢ pour les agglomérats de cette taille,
Zechner et al., en se basant sur les travaux de Kim et al. [16], ont réussi a reproduire une large
base de données en utilisant un seul amas, I3, plus stable que les deux autres (I, et I4).

La cinétique de chacun des amas de taille 2 < n < 4 est decrite par les deux constantes de
réaction k', et k", qui sont fonction de la diffusivité des interstitiels [17]:
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k! =a-4-7-1r -D,
ki =p8-D,-C, -1, -exp Q—Ej /KT

diss

Equation 77

ol r, et E'jiss sont respectivement le rayon de capture et 1’énergie de dissolution des
agglomérats d’interstitiels. Q est I’énergie d’activation du produit D,C’).

111.2.1.3 Les défauts {311}

La cinétique des défauts {311} est décrite par deux “"moments", le premier (Equation 78)
représente la densité d’interstiticls pi¢gés dans les agglomérats {311} Cgsy1, alors que le
deuxiéme (Equation 79) correspond & leur densité (Dsi1). Ca;x croit via la capture
d’interstitiels libres | par les amas 1, et les défauts {311}, et décroit via 1I’émission des
interstitiels par les défauts {311} et la transformation des défauts {311} en boucles de
dislocation.

, ) dC ;
Equation 78 % = 5k4f G -C+ k3f11 *C, *Dyyy —Kgpy " Dy —Kagy oo *Capy

C, est la concentration des interstitiels libres, C,, est la concentration des petits amas
d’interstitiels de taille 4. ks, k'11 et ka11" sont respectivement les constantes de formation de I,
et {311} et de dissociation de {311}. Ces parametres sont proportionnels a la diffusivité des
interstitiels D,. (Equation 77). En outre, le taux d’émission kzi1" dépend de 1’énergie de liaison
moyenne des interstitiels dans les défauts {311} [15].

Equation 79 % = k4f -C, -Gy, =Ky, h Da1s —Kais oo Kpass * Dan
dt C,,
La densité Da;; (Equation 78) augmente uniquement via la capture des interstitiels libres | par
I, et leur transformation en {311}, et décroit via la dissolution des défauts {311}, cette
décroissance est controlée par 1’évolution de la taille moyenne (D311/Cs11) des défauts {311}

et leur transformation en boucles de dislocation, régie par le parametre Ks;1->py.
111.2.1.4 Les boucles de dislocation

En faisant une analogie avec les défauts {311}, la cinétique des boucles de dislocation est
décrite par deux "moments”, le premier (Equation 83) représente la densité d’interstitiels
piégés dans les boucles de dislocation (Cpy) et le deuxiéme (Equation 84) correspond & leur
densité (Dp). Sur la base des observations expérimentales [18], la nucléation des dislocations
se produit par la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation. Selon Huang et
al. [19], la croissance des boucles dépend de la concentration des interstitiels libres (C,), alors
que leur dissolution est régie par la concentration a 1’équilibre des interstitiels présents au
voisinage des boucles (C'ip). C'ipL est plus élevé que la concentration a I’équilibre
habituelle des interstitiels (C")) & cause de la contrainte et de I'énergie interne de la boucle:

Equation 80 Clo = Crexp(%jepr _ ﬂf?(l )In(8RbDL )J
7Ry, -v

ou vy est I'énergie interne associée a la faute d'empilement, 2 est le volume d’un atome de
silicium, b est la norme du vecteur de Burgers pour les boucles de dislocation, y est le module

de cisaillement, v le coefficient de Poisson. Rp. est le rayon moyen des boucles de dislocation
défini par:

112



CHAPITRE I11

CDL
7-n, - Dy,
ol N, (1.5x10™cm™) est la densité atomique du silicium dans le plan {111}. L’évolution
temporelle du rayon des boucles est donnée par la relation :

Equation 81 Ry =

Equation 82 dRy, =kp, [lj D, - (C, _CI*DL)
n, ’

ou kp. est une constante qui représente la barriere de réaction pour la croissance des boucles
[19]. L'évolution temporelle de Cp., densité d’interstitiels piégés dans les boucles de
dislocation, est calculée a l'aide des Equation 81 et Equation 82 :

dC,,

dt
La densité des boucles (Dp.) croit uniqguement via la transformation des défauts {311} en
boucles de dislocation, limitée par le facteur kps;1. La diminution de la densité des boucles est
due a la dissolution des boucles de dislocation en raison d’émission d’interstitiels, qui dépend
de C*|’D|_.

Equation 83 =Kgpy .. Capy KoL 2”ZRDL D, (C, - CI*,DL) Do,

dl;)tDL = I(311—>DLkD3ll D3ll + kDL 272’2RDL D| (_CI* DL)% DDL
DL
Dans ce modéle, il est admis qu’un défaut {311} se transforme en boucle de dislocation
fautée, une fois qu'il atteint une certaine taille. Par conséquent, le terme ksii->pL, régissant
cette transformation (Equation 85), dépend de la taille des défauts {311} (Ds11/Ca11). En outre,
une forte dépendance de la densité des {311} a permis aux auteurs d’obtenir un bon accord

avec I’expérience. D'ou:

Equation 84

Equation 85 Kapyoon =Koy = Dy
D3ll
La formation des boucles a travers la transformation des défauts {311} est déclenchée lorsque
ces derniers atteignent une certaine taille. Assumant que cette transformation doit franchir une
barriére énergétique, le terme ks1; est thermiquement activé et vaut ks;; = 2.5x10™°.exp(-

3.0/KT) [14].

Le facteur d'échelle kpsi; devrait étre inférieur a 1 et supérieur a 0, et est fixé a 0.5, ce qui
signifie que seuls les défauts {311} qu’ont une taille moyenne égale au double de la taille
moyenne de I'ensemble des défauts {311}, se transforment en boucles de dislocation.

ki K"
1, 3.7e-7D, 1.50e17exp(-3.22/KT)
l5 3.7e-7D, 1.50e17exp(-3.50/KT)
| 4 5.6e-7D, 1.50el17exp(-3.22/KT)
Sub_ {113} 7.4e-7D, -
{113} 7.4e-7D, 9.20el17exp(-3.73/KkT)
Boucles 2.50e10exp(-3.0/KT) Cio

Tableau 4 : Valeurs des constantes de formation et de dissociation des amas d’interstitiels.
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Nous avons présenté le modele "ClusterModel” relatif aux agglomérats d’interstitiels qui sera
couplé, par I’intermédiaire du terme de génération-recombinaison, au modéle de diffusion.
Nous pourrons simuler 1’évolution de la sursaturation en interstitiels libres apres une
implantation et ainsi retrouver les caractéristiques de la diffusion transitoire et accélérée. Ce
modele particulier pour les agglomérats d’interstitiels a été ajusté par Zographos et al. en
utilisant une large base de données et est intégré dans le simulateur commercial Sentaurus
Process. Le modéle "ClusterModel” peut étre appliqué aux simulations 1D
(unidimensionnelle), 2D (bidimensionnelle) et 3D (tridimensionnelle) de procédes de
fabrication tout en gardant un temps de calcul acceptable.

111.3 Modéle relatif aux amas mixtes de dopant et d’interstitiels : Byln, AsnVy

Le troisieme modele correspond a la formation d’agglomérats mixtes de dopants et de défauts
ponctuels (I ou V). Nous avons vu plus haut, que les informations relatives a ce type
particulier de défauts ne sont que trés aléatoires et que seuls les calculs ab-initio peuvent nous
apporter un véritable point de départ pour simuler la formation de ces amas et surtout
I’évolution qu’ils peuvent avoir au cours d’un recuit.

111.3.1 Présentation générale du modele

Dans le cadre du projet Européen ATOMICS, un nouveau modele d'activation applicable a
tous les dopants appelé "ChargedCluster" a été élaboré. Dans ce modéle les agglomérats
mixtes dopant-défaut ponctuel sont formés selon :

A*+AX™ <> A, X+(-z-m)e Q)
o AX"+AX > A X, +(-m-Kle  (2)
Equation 86

AX"+AY* & A +(-m-K)e (3)

CL+X" < CL,+(-m)e (4)

ou A est le dopant substitutionnel, X (I ou V) est le défaut ponctuel, AX et AY sont les paires
dopant-défaut ponctuel, CL; et CL, sont les amas mixtes de dopant et de défauts ponctuels. z,
m et k représentent les états de charge.

Les constantes de formation des amas dépendent de la diffusivité des défauts ponctuels, alors
que les constantes de dissolution sont extraites a partir des calculs d'état d'équilibre. Les
constantes de réaction sont calculées pour tous les défauts ponctuels et les états de charge des
paires dopant-défaut. Prenons I’exemple de la réaction (4) de I’Equation 86 :

Equation 87 k!

clusters

=4-z-a-f. Dy '(CCL -Cy - CCL C;) NCLI -exp( (ECLI ECL2 ))
' i NCL2

ol Cx est la concentration des défauts ponctuels, Cx est la concentration des défauts

ponctuels a 1’équilibre, Ccr; et Ccr2 sont les concentrations des agglomérats, Dx est la

diffusivité des défauts ponctuels, Nci 1 et Nci2 sont les nombres de configurations possibles

relatives aux agglomérats, Eci1 et Eci o sont les énergies de formation des amas, a est le

parameétre de maille du silicium et f est le rayon de capture de I’amas CL;.
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111.3.2 Cas du bore

Nous avons vu au 2°™ chapitre (cf. chapitre 2 section 1.3.3) que lorsque la concentration de
bore est suffisamment élevee, une partie des dopants va, avec la participation des auto-
interstitiels de silicium, former des agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels (BICs). Ces
amas vont surtout se former suite a une implantation générant une forte sursaturation de
défauts. Au cours du recuit, une part trés importante de dopant ne diffuse plus et n’est pas
activée. Les différentes expériences réalisées par le passé, ont montré que la formation d’une
collection d’agglomérats tels que Bal, Bl,, Bals ... ou plus généralement Byl était a 1’origine
de ce comportement (cf. chapitre 2 section 1.3.3.b). La cinétique de ces amas étant reliée a la
fois a la présence de bore et a celle d’interstitiels, ce modéle nécessite donc d’étre couplé avec
un modele physique de diffusion retragant correctement I’évolution de la sursaturation au
cours d’un recuit.

Alors que I’évolution des amas d’interstitiels se fait en capturant ou en libérant un auto-
interstitiel, le cas des amas mixtes de bore et d’interstitiels est plus complexe. En effet, les
BICs ont la possibilité de capturer ou de libérer un interstitiel pour augmenter ou diminuer le
nombre d’atomes de silicium piégés (cf. Equation 86-4), mais ils peuvent aussi capturer ou
libérer des paires BI pour modifier leur composition (cf. Equation 86-5). Dans ce dernier cas,
le nombre d’atomes de bore est lui aussi incrémenté. Nous pouvons résumer la cinétique des
agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels par les réactions suivantes :

B,l,+1< Bl .1

B,l,*tV& B, (2

B,l,+Bl< B, ,.l..,3)

B,l,+BV& Bl .(4)

m-n

L’ensemble des chemins possibles de réaction est présenté en Figure 45.

m

m

Equation 88

m

Figure 45: Schéma de principe illustrant les
difféerents chemins possibles pour la formation
d’agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels.

Les constantes de réaction du modele relatives aux agglomérats mixtes de bore et
d’interstitiels nous permettent d’ajuster la quantité d’agglomérats formés mais aussi leur
vitesse de formation. En multipliant le nombre d’espéces de BIC, on augmente tres
rapidement le temps de calcul mais aussi le nombre de parameétres a ajuster. Nous avons donc,
pour ces raisons, volontairement limité ce nombre mais en gardant la possibilité de pouvoir
I’augmenter, a tout instant.

Chaque agglomeérat ci-dessus posséde son propre rayon de capture effectif. Typiquement, la
valeur de ce rayon est proche du parametre de maille du silicium. En utilisant une fonction
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d'Arrhenius pour le rayon de capture, le terme de génération pourrait inclure une barriere
d'énergie. Les constantes de formation sont exprimées par:

Ci

Equation 89 Ke=4-7T e -exp(%)- C,-C;-(D,+Dy)

ou Cx et Cg sont les composants participant dans la réaction et Da et Dg sont leurs diffusivités.
Ces diffusivités sont nulles lorsqu’il s’agit d’un agglomérat. Il est a noté que si un ou les deux
composants de la réaction acquierent plusieurs états de charge (ce qui est possible pour les
défauts ponctuels et les paires dopant-défaut), une addition est faite sur toutes les
combinaisons possibles des états de charge.

La dissolution des agglomérats se produisant par émission de particules mobiles est décrite
par les réactions de dissolution. Les constantes de réaction sont extraites a partir des lois
d’action de masse a 1’équilibre thermodynamique (en équilibre thermodynamique, pour
chaque réaction, les taux de formation et de dissolution doivent étre égaux).

La concentration des agglomérats a I'équilibre, dérivé de la thermodynamique statistique, est :
Equation90  C_ . =Ng, -(Cg)"/(5-10%)™ .(C,/C])" - (n/n,)™ .exp (E kT)

Bpl,°
ol C est la charge de I’agglomérat Byl,, m est la charge du bore substitutionnel, C//C, est la
sursaturation local en interstitiels, Er@gmin’) est I’énergie de formation de I’amas Bpl,°, €t Ngmin
est le nombre de configurations possibles relatives a I’amas Byl

FBmln")

Prenons I’exemple de 1’agglomérat Bsl,". La formation et la dissociation de Bsl," sont prises
en compte par la rection :

- kf
Equation 91 B,I°+BlI" —==B,I;
Bal2
La loi d’action de masse permet d’écrire a 1’équilibre thermodynamique :

Equation 92 C...=K,.C . Cy.
avec :
fo_
Ke, 4'72-'r|32|°_B|* DBI*
. 1 (E. .,—E_.)
Equation 93 Kg,  =——€xp — Bl BT
2 N, KT
kés'z - kas'z / KB 15
ou (B, —E_,.) est I’énergie impliquée dans la formation de Bsl," & partir de B.I° et BI™.
I, o 5 €stlerayon de capture effectif de I’agglomerat Bsl,™ et Ng; la densité du silicium.

Le terme de génération-recombinaison qui en résulte s’exprime par la relation :
. . f r
Equation 94 (G-R)g,, =kg,, -Cg 0 -Cy,. —kg, -C

Les termes de génération-recombinaison sont ensuite insérés dans le modele de diffusion

classique. Les parametres reapture, Ebarrier €t E

B,!° Byls

o o sont les parameétres d’ajustement du modele.
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111.3.3 Cas de ’arsenic

Le cas de I’arsenic est traité en faisant une analogie avec le bore. En effet le modele
"ChargedCluster” a été appliqué a ce dopant et I’ensemble des chemins possibles de réaction,
conformément au modeéle publié par Pinacho et al. [20], est présenté sur la Figure 46.

N Figure 46: Schéma de principe illustrant les
AsV 1| Asl v I différents chemins possibles pour la formation
@ @ @ d’agglomérats mixtes d’arsenic et de lacunes.

Nous pouvons résumer la cinétique des agglomérats mixtes d’arsenic de lacunes par les
réactions suivantes :

ASan +V o ASan+l (1)
. . ASan +AsV < ASn+l\/m+l (2)
Equation 95

AsV +l < AsV_, (3)

AsV +As <> As V. . (4)

les principaux parameétres d’ajustement sont les énergies de formation des amas : As, (0.45
eV), As,V (1.1eV), As3 (0.3 eV), AszV (0.9 eV) et As,V (1.0)

111.4 Modéle d’interface pour les dopants

Pour décrire la ségrégation a l'interface (cf. chapitre 2 section 1.3.4), nous avons utilisé un
modele de ségrégation similaire a celui proposée par Lau et al. [24]. Comme illustré sur la
Figure 47, les dopants peuvent ségréger a I’interface Si/SiO; ainsi qu’a ses deux cotés. Ils sont
électriqguement inactifs a Il'interface.

A : L. 5 1o
Figure 47: Ségrégation a Dinterface. Les dopants
ol fes A peuvent étre piégés par I’nterface et libérés dans le
A silicium et I’oxyde.
tOx tSi
—
Oxyde Si

La cinétique de la concentration des impuretés a I’interface est donnée par :

N,

= FOX + FSi

Equation 96 avec: Fg =t (Ny™ =N,)-C . -(n/n;)—egN,
et: Fo, :t0x(N:\1ax - NA)'CE\JX —€5 Ny

max

Na représente la concentration inactive a l'interface, No ™ est la concentration maximale de
picges a l’interface. Fox et Fgi sont, respectivement, les flux des dopants de l'oxyde et du
silicium vers l'interface. Les constantes ts; et es; (fox €t eox) sont, respectivement, les taux de
remplissage et d'émission dans le silicium (oxyde). C,%* correspond a la concentration de
I’impureté a l'interface coté oxyde. Pour Fox<<Fs; la concentration d'équilibre a la interface
devient [21] :
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Ny*>-C .. -(n/n)
C, -(n/n)+eg /g

max

Equation 97 N, =

Les principaux parametres d’ajustement sont : ts; et €s;, tox, €ox €t Na

IV CONCLUSION

Nous avons exposé au cours de ce chapitre I’ensemble des équations constituant les trois
principaux modeles contenus dans le logiciel Sentaurus Process. Le premier modéle permet
uniquement de simuler la diffusion du dopant dans le silicium. Il est basé sur le couplage des
impuretés dopantes avec les défauts ponctuels présents dans le silicium. Il considére que la
diffusion du dopant se faisait uniquement via la migration des paires dopant-lacune et dopant-
interstitiel. En outre, ’effet de 1’état de charge a la fois des défauts mais aussi des paires
formées est pris en considération. Dans ce modele on ne pose pas I’hypothése d’équilibre
local ce qui implique que nous devons prendre en compte la vitesse de formation ou de
dissociation des paires.

Le logiciel Sentaurus Process contient deux autres modeéles permettant respectivement de
simuler la cinétique des agglomérats d’interstitiels et des amas mixtes de dopants et de défauts
ponctuels. Nous verrons que le modé¢le relatif aux agglomérats d’interstitiels nous a permis de
valider le concept de maturation d’Ostwald et que celui associé¢ aux agglomérats mixtes de
bore et d’interstitiels a confirmé la désactivation du bore par la formation d’amas.
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CHAPITRE |V: DEVELOPPEMENT, OPTIMISATION ET INTEGRATION
DE MODELES PHYSIQUES POUR LA SIMULATION DES DEFAUTS
ETENDUS ET DE LA DIFFUSION DANS LE SILICIUM

| INTRODUCTION

Le simulateur Sentaurus Process comporte, comme vu dans le chapitre precédent, de
nombreux mod¢eles. Selon les conditions de fabrication d’une jonction, plusieurs de ces
modeles (voire tous) doivent étre appliqués simultanément pour bien simuler le procédé de
fabrication. Les objectifs de ce chapitre sont donc d’optimiser la calibration de ces modeles en
identifiant des jeux de parametres valables pour une vaste gamme de conditions de fabrication
d’intérét technologique.

Pour ce faire, nous avons d’abord simulé des expériences particuliéres issues de la littérature
sur la formation de défauts et sur la TED nous permettant d’isoler tout ou une partie des trois
modéles décrits au chapitre 3. Par exemple, la simulation d’un recuit aprés prédéposition en
surface permet de tester uniqguement le modele classique de diffusion. En effet, le cas de la
prédéposition n’engendrant pas de forte sursaturation en interstitiels, les modéles de formation
d’agglomérats d’interstitiels, et d’amas mixtes de bore et d’interstitiels ne sont pas sollicités et
seront analysés par des expériences complémentaires. Grace a des considérations physiques,
on peut alors calibrer un seul des trois modéles sans que les deux autres interviennent dans la
simulation. De la méme facgon, lorsque I’on réalise une implantation a faible dose de bore, il
n’apparait pas d’amas mixtes de bore et d’interstitiels. Ainsi, les termes de génération-
recombinaison relatifs a ces amas sont inactifs, et la simulation permettra de baser
I’ajustement des parametres de formation des amas d’interstitiels sur le modele de diffusion
classique du dopant analysé précédemment.

Ensuite, afin de vérifier la validit¢ des modéles optimisés en dehors des conditions
expérimentales pour lesquelles ils ont été congus, nous les avons appliqués a des cas réels de
nouveaux procédés de fabrication des jonctions ultra-minces. Nous avons particulierement
¢tudié la diffusion des dopants lors d’un recuit spike et 1’évolution des défauts de fin de
parcours au cours d’un recuit flash.

La derniere partie de ce chapitre est consacrée au développement de nouveaux modeles pour
simuler un des phénomeénes qui ne sont pas encore pris en compte par les simulateurs de
procédé. En effet, sous certaines conditions de préamorphisation et d’implantation de bore, on
assiste a I’apparition d’un pic de bore localis¢ au niveau des défauts EOR et juste a ’arriére
de I’ancienne interface a/c. L’origine de ce pic est difficilement explicable et plusieurs
hypothéses ont été proposees dans la littérature : solubilité limite, segrégation, piégeage et
modification du régime de diffusion au niveau de l'interface entre autres. Pour lever
I’ambigiiité entre ces possibles explications, une expérimentation rigoureuse, basée sur des
‘profils plats’, a ¢été mise en place. Nous nous y attarderons plus en avant dans la derniére
partie de ce chapitre.
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1 MODELE DES AGGLOMERATS D’INTERSTITIELS DANS LE SILICIUM

Le modele complet de I’évolution des agglomérats ("ClusterModel™) comporte trois parties
décrivant respectivement I’évolution thermique des clusters (SMICs), des défauts {311} et
des boucles de dislocation. Nous allons tester séparément chacune de ces parties. D’abord,
nous avons reproduit des expériences particulieres, issues de la littérature, dans lesquelles
seuls les SMICs et les défauts {311} sont formés. La croissance puis la transformation des
défauts {311} en boucles de dislocation ne pouvant étre obtenues que pour une dose
d’implantation ionique (et donc une concentration initiale de défauts ponctuels) suffisamment
importante, nous avons utilisé les récentes expériences publiées par Boninelli et al. [9] afin de
calibrer les modéles décrivant la transformation des défauts {311} en boucles ainsi que
I’évolution thermique de ces derniéres.

I1.1  Petits amas d’interstitiels (SMICs) et défauts {311}

Pour commencer nous présenterons le test et la validation du modele des agglomérats
d’interstitiels. Pour cela, nous avons reproduit I’expérience de Cowern [1] permettant de
retracer I’évolution temporelle de la sursaturation en interstitiels libres en présence de SMICs.

Dans cette expérience, deux couches minces de silicium dopé bore ("5-layers") sont déposés
par technique CVD a des profondeurs de 0.9 et 1.2um. Un exces d’auto-interstitiels est généré
pres de la surface de I’échantillon a une profondeur d’environ 100 nm par une implantation de
silicium & 40 keV avec une dose de 2x10*%at.cm™.

Les auteurs ont ensuite mesuré I’évolution de la sursaturation en auto-interstitiels au cours de
recuits a 600, 700 et 800°C (cf. Figure 48.a, symboles) et comme expliqué dans le chapitre 2
(cf. section 1.3.2) en ont extrait les énergies de formation des amas d’interstitiels pour des
tailles comprises entre 2 et 10 atomes.

Pour la simulation de cette expérience avec Sentaurus Process, nous avons utilisé le
"ClusterModel™ seul sans le coupler a un quelconque modele de diffusion du bore. Nous
avons dd prendre en considération I’ensemble des évolutions possibles des auto-interstitiels
telles que la diffusion en profondeur, la formation d’agglomérats ou la recombinaison a la
surface. Nous avons posé comme condition initiale que (i) seuls les ions de silicium implantés
ont généré des auto-interstitiels, ce qui équivaut a considérer le modele ”+1” [2], et (ii) qu’en
début du recuit nous supposons que les di-interstitiels sont déja formés.

La Figure 48.a représente I’évolution simulée de la sursaturation en interstitiels libres a une
profondeur située entre 0.9 et 1.2um. La sursaturation est calculée en faisant le rapport de la
concentration effective d’auto-interstitiels et de la concentration a I’équilibre
S:(C|/C|*)X:0_9um Nous pouvons constater que les trois courbes obtenues a des températures
différentes ont la méme allure générale. Les courbes sont en revanche décalées a la fois dans
le temps et dans I’ordre de grandeur de la sursaturation. Le décalage dans le temps s’explique
par le fait qu’a température plus élevee, la cinétique des amas d’interstitiels est plus rapide. Le
décalage au niveau de la sursaturation s’explique simplement par le fait que la concentration a
Iéquilibre des auto-interstitiels C,” est plus grande lorsque la température est élevée.
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Figure 48 : a) Simulation de I’évolution de la sursaturation en interstitiels libres pour I’expérience de
Cowern et al. [1]. b) Simulation de I’évolution du nombre total d’interstitiels piégés dans les défauts {311}
pour I’expérience de Stolk et al. [3].

Nous pouvons observer que les trois phases décrites au chapitre 11 sont bien reproduites par le
modéle.

Il est trés important de noter que, bien que dans leur expériences originales les auteurs ont
proposé qu’au moins deux pieges efficaces (minima de I’énergie de formation) entre 2 et 10
atomes étaient nécessaires, le modele "simplifié" ClusterModel" contenu dans Sentaurus
Process permet de bien reproduire les résultats expérimentaux avec un seul minima. En effet,
il décrit correctement les deux parties liées aux défauts {311} et aux petits amas, en
particulier le premier plateau de tres grande sursaturation observée a 600°C [4].

Valeurs de D, et C,”

L’intérét que nous apporte cette expérience est de permettre I’ajustement séparé du coefficient
de diffusion des auto-interstitiels D, et de la concentration a I’équilibre des auto-interstitiels
Ci". En effet, si on augmente d’une part la valeur D, on accélére la cinétique des amas
d’interstitiels. Cette accelération va se traduire par un décalage horizontal et vers la gauche du
réseau de courbes de sursaturation (Figure 48.a). D’autre part, une augmentation de C,” va
directement diminuer la valeur de la sursaturation et entrainer une chute verticale de sa
courbe. On a donc la possibilité d’ajuster séparément les valeurs des coefficients de diffusion
et de concentration a I’équilibre des auto-interstitiels. Cette méthode d’ajustement nous sera
utile pour reproduire I’évolution de la sursaturation dans les alliages SiGe (cf. chapitre V).
Dans la suite de nos simulations, nous utilisons le couple:

C, =3.12-10%exp _ 2932V [cm™]
. kT
Equation 98

Dans le résultat de nos ajustements, la concentration a I’équilibre obtenue nous indique que
I’énergie de formation de I’auto-interstitiel de silicium est égale a 2.932eV. Cette valeur reste
tout a fait en accord avec I’ensemble des valeurs publiées dans la littérature (cf. Figure 49).
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Figure 49 : Concentration a Péquilibre (C,") et diffusivité (D,) des auto-interstitiels.

Le produit D, .C," ajusté nous donne une valeur d’énergie d’activation de 4.702eV. Ce qui le
situe dans la limite inférieure des valeurs obtenues par autodiffusion. Nous pouvons apporter
un élément de réponse a cette légére déviation en précisant que les simulations réalisées se
font pour une gamme de température située entre 600°C et 800°C et donc a relativement basse
température. En faisant I’approximation que le produit D, .C,” suit une simple loi d’Arrhenius,
on considére que I’enthalpie de formation H', (cf. section IV.2 du chapitre 1) est indépendante
de la température. Une des conséquences de cette approximation est qu’aux températures
élevées, on tend a sous-estimer les énergies d’activation.

Dissolution des défauts {311}

Le modele "ClusterModel" donne de bons résultats pour la simulation de la composante
"libre" des atomes de Si interstitiels, ¢’est-a-dire la sursaturation des auto-interstitiels. En
revanche, pour un ajustement plus fin des constantes cinétiques de formation des amas
d’interstitiels il faut compléter les données de Cowern et al. par d’autres expérimentations.

Nous testons ’aptitude du modele a décrire la cinétique de croissance des agglomérats
d’interstitiels grace aux résultats des expériences réalisées par Eaglesham et al. [5] et Stolk et
al. [3] étudiant par MET la dissolution des défauts {311} (cf. section 1.3.2 du chapitre I1). La
Figure 48.b (symboles) représente I’évolution temporelle du nombre d’interstitiels piégés
dans les defauts {311} apres une implantation de silicium a 40 keV avec une dose de
5x10™at.cm dans du silicium et pour différents temps de recuit réalisés par Stolk et al. [3].

Pour la simulation de cette expérience, nous avons utilis€¢ les mémes paramétres d’entrée de
1I’étude précedente et nous n’avons changé que la dose d’implantation. Les courbes simulées
sur la Figure 48.b exhibent un creux au début du recuit du aux interstitiels contenus dans les
SMICs. Ces courbes montrent par ailleurs que le nombre d’auto-interstitiels pris dans les
défauts {311} décroit au cours du temps. Le mécanisme de maturation d’Ostwald est
quasiment conservatif au début du recuit puis devient non conservatif avec la dissolution
totale de la population de défauts {311}. La dissolution se fait par recombinaison des
interstitiels avec la surface caractérisée par une efficacité de capture Leys [6]. Le modéle
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présente un bon accord avec les données expérimentales pour toutes les températures et en
particulier, le temps de dissolution des défauts {311} est bien prédit (Figure 48.b). L’accord
entre les simulations et les résultats expérimentaux ne peut étre obtenu qu’en utilisant deux
moments pour les défauts {311} (cf. section 11.2.3 du chapitre I1). En outre les résultats de
simulation sont identiques avec et sans la partie du modéle qui décrit les boucles.

Nous avons montré que le modele "ClusterModel” décrit correctement a la fois I’évolution
temporelle de la sursaturation d’auto-interstitiels (Figure 48.a) et la dissolution des defauts
{311} (Figure 48.b) aprés implantation a faible dose et faible bilan thermique. Nous nous
intéresserons dans la partie suivante a 1I’implantation amorphisante car ce cas de figure
favorise la formation des boucles de dislocation ce qui nous permettra d’étudier la cinétique
de la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation.

11.2  Transformation {311}/boucles de dislocation

Bien que le processus de dissolution des défauts {311} soit a présent bien compris, celui qui
conduit ces défauts, a plus forte concentration, a se transformer en boucles de dislocation
semble plus complexe a simuler. En effet, par comparaison avec la transition SMICs/{311}s
ou le nombre d’interstitiels pris dans les SMICs est inférieur a 10, cette derniére nécessite un
réarrangement impliquant un nombre beaucoup plus important d’atomes de Si. En particulier,
cette transformation peut se produire pour plusieurs tailles de défauts {311}. Toutefois,
I’expérimentation ayant permis de définir les conditions requises pour favoriser cette
transformation [7, 8] est & présent connue, nous allons étudier en détail sa cinétique sur la
base d’expériences dédiées.

Dans 1’étude menée par Boninelli et al. [9], des substrats de silicium ont été implantés au Ge*
a 30keV avec une dose de 1x10™at.cm™ puis recuits en four RTA sous atmosphére N, &
800°C pour des temps allant de 15s a 2700s. Les échantillons ont été étudiés par microscopie
électronique a transmission (MET) afin de suivre I’évolution des défauts {311} et des boucles
de dislocation. Boninelli et al. observent que, dans ces conditions expérimentales, deux
familles de défauts allongés (‘rod-like defects’) coexistent : les défauts {311} conventionnels
et les défauts allongés {111}. Les auteurs démontrent ensuite que la transformation des
défauts {311} en boucles de dislocation se fait par 1’intermédiaire des défauts allonges {111},
comme montré sur Figure 50. Dans un premier temps, jusqu’a 200s de recuit, les défauts
{311} grandissent en taille (Figure 50.b) et diminuent en densité (Figure 50.a) suivant un
processus de maturation d’Ostwald et dans le méme temps, le rayon des boucles augmente
progressivement (Figure 50.b). Par la suite, au dela de 250s, la croissance de ces défauts
ralentie fortement lorsque quelques boucles commencent a apparaitre. On assiste alors a la
dissolution progressive des défauts {311} et {111} et a la transformation de ces derniers en
FDLs. L’amorce d’une décroissance en taille des défauts {311} ne devient réellement sensible
qu’avec I’augmentation progressive du nombre de boucles, c¢’est-a-dire aprés 250s de recuit.
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Figure 50 : Evolutions temporelles de la densité (a) et de la taille moyenne (b) des défauts de fin de
parcours au cours d’un recuit a 800°C sous azote d’une implantation de Ge* a 30 keV pour une dose de
1x10™at.cm™ par Boninelli et al. [9]. Evolution temporelle du nombre total d’atomes contenus dans les
différents types de défauts (c) et dans la totalité des défauts (d) pendant un recuit a 800°C aprés une
implantation Ge* & 30 keV pour une dose de 1x10*at.cm par Boninelli et al. [9].

La Figure 50.c montre I’évolution du nombre d’atomes de Si pris dans ces défauts en fonction
du temps de recuit a 800°C. Apres 15 sec de recuit, la plupart des auto-interstitiels sont piégés
dans les défauts {311} rod-like conventionnels. Pour les temps intermédiaires, la majorité des
auto-interstitiels est prise dans les défauts {111}. Pour des durées de recuit plus longues, la
majorité des auto-interstitiels est contenue dans les FDLs qui affectent la vitesse de
"dissolution™ des défauts {311} dés leur apparition. En effet, les FDLs étant bien plus stables,
une fois formées, elles agissent comme des pieges forts pour les atomes de Si émis par les
défauts {311} et, par conséquent, accélérent leur dissolution. Afin d’illustrer ce point, la
Figure 50.d présente la variation temporelle du nombre total d’atomes contenus dans
I’ensemble de la population de défauts. Boninelli et al. relévent une perte progressive des
atomes de Si jusqu’a 300s de recuit. Une fois les boucles formées, la population de défauts ne
perd que peu d’atomes de Si. Dans ces conditions, les atomes perdus par les défauts {311}
sont capturés par les boucles et le systeme global suit alors un mécanisme de maturation
d’Ostwald quasi-conservatif. Par conséquent, le flux d’interstitiels libres se recombinant vers
la surface est compensé par les flux allant des défauts {311} vers les boucles de dislocation.

La reproduction physique des résultats expérimentaux par la simulation numérique doit
d’abord se baser sur un calcul le plus précis possible de 1’épaisseur de la zone amorphe
générée par 1’étape d’implantation, car cela détermine le nombre initial de défauts ponctuels
qui se retrouveront piégés dans les défauts étendus pendant le recuit. Nous nous sommes donc
penchés sur cet aspect de I’implantation. En particulier, les simulations continues ont été
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calibrées sur une large base de données relative aux implantations de germanium avec une
dose de 1x10™at.cm™ et & plusieurs énergies comme en témoigne la Figure 51.
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Basée sur une estimation précise de I’épaisseur de la couche amorphe, la simulation de 1’étape
d’implantation est suivie par celle du comportement thermique des defauts {311} et des
boucles de dislocation dans ces conditions expérimentales. En suite, nous faisons I’hypothese
que tous les types de défauts "rod-like™ ({311} et {111}) sont confondus ainsi que touts les
types de boucles de dislocation (FDLs et PDLs). Les résultats de notre simulation sont
présentés dans la Figure 52 (lignes) pour la température de 800°C et comparés avec les
résultats expérimentaux (symboles). Le bon accord entre les valeurs simulées et mesurées
témoigne de la capacité du modéle "ClusterModel" a décrire correctement les mécanismes
gouvernant I’évolution des défauts dans ces conditions expérimentales. Le modéle
"ClusterModel™ reproduit a la fois les évolutions temporelles de la densité des défauts (D311
et Dloops) et du nombre d’atomes pris dans ces défauts (C311 et Cloops). En particulier, le
temps nécessaire pour que la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation ait
lieu est bien prédit. Cet accord entre les simulations et les résultats expérimentaux ne peut étre
obtenu qu’en utilisant pour la transformation des défauts {311} une barriere d’énergie Ks11->pL
(Equation 55 du chapitre 1), équivalente a une taille de transition des défauts {311} en
boucles de dislocation.
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La simulation de I’évolution des boucles de dislocation est ensuite ajustée par les parametres
Kps11 et KpL (section 11.2.4 du chapitre 11) régissant la croissance des boucles de dislocation.
Nous avons apporté une meilleure précision au modeéle en introduisant une dépendance de
Kps11 et de Kp de la température.

11.3 Conclusion

Nous avons montré que I’évolution temporelle des défauts étendus est bien reproduite par nos
simulations. Le modéle "ClusterModel™ décrit correctement I’évolution de la sursaturation
d’interstitiels libres dans la matrice mais aussi la croissance des défauts selon le mécanisme
de maturation d’Ostwald. Le test du modele d’amas d’interstitiels et son ajustement sur
différentes expériences nous a permis d’obtenir un jeu de paramétres valable pour différentes
conditions d’implantation ionique avec et sans amorphisation. On pourra se reposer sur ce
modele pour étudier les défauts dans le silicium au cours de procédés de fabrication, surtout
pour effectuer des comparaisons entre différentes conditions. A ce propos, nous allons
appliquer ces données communes a tous les dopants et les compléter pour différentes
conditions de recuit et de matériaux étudiés lors des travaux de these.

11l FORMATION DE JONCTIONS ULTRAFINES

Cette section est consacrée a la simulation des profils de concentrations de dopants dans les
jonctions ultrafines formées dans le silicium par implantation (amorphisante et non) suivie
d’un recuit RTA ("soak" ou "spike", cf. Chapitre 1 section III.2). Pour cela, dans la premiere
partie de cette section, nous allons valider séparément la fiabilité des différents modeles
physiques nécessaires a la simulation des jonctions "réelles”, en utilisant des expériences
dédiées. Nous allons d’abord tester I’ensemble des parameétres relatifs au modéle de la
diffusion, a 1’aide d’expériences utilisant des marqueurs de bore. Ces expériences permettent
en effet de mettre en évidence les couplages entre les défauts ponctuels et les impuretés
dopantes en situation faiblement hors équilibre. Ensuite, en utilisant ces ajustements, ainsi que
ceux relatifs au modele des défauts étendus (cf. section précédente), nous allons calibrer et
valider un troisieme modeéle, qui décrit les réactions se produisant lorsque les concentrations
de dopant et de défauts ponctuels sont relativement fortes et entrainent la formation
d’agglomérats mixtes de dopants et de défauts ponctuels. Nous traiterons les cas particuliers
du bore et de I’arsenic. Enfin, nous présenterons dans la deuxiéme partie de cette section
I’application de nos études de modélisation aux cas "réels" de jonctions ultrafines.

I11.1 Etudes fondamentales
Diffusion

Pour ajuster les parametres du modele de diffusion, nous avons utilisé des expériences qui
utilisent des marqueurs de bore. En effet, ces expériences constituent un test hautement
significatif permettant de valider les bases physiques du modéle de diffusion. En effet, dans le
cas des marqueurs de bore, le substrat n’a subit aucun traitement susceptible d’introduire une
grande quantité de défauts et on peut alors considérer que les défauts ponctuels sont
initialement a leur concentration d’équilibre.
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Nous avons couplé dans Sentaurus Process le modéle des défauts étendus "ClusterModel™ a
celui de la diffusion des dopants (5 especes) afin de simuler I’expérience de Cowern (cf.
section précédente) dans sa totalité. Ainsi, nous avons pu a la fois retracer I’évolution de la
sursaturation en auto-interstitiel et simuler la diffusion des deux marqueurs de bore et les
résultats de simulation sont en trés bon accord avec les mesures.

La Figure 53.a représente a différents instants les profils des trois marqueurs de bore lors du
recuit a 740°C. Cette expérience est équivalente a celle de Cowern mais elle issue de nos
propres manipulations.
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Figure 53 : a) Simulation de ’expérience compléte similaire a celle de Cowern et al. a 740°C en couplant le
modéle des agglomérats d’interstitiels avec celui de la diffusion classique. b) Profils simulés des
concentrations de bore total, des auto-interstitiels et de la somme des auto-interstitiels contenus dans les
agglomérats d’interstitiels.

Sur la Figure 53.b, nous avons représenté le profil de bore total, le profil des auto-interstitiels
libres (ligne noir) et celui des auto-interstitiels contenus dans les agglomérats d’interstitiels
(ligne rouge). La simulation confirme que les auto-interstitiels piégés dans les agglomérats se
situent uniqguement au niveau du libre parcours moyen des ions implantés. On confirme ainsi,
gu’en depit du fait que les phénomenes de formation des agglomérats et de diffusion du bore
soient separés dans I’espace, ils restent eétroitement lies. On remarque aussi que les profils de
bore ont la forme predite par Cowern et al. [10], [11] qui observent pour des bilans
thermiques faibles une distribution de type exponentiel et liée au mécanisme "kick-out".

Nous avons précisé au cours du chapitre | (cf. partie 1V.2.4) que le bore diffusait
majoritairement via un mécanisme interstitiel. Le paramétre f,(B) caractérise la proportion du
mécanisme interstitiel dans la diffusion totale du bore. La valeur que nous trouvons a partir
des ces simulations (0.92) est en bon accord avec les estimations réalisées par des expériences
sur I’OED [12], estimant une valeur supérieure & 0.95.

Formation de BICs

La formation d’agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels se produit lorsque les
concentrations de bore et d’auto-interstitiels sont relativement fortes. Ces amas, de type Bpln,
sont de petite taille avec un nombre restreint d’atomes les constituant. Pour ne pas entrainer
des temps de calculs redhibitoires, nous avons limité le nombre d’espéces formées (cf.
chapitre 3 section 11.3).
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Pour la calibration de ce modéle, nous avons utilisé 1’expérience de Pelaz et al. [13] dans
laguelle une couche de Si dopée bore est déposée par techniqgue CVD a une profondeur de
0.12um. Pour générer un exces d’interstitiels et ainsi entrainer la diffusion de cette couche
enterrée située plus en profondeur, les auteurs réalisent une implantation de silicium a 40 keV
avec une dose de 2.10"at.cm™% L’échantillon est ensuite recuit & 800°C pendant 35min sous
ambiance neutre. Cette expérience est donc similaire a celle de Cowern et al. mais avec une
dose de bore plus forte entrainant ainsi une concentration maximum de dopant supérieure a
1.10cm 3, cette concentration maximale étant suffisante pour engendrer la formation d’amas
mixtes de dopants et de défauts ponctuels tout en restant en-dessous de la solubilité limite a
800°C.

Comme précisé précédemment il est important de rappeler que, dans une telle étude, le
modele de formation des agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels n’a de sens que s’il est
couplé aux deux modeles précédemment étudiés (diffusion et défauts étendus). Les
paramétres relatifs a ces deux modéles sont donc fixés dans cette étude et les ajustements se
font uniquement sur les parameétres relatifs aux agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels.

Le résultat obtenu par notre simulateur est comparé aux données expérimentales de Pelaz et
al. sur la Figure 54.
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On remarque que les simulations reproduisent parfaitement non seulement le profil de
distribution des BICs, représenté par la partie "immobile” du profil de bore a des
concentrations supérieures a 8x10*%cm™, mais aussi la partie diffusante du profil.

Les valeurs optimisées des parametres relatifs aux agglomérats mixtes de bore et
d’interstitiels sont donnés dans le tableau suivant :

Agglomérat |[Energie (eV)|Agglomérats|Energie (eV)

B, 0.7 B,| -0.06
B,| 0.976 B,l, 0.14
B,l, 1.108 B.l, 1.1

Tableau 5 : Valeurs des energies de formation relatifs aux agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels.

Nous avons aussi ajusté le rayon effectif de capture des différents agglomérats mixtes de bore
et d’interstitiels.
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Cependant, ces ajustements sont réalisés sur une seule expérience et a basse température. Pour
compléter les valeurs obtenues, une seconde calibration a température plus élevée est
nécessaire.

111.2  Etudes appliquées

111.2.1 Diffusion des dopants apres implantation directe

Seuls le bore et I’arsenic ont fait I’objet d’études. Dans le cadre de cette these la simulation de
la diffusion des autres dopants, tels le phosphore et I’indium, est possible dans Sentaurus
Process en utilisant les mémes mécanismes (activation, paires, agglomérats, etc....) mais avec
des parametres en cours de calibration au sein de 1’équipe TCAD de STMicroelectronics-
Crolles. Pour ces différents essais, nous nous sommes concentrés sur des conditions
typiquement utilisées pour la fabrication de jonctions ultras minces a STMicroelectronics-
Crolles. Pour les implantations, elles sont assez variées selon de I’architecture des MOSFETS.
Pour les recuits en revanche, ¢’est un recuit rapide de type spike qui a été principalement testé
pour I’activation et la diffusion des dopants. Quelques profils de diffusion apres des recuits a
plus basse température, entre 700°C et 850°C, ont également été étudiés.

Nous allons tenter dans cette partie de reproduire la profondeur et 1’abrupteté des jonctions
formées par implantation directe du bore et de 1’arsenic dans un substrat cristallin suivi d’un
recuit d’activation spike. Nous avons simulé deux implantations de bore et d’arsenic a faible
énergie. La premiere de ces implantations est réalisée a 0.5keV avec une dose de
2.10%at.cm 2 et présente lors du recuit ’apparition d’une forte concentration de bore sous
forme d’agglomérats (cf. Figure 56.a). La seconde implantation, celle de 1’arsenic, est réalisée
a 10keV avec une dose de 2.10™at.cm . Les deux échantillons ont ensuite subi un recuit
spike a 1080°C.

Les profils obtenus aprés implantation sont représentés sur la Figure 55. Le simulateur calcule
le profil d’implantation d’aprés les tables analytiques (tables définies a partir de calculs MC et
de profils SIMS). Nous constatons sur la Figure 55 que les profils d’implantations sont bien
simulés et sont valides pour les eétudes de diffusion.
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Figure 55 : Profils implantés (a) Profils de bore simulés, et comparaison avec les profils obtenus par
analyse SIMS, pour une implantation de B, 0.5 keV, 2x1015 cm-2, apres implantation. (b) Profils d’arsenic
simulés, et comparaison avec les profils obtenus par analyse SIMS, pour une implantation d’As, 10keV,
2x1015 cm-2, apres implantation
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Pour initialiser les concentrations des défauts ponctuels apres implantation nous avons utilisé
le mode¢le ”+17. Ainsi, a chaque atome dopant implanté correspond un auto-interstitiel génére.

Les profils apres recuit de bore et d’arsenic mesurés par SIMS et simulés sont présentés dans
les Figure 56.a et Figure 56.b, respectivement.

Sur la Figure 56.a, le profil SIMS apres recuit présente un pic statique (correspondant a des
atomes de bore immobiles), un épaulement (ou « kink », indiqué par une fleche sur la Figure
56.a) et, sous ce niveau de concentration, une queue de diffusion. Le « kink » indique le
niveau de concentration a partir duquel les atomes de bore précipitent et forment les BICs. Il
est a noter que cette concentration est proche de la solubilité limite du bore dans le silicium a
1080°C. On remarque aussi que le profil de bore simulé reproduit tres bien ces observations
expérimentales. En particulier, les agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels se sont formés
aux concentrations de bore les plus fortes. Cette formation engendre d’une part le blocage de
la diffusion mais aussi une désactivation du bore dans cette région. On observe cependant que
la diffusion simulée est 1égérement trop importante en queue de distribution. Nous attribuons
cette Iégere différence, a I’ajustement des paramétres relatifs a la cinétique des agglomérats
mixtes sur I’expérience de Pelaz et al. [13]. La principale différence entre cette expérience et
le cas présent réside dans les conditions initiales. Dans I’expérience de Pelaz, les auto-
interstitiels libres générés par I’implantation ionique ne sont pas directement au contact d’une
forte concentration de bore. Ces auto-interstitiels vont alors dans un premier temps
directement former des agglomeérats d’interstitiels. Les interstitiels qui diffusent en
profondeur a partir de la zone des défauts forment ensuite les BICs. Ici, la forte concentration
de bore est initialement et directement en présence d’une forte sursaturation en auto-
interstitiels et engendre une forte competition entre la formation d’agglomérats d’interstitiels
et les BICs. L’importante diffusion du bore constatée ici au niveau de la queue du profil
simulé est due a un ajustement insuffisamment précis des agglomérats mixtes Byl En effet,
certains types de ces agglomérats libérent, du fait de leur faible stabilité, des paires BI
mobiles qui peuvent diffuser relativement loin en profondeur. Du fait de ce mécanisme de
diffusion, du a la dissolution d’agglomérats, non seulement le bore diffuse trop, mais la
forme, en épaule, du profil expérimental est mal reproduite (en partie due aux erreurs
d’analyse expérimentale).
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Figure 56 : Résultats obtenus pour un recuit spike a 1080°C apres implantation (a) de bore a 0.5keV avec
une dose de 2.10"at.cm™ et (b) d’arsenic & 10keV avec une dose de 2.10*at.cm™.
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Les profils d’arsenic obtenus aprés recuit spike a 1080°C sont donnés sur la les Figure 56.b.
La premiére remarque concernera la formation des agglomérats d’arsenic. Si I’accumulation
d’arsenic immobile n’est pas visible sur les profils expérimentaux comme dans le cas du bore,
elle est en revanche nécessaire dans les profils simulés pour reproduire les SIMS. L’absence
d’un "Kink" caractéristique sur les profils SIMS n’indique pas une absence d’agglomérats
mais simplement que leur concentration, nulle ou pas, est inferieure a la concentration totale
d’arsenic. Au premier abord, la forme du profil simulé n’¢tait pas bonne mais cela a été
corrigé avec un meilleur ajustement des agglomérats mixtes. En effet, a défaut d’expériences
dédiées de type Pelaz utilisées dans le cas du bore, les parametres des agglomérats mixtes
AspVn, ont été directement ajustés sur des profils de jonction comme celles présentées ici. En
revanche, par opposition au cas du bore avec les interstitiels, la queue du profil d’arsenic est
bien reproduite ce qui est justifié par la stabilité des agglomérats mixtes AsnvVm empéchant
ainsi I’émission de paires AsV mobiles.

Ainsi, pour des conditions d’implantation a tres forte dose, la diffusion et I’agglomération du
bore et de I’arsenic sont bien calibrées. Les concentrations élevées conduisent & une forte
agglomération ce qui témoigne de la bonne calibration des amas mixtes. En outre, dans ces
conditions d’implantation (tres faible énergie) la surface joue un réle trés important. Ces

études nous ont aussi permis d’ajuster les paramétres du modéle relatif a la ségrégation a
I’interface SiO,/Si.

La diffusion effective du bore (D) et de I’arsenic (D™ff) exprimée en fonction des
préfacteurs des coefficients de diffusion ainsi que les énergies d’activation des différents
coefficients de diffusion du bore (ajustée selon 1’expérience de Cowern) et de 1’arsenic
(ajustée sur la base de profil identique a celui de la Figure 56.b) sont donnés :

Pour le bore : D& (Si)= f;(D? + D;" )+ f, (DY + D} )

f * D =0.291%exp —3.57/kT
f *D =1.746%exp —3.57/kT
f,*D°=0.009%exp —3.57/kT
f,*D; =0.054%exp —3.57/kT

avec .

et pour I’arsenic : DAS(Si)= f;(D2 +D; )+ f,(DJ + Dy )

f *D?=0.012%exp —3.44/KT
f,*D; =9.3*exp —4.15/KT

f *D) =0.02%exp —3.44/KT
f,*D, =15.5%exp —4.15/KT

avec :

Les valeurs des parameétres décrivant la ségrégation du bore et de I’arsenic a I’interface
Si/Si0, sont données dans le tableau suivant :
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Préfacteur Energie d’activation (eV)
bore arsenic bore arsenic
Concentration maximale du dopant 3x108 2.4x10% 1.0 0.2
qui ségrége a l'interface Si-SiO, 2.5x1016 0.45
Vitesse de capture du dopant du 1x1012 1.5x1010 2.5 3.3
c6té du silicium (cm3.s?) 1x1013 6x1013 2.8
Vitesse d’émission du dopant du 1x10%3 2.0x10%8 2.2 24
c6té du silicium (cm3.s?) 1x10%4 6x10%5 2.53
Vitesse de capture du dopant du 4.8x1013 | 1.0x101° 2.5 3.0
c6té de I'oxyde (cm3.s) 3.2x10%4 1x106 15
Vitesse d’émission du dopant du 5x1018 1.2x1018 1.54 2.0
c6té de I'oxyde (cm3.s?) 5x10-16 4x101° 2.44 1.94

Tableau 6 : Valeurs ajustées des parameétres relatifs a la segregation des dopants a I’interface SiO,/Si. Les
valuers soulignées représentent celles paramétres par défaut.

Nous avons montré que le simulateur Sentaurus Process décrit correctement a la fois la
formation des agglomérats mixtes mais aussi la diffusion des dopants dans des conditions
"extrémes" (faible énergie d’implantation, faible dose). Nous allons a présent tenter d’aller
plus loin, en étudiant I’effet de la température de recuit spike sur la formation des BICs.

Effet de la température

Pour cette étude, nous avons utilisé quatre échantillons implantés avec les mémes conditions
(une énergie de 0.5keV et une dose de 1.10°cm™ d’ions *'B*) mais exposés a différents
recuits. Les quatre échantillons ont été respectivement soumis a des recuits spike a des
températures de 750, 1040, 1060 et 1080°C, conditions utilisées & STMicroelectronics pour la
fabrication de jonctions ultra-minces. Les profils de bore obtenus par SIMS (lignes continues)
de la Figure 57.a présentent les mémes caractéristiques abordés plus haut sur la Figure 56.a :
pic statique, un épaulement (ou "kink™) et, sous ce niveau de concentration, une queue de
diffusion. On peut aussi observer a partir des résultats de la Figure 57.a que, pour des recuits a
haute température (> a 1000°C), la dose de bore pié¢gée dans le pic statique diminue avec la
température et dans le méme temps la profondeur de la queue de diffusion augmente.
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Figure 57 : Profils SIMS (lignes continues), simulation (courbes en pointillé) d’échantillons implantés avec
une dose de 1x10%™at.cm? de bore & une énergie de 0.5keV soumis & des recuits spike a différentes
températures : 750, 1040, 1060 et 1080°C. a) Simulation obtenue avec les valeurs ajustées du Tableau 5. b)
Simulation obtenue en introduisant une variation les énergies de formation en fonction de la température
des amas de bore les plus stables Bl et Bsl,.
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Pour les simulations, nous avons gardé inchangés les paramétres gouvernant la diffusivité du
bore et des défauts ponctuels ainsi que la formation des agglomérats d’interstitiels. Nous
avons ainsi simulé, a 1’aide de I’ensemble des paramétres calibrés jusqu’a ici, Les quatre
échantillons décrits ci-dessus. Nous avons ensuite comparé sur la Figure 57.a les résultats de
simulation (ligne en pointillé) aux mesures SIMS. Il apparait que la simulation sous-estime
I’accélération de la diffusion du bore d’une température a ’autre. Les paramétres ajustés
relatifs aux amas Byl, (cf. Tableau 5) ne sont donc pas suffisants pour reproduire 1’évolution
des BICs en fonction de la température.

Nous avons ensuite tenté de reproduire ces SIMS en utilisant la méthode présentée par
Schermer et al. [14]. Les auteurs font I’hypothése qu’il existe des BICs plus stables que
d’autres dont I’énergie de formation varie en fonction de la température. Il est important de
noter que la structure exacte des BICs n’est pas parfaitement connue et les travaux récents de
Pichler et al. [15] suggerent que pour parvenir a simuler correctement la diffusion et
I’activation du bore, on doit considérer que les énergies de formation des BICs varient en
fonction de la température. Les profils simulés de bore présentés sur la Figure 57.b ont été
donc obtenus en suivant la procédure de Schermer et al. [14], nous avons trouvé que le
meilleur accord avec les profils SIMS est obtenu avec les parameétres présentés sur la Figure
58.b. A faible température de recuit, le complexe Bsl est plus stable que Bsl,. Cette tendance
s’inverse pour les hautes températures au dela de 1060°C. Les BICs B; et B;l, dont 1’énergie
de formation est indépendante de la température (Eg, = 0.7 et Egy = 0.976), servent d’états
intermédiaires nécessaires pour la formations des BICs les plus stables Bsl et Bsl, selon les
réactions illustrées sur la Figure 58.a. La nouvelle calibration simule correctement la
profondeur et I’abrupteté des jonctions formées, cependant 1’évolution du pic des profils
experimentaux est mal reproduite en fonction de la température.
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Figure 58 : a) Schéma de réactions du modele de BICs simplifié. b) variation des énergies de formation en
fonction de la température des amas de bore les plus stables Bsl et Bsl,.

Apres implantation la plupart des agglomérats de bore sont de composition soit B3l soit B,.
En présence de ces deux types d’agglomérats, les réactions dominantes sont schématisées sur
la Figure 58.a. L’agglomérat B3l peut émettre un atome mobile de bore apparié avec un
interstitiel, selon la réaction décrite par le chemin (a) de la Figure 58.a. Donc des le début du
recuit, les agglomérats B, proviennent a la fois de la dissolution partielle des Bsl. Ce que
captureront les B, va déterminer I’évolution future des agglomérats de bore. Si un B, capture
une paire Bl (chemin (b)) pour former & nouveau Bgl, le systeme évolue vers une certaine
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stabilisation des agglomérats. Si un B, capture un interstitiel (chemin (c)) un B,l se forme, qui
est peu stable. Bl va se dissoudre trés rapidement, en émettant lui-méme une paire B, et en
laissant dans le réseau un atome de bore substitutionnel et actif Bs. Or quand la concentration
d’interstitiels dans la matrice est assez élevée, la capture d’un interstitiel par B, devient
hautement probable, plus probable que la capture d’une paire Bl. La réaction (c) devient
prépondérante devant (b). C’est la raison pour laquelle la dissolution des agglomérats est
favorisée quand la concentration d’interstitiels augmente.

111.2.2 Diffusion des dopants aprés implantation préamorphisante

L’enjeu des jonctions ultra-minces est d’introduire de fortes concentrations de dopants actifs
dans les extensions de source et de drain, tout en contrélant leur diffusion. Une des méthodes
possibles pour atteindre le meilleur compromis résistance par carré/profondeur de jonction
(Rs/Xj) est d’utiliser des substrats amorphisés suivi de recuits a basse température ou des
recuits ultra-rapides (~1ms) a haute température.

Pendant le recuit d’un substrat amorphisé par implantation ionique, des défauts étendus (les
défauts EOR) sont formés derri¢re 1’ancienne interface a/c. De plus, le nombre d’interstitiels
de Si disponibles pour former les défauts est cette fois égal au nombre d’interstitiel en exceés
derriére I’ancienne interface a/c. 1l y a donc deux modifications & faire par rapport aux
situations expérimentales de diffusion que nous avons simulées jusqu’a présent: (i) La
profondeur a laquelle évoluent les défauts n’est plus le rang projet¢ de I’ion mais la
profondeur de I’interface a/c. (ii) Le nombre total d’interstitiels mis en jeu n’est plus fixé par
la dose mais par le nombre total d’interstitiels en excés derriére I’interface a/c.

De plus le profil de bore n’est pas centré sur I’interface a/c mais plus proche de la surface.
L’amplitude de la sursaturation est donc plus faible dans la région riche en bore que dans la
région des défauts (cf. Figure 59). Pour simuler la diffusivité effective du bore, il faut
connaitre I’extension spatiale de cette sursaturation vers la surface. Ainsi la diffusion des
atomes de bore sera accélérée d’un facteur égal a la sursaturation moyenne a la profondeur
consideéree.
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Defect Band

\Surface

' Depth
Zajc P

Figure 59 : Evolution de la sursaturation d’interstitiels en fonction de la profondeur aprés a) implantation
directe et b) implantation amorphisante.

Comme nous avons pu le démontrer au cours de ce chapitre, les simulations de recuit apres
implantation sont fortement dépendantes de la bonne estimation par le simulateur
d’implantation du profil initial du dopant et de 1’excés de défauts générés au cours de cette
opération. Dans le cas d’une implantation amorphisante, les conditions initiales pour la
simulation doivent prendre en compte les conditions d’amorphisation par des implantations de
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germanium et par implantation du dopant. Nous avons utilisé des calculs analytiques pour
reproduire la distribution initiale de particules obtenue par implantation du bore dans un
substrat amorphe. La Figure 60 représente une condition initiale typique. L’excés de défauts
générés au cours de I’étape d’amorphisation a été simulé grace a 1’ajustement de la
profondeur de I’interface a/c calibré par le paramétre "dfactor" qui détermine la concentration
"critique" de défauts ponctuels pour I’amorphisation (cf. chapitre 2 section 1.2) et par le
nombre total d’interstitiels en exceés derriere I’interface a/c calibré par le parametre "ifactor"
qui est un facteur multiplicatif de la dose du dopant implanté pour déterminer la quantité
d’interstitiels générés. Il est bien connu qu’aprés les toutes premiéres étapes d’un recuit
thermique, une recristallisation de la zone amorphisée apparait. Cette étape n’est pas prise en
compte dans nos simulations et nous considérons que la couche amorphe se recristallise
instantanément a t=0s du recuit. En fait, on considére les populations de défauts ponctuels a
leurs concentrations d’équilibre dans cette région. Néanmoins, il peut y avoir une forte
sursaturation de défauts ponctuels au-dela de z,., comme illustrée sur la Figure 60 pour
Zac=20nm. Dans cette zone, le profil des exces en interstitiels estimé par le modéle "+1" ajusté
par un facteur multiplicatif "+1 x ifactor" (ifactor=7.0 sur la Figure 60). La valeur de "ifactor"
est calibrée a partir de résultats extraits d’implantations ioniques Monte Carlo.

1E23 - — Interstitial Figure 60 : Calibration de la quantité d’interstitiel
+ Vacancy "ifactor" pour une implantation au Ge a 8 keV
1E22 O Netl{net V) avec une dose de 10%°at.cm™ Ge. Les premiers 20

== Net [, plus-factor 7 L N
v+ Germanium nm de la surface sont amorphises. Aprés la SPE,

cette region est libre de défauts. La recombinaison
des paires 1-V laisse un profil d’exces d’interstitiels

1E21

1E20

Concentration (cm-3)

1E18 Q%b\ a lextérieur de la zone amorphe, qui peut étre
S~ approximé par la concentration du Ge multiplié
1E18 RN 2T par un facteur multiplicatif (7 ici). la concentration
1E17 B ‘[";?‘.‘i‘oocf en interstitiels la plus élevée est obtenue
40 60 immédiatement au dessus de Dinterface a/c

Depth (nm) d’origine.

Dans le cas des implantations successives, les profils des especes implantées dans la partie
amorphe peuvent étre correctement décrits par des fonctions avec des moments de plusieurs
ordres, telle que la distribution de Pearson ou bien la double-Pearson [16] que nous avons
choisi d’utiliser. L’avantage de cette fonction analytique est qu’elle contient une superposition
de deux fonctions de Pearson :

fp (X) = Chead fhead (X) + Ctail ftail (X)

Equation 99
AVEC: Cppq +Cyy =1

ail
ou fheaq €t frait SONt des fonctions Pearson dont les parametres sont calculés par interpolation a
partir de tables de conversion générées par des simulations MC [17]. freag décrit la distribution
des ions dans la partie endommagée du substrat. fy est la seconde fonction Pearson et décrit
la distribution des ions canalisés. Cheag €t Crait SONt respectivement les fractions des ions
décanalisés et canalisés. L’inconvénient de cette méthode est qu’elle présente huit parametres
a calibrer. Finalement, nous avons obtenu une distribution de particules de bore avec un effet
de canalisation bien simulé comme montré dans les exemples ci-apres.
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Deux expériences ont été étudiées. Dans la premiére, I’ion de bore est implanté a une énergie
de 0.5eV avec une dose de 1x10™at.cm™ dans un substrat amorphisé par une implantation de
Ge a une énergie de 30 keV avec une dose de 1x10™at.cm™ (les conditions utilisées par
Boninelli et al.). L’échantillon est ensuite exposé a un recuit a 800°C. Dans la deuxieme
expérience, I’ion de bore est implanté & une énergie de 2.5eV avec une dose de 3x10*at.cm™
dans un substrat amorphisé par une implantation de Ge a une énergie de 20 keV avec une
dose de 1x10™at.cm™. L’échantillon est ensuite exposé & deux recuits spike a 1010 et 1020°C.
Les profils SIMS et les résultats de nos simulations sont reportés sur les Figure 61 et Figure
62 respectivement.

n Ge 1e15cm-2 @ 20 keV
*= =" asimplanted 1E22

—— Ge_20k_1E15_N0_B_2 5k_3E15_NO_sims
- O~ ns_Analytic_asimplant_Boron_Implant
+= =~ Ge_20k_1E15_N0_B_2 5k_3E15_N0_s1010_sims
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Figure 61 : Profiles SIMS avant et aprés recuit a Figure 62 : Profils SIMS avant et apreés recuit spike
800°C pendant 120s sous N2 d’une implantation de a 1010 et 1020°C sous N, d’une implantation de
bore & 0.5 keV & une dose de 1.10%at.cm?dans un bore & 2.5 keV & une dose de 3x10™at.cm™ dans un
substrat amorphisé par une implantation de Ge a substrat amorphisé par une implantation de Ge a
30 keV a une dose de 1.10%at.cm™. 20 keV & une dose de 1.10%at.cm™.

Les Figure 61 et Figure 62 montrent les meilleurs résultats obtenus par les simulations en
termes de profondeurs de jonction comparés aux résultats SIMS. Les profils de bore obtenus
apres recuit sont en bon accord avec les profils SIMS. Ce résultat montre que les effets des
défauts étendus sur la diffusion du bore lors d’un procédé générant une zone amorphisée sont
bien pris en compte sans ajustement supplémentaire.

I11.3  Conclusion
La diversité des expériences simulées en termes de conditions d’implantation et de recuit,
nous permet de généraliser nos résultats aux différents procédés de fabrication. Nous pouvons
donc utiliser les simulations comme outil d’investigation pour étudiés les phénomenes

observés expérimentalement lors de la fabrication de jonctions ultrafines par des méthodes
avancées.

IV  REcuUIT FLASH

Une des solutions envisagées pour atteindre les spécifications de I’I'TRS sur les jonctions S/D
consiste a diminuer les bilans thermiques associés au procédé de recuit d’activation ne cessent
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de diminuer. Sachant qu’une diminution de température conduit & une diminution de la
solubilité limite du dopant sans s’affranchir complétement des mécanismes de diffusion
assistée par interstitiels, il est nécessaire d’utiliser des températures élevées tout en réduisant
le temps du recuit. C’est pourquoi les rampes de montée en température doivent aussi étre
rapides. Actuellement, la formation des zones source/drain (S/D), des extensions S/D (LDD)
et I’activation électrique de la grille en polysilicium des transistors CMOS sont réalisées par
implantation ionique suivie d’un recuit rapide a haute température (RTP : Rapid Thermal
Process). Néanmoins, I’association de ces deux techniques semble atteindre ses limites pour
les prochains nceuds technologiques [18]. A la maniére du dopage par plasma développé pour
améliorer les performances des implanteurs ioniques standards, de nouveaux types de recuit
ont été mis au point pour remplacer les équipements RTP actuels. C’est dans cette optique que
les recuits flash ont été déeveloppés.

Les recuits millisecondes (flash ou laser) assurent de tres bons niveaux d’activation avec une
tres faible diffusion, mais doivent néanmoins étre associés a des recuits RTA conventionnels
afin de favoriser la dissolution complete des défauts étendus [19] apres le procédé de
fabrication et d’éviter que les profils de concentration de dopants ainsi générés soient trop
abrupts, ce qui peut engendrer des courants de fuite inacceptables [20]. Toutefois les raisons
derriere ces phénomenes observés restent inconnues. Par exemple, il a été proposé par
Camillo-Castillo et al. [21], que les rampes élevees de température en montée et en descente
(proche de 10°°C/s) peuvent altérer les mécanismes d’évolution des défauts par rapport aux
recuits classiques. Ces auteurs ont mesuré une énergie d’activation de la dissolution des
défauts différente de celle relative aux recuits standards soulignant I’aspect "hors-équilibre™
de ces procédés.

Nous avons donc décidé d’utiliser les modeles de simulation physique disponibles dans
Sentaurus Process afin d’identifier les mécanismes gouvernant I’évolution de ces défauts au
cours de recuits flash, et de comprendre les effets des rampes ultra-rapides de montée en
température. En particulier, grace a ce logiciel, les données simulées sont accessibles a tout
moment du procédé, ce qui n’est pas le cas expérimentalement.

Le but de ce travail est d’identifier dans la mesure du possible les mécanismes qui gouvernent
I’évolution de ces défauts et, par ailleurs, venir alimenter la base de données nécessaire a
I’optimisation des simulateurs de procédés. Dans un premier temps, nous étudions I’évolution
des défauts étendus au cours de recuit milliseconde Flash. Les résultats expérimentaux seront
appuyeés par des simulations prédictives afin de mettre en évidence 1’effet de la rampe ultra
rapide de montée et de descente en température sur la cinétique des défauts étendus. Ensuite,
nous nous focalisons sur I’impact des conditions d’implantation sur la dissolution de ces
défauts au court de tel recuit.

IV.1 Défauts étendus

IV.1.1 Détails experimentaux
Pour cette étude, nous avons utilisé des plaques de silicium d’orientation (100) de type n et de

faible résistivité (10-20 Q/cm). Toutes les plaques ont été preamorphisées par implantation
ionique avec une dose de 1x10"°cm™ d’ions "“Ge* & plusieurs énergies 2, 15 et 30keV. Les
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recuits Flash ont eté effectués a I’aide du systéeme Mattson Millios fRTP™ sous flux d’azote.
D’une température intermédiaire Ti de 700°C (rampe de monté en température de ~150°C/sec),
les plaques ont été exposées a un flash d’une température Tp de 1275°C, 1300°C ou 1325°C (les
rampes de monté et de descente en température de Ti-Tp est de ~ 10°°C/sec). Pour comparaison,
certaines plaquettes de silicium ont subi dans un premier temps, un recuit de pré-stabilisation de
650°C pour 5s, pour la SPER, suivie par le recuit RTA, réalisé par la société Mattson sur un
appareillage Mattson 3000 plus RTP, sous flux d’azote, équipé d’un contrdleur de température et
d’un systéme de rotation de la plaque, de 30s a des températures entre 750°C et 950°C. L’ analyse
de la nature, de la densité et de la taille des agglomérats formés dans les structures a été
effectué par MET au CEMES sur un microscope JEOL 2010HC.

IV.1.2 Analyse

Pour mener cette analyse, la Microscopie Electronique en Transmission (MET) est I’outil de
caractérisation structurale le plus adapté. En effet, elle permet d’identifier les différents types
de défauts en présence, de déterminer leur position par rapport & la surface, et surtout,
d’examiner leurs cinétiques de croissance par la mesure de I’évolution de leur densité et de
leur distribution en taille au cours du recuit.

Afin de décrire I’évolution complete des défauts étendus au cours de recuits flash et de
déterminer un éventuel effet de la température sur I’évolution des défauts, le recuit flash a été
confronté au recuit RTA et ’ensemble des résultats est présentée sur la Figure 63. La
profondeur de la couche amorphe mesurée expérimentalement est d’environ 50 nm.

RTA 75Q0°C * . . . .. _JRTAB850°C & B RTA 950°C

Flash 1325%C

Figure 63 : Images par MET d’échantillons implantés a 30 keV pour une dose de 1x10™at.cm™ aprés
recuit a différents bilans thermiques : flash 1275°C 1300°C, 1325°C, RTA 750°C, 850°C, 950°C 30 sec.

Pour les recuits RTA, les défauts étendus suivent 1’évolution attendue : les petits agglomérats,
les défauts {311} puis les boucles de dislocations suivent un mécanisme de maturation
d’Ostwald. A 750°C, aprés 30 secondes de recuit, seuls de petits défauts {311} sont visibles
en grand nombre (Figure 63.a). A 850°C, les boucles de dislocations sont déja apparues aprés
30 secondes de recuit, et cohabitent avec les défauts {311} largement majoritaires et
vraisemblablement en cours de transformation (Figure 63.b). A 950°C, seules des boucles de
dislocation (majoritairement des boucles fautées) ‘‘survivent’” (Figure 63.c). Ainsi,
I’évolution thermique des défauts étendus, exposée sur la Figure 63, montre que les défauts
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étendus grandissent en taille et diminuent en densité avec la température de recuit, en
particulier les défauts {311} grandissent puis se transforment en boucles de dislocation et leur
densité diminue brutalement jusqu’a leur disparation.

Pour les recuits flash, la gamme de températures utilisée ne permet pas de suivre avec
précision I’évolution des défauts décrite ci-dessus. Toutefois, des ressemblances existent
entres les deux types de recuit. D’abord, les défauts étendus observés au court des recuits
flash (Figure 63.d-f), majoritairement des boucles de dislocation (fautées et parfaites) a
1275°C, grandissent en taille et diminuent en densité lorsque I’on augmente la température du
recuit flash et les boucles parfaites finissent par disparaitre a 1325°C, en accord avec le
mécanisme de maturation d’Ostwald. Si I’on compare maintenant les populations de défauts
observées a 950°C (RTA) et a 1275°C (flash), on constate que les défauts observés dans les
deux types de recuit ont une taille moyenne équivalente, cependant le recuit RTA présente
une densité de défauts largement inferieure au recuit flash. On en déduit que le recuit RTA est
plus efficace quant & la guérison des défauts. Une température plus importante (1325°C)
permet de réduire la densité des défauts a des valeurs proches de celles trouvées a 950°C mais
la taille des défauts reste largement supérieure dans le cas du recuit flash (i.e. plus d’atomes
de Si piégés dans les défauts apres un recuit flash). A la suite de cette analyse, nous pouvons
conclure gue la cinétique de dissolution des défauts est ralentie dans le recuit flash par rapport
au recuit RTA.

La compréhension du mécanisme responsable de cette différence peut étre acquise si 1’on
considere que I’évolution des défauts étendus est le résultat de plusieurs mécanismes
concomitants, activés thermiquement. C’est le cas de la diffusion des auto-interstitiels libres
qui composent les defauts, la capture des auto-interstitiels par les défauts, qui dépend de la
sursaturation (C,/C,"), I’émission des auto-interstitiels par les défauts qui dépend de I’énergie
de formation de ces défauts, et la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation
qui est associée a une barriere d’énergie. Nous allons nous servir du modele "ClusterModel"
relatif & I’évolution des agglomérats pour établir si les énergies d’activation de ces différents
mécanismes sont modifiées lors d’un recuit flash, comme proposé par certains auteurs ou,
dans le cas contraire, si les résultats observés sont la simple conséquence de la combinaison
de ces différents mecanismes "“inchangés” mais dont la cinétique évolue de facon différente
selon les valeurs respectives de leurs énergies d’activation.

1V.1.3 Simulation et discussion

Afin de faciliter I’interprétation des simulations, et de favoriser la compréhension physique
plutdt que la reproduction d’expériences, nous avons utilisé le modéle calibré des amas tout
en gardant les mémes parameétres d’entrée que les simulations précédentes y compris les
parametres thermiquement activés. Nous avons donc repris en guise de référence pour les
recuits RTA, nos résultats de simulations a 800°C de I’évolution temporelle, de la densité et
du nombre total d’atomes de Si (Nb) contenus dans les défauts {311} et les boucles de
dislocation (rapportée par Boninelli et al. [9]). Ces résultats sont reportés sur la Figure 64.a.
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Figure 64 : Comparaison entre les résultats de simulations (trait continu) et les résultats expérimentaux
(carrés). (a) RTA : densité des défauts {311} et des boucles et nombre d’interstitiels pris dans les défauts
{311} et dans les boucles et (b) densité des défauts au cours des recuits flash.

Seuls la température et le temps de recuit ont été modifiés pour simuler les résultats obtenus
par recuit flash.

Pour les recuits flash, les valeurs expérimentales (symboles remplis) de la densité des défauts
sont comparées aux valeurs simulées (symboles vides) sur la Figure 64.b. Les importantes
barres d’erreur de mesure sont dues a la quantité limitée d’images analysées par rapport au
recuit RTA (Figure 64.a). Les valeurs calculées sont en bon accord avec les valeurs
expérimentales et le modéle prédit parfaitement la diminution observée de la densité des
boucles de dislocation avec I’augmentation de la température maximale du recuit Flash. Ces
résultats suggerent que les rampes de monté et de descente en tempeérature au cours du recuit
flash, n’altérent pas les mecanismes de base gouvernant I’évolution des defauts. Ainsi,
I’évolution puis la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation suit le méme
mécanisme quelles que soient les conditions de recuit (RTA ou Flash).

Les simulations montrent donc que les mécanismes sont exactement les mémes avec les deux
types de recuit. Il n’y a de différences que sur la cinétique de croissance et d’évolution des
défauts étendus (plus la température est faible plus le processus est lent) notamment la
transformation des défauts {311} en boucles de dislocation qui devient plus efficace par
rapport aux autres mécanismes (transformation SMICs/{311}, capture et émission des
interstitiels par les défauts {311} ...) au cours du recuit flash.
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La Figure 65 met en évidence le poids de I’énergie de formation de la transformation des
défauts {311} en boucles de dislocation (parametre ksi1.>pL) par rapport aux autres
mécanismes particulierement la croissance des défauts {311} qui dépend entre autres des
paramétres k', k', et du produit D,C,". Ainsi, en augmentant la température, cette
transformation intervient plutét par rapport au recuit RTA. Au méme moment les défauts
{311} sont toujours petits et n’ont pas encore perdu beaucoup d’interstitiels et dés lors que les
boucles de dislocations sont formées le systeme devient quasi-conservatif (les boucles de
dislocation sont trés stables). Ainsi, on trouve dans le cas du recuit flash un plus grand
nombre d’interstitiels que dans le recuit RTA.

Dans la deuxieme partie de cette étude nous nous sommes intéressés a 1’effet de la diminution
de I’énergie d’amorphisation sur 1’évolution des défauts lors d’un recuit flash. L’intérét de la
diminution de I’énergie d’implantation réside dans la possibilité de rapprocher les défauts de
la surface, ce qui a pour conséquence d’accélérer la dissolution des défauts et réduire par
1’occasion les courants de fuite [22].

Nous avons étudié par MET I’effet des conditions d’implantation sur I’évolution thermique
des défauts au cours d’un recuit flash. Pour ce faire, des substrats de silicium ont été
préamorphisés au Ge* a 30, 15 et 2 keV pour une dose de 1x10™at.cm™, puis recuits & 1300°C
sous No.

Figure 66 : Images de MET de défauts de fin de parcours apres recuit flash a 1300°C (a) 15keV et (b)
2keV.

Pour une énergie d’implantation de 15 keV, les défauts de fin de parcours sont localisés dans
une bande "fine" a une profondeur d’environ 28nm. L’image MET de la Figure 66.a montre la
présence exclusive de boucles de dislocation comme dans le cas d’implantation a 30keV
(Figure 63.€). En ce qui concerne I’énergie d’implantation de 2 keV les défauts sont localisés
a une profondeur de 5 nm de la surface. L’image MET de la Figure 66.b montre que les
défauts étendus survivent malgré leur proximité de la surface et sont majoritairement des
défauts {311} (taille < 10nm). A partir de ces mesures, nous avons tracé I’évolution spatiale
(en fonction de la profondeur a laquelle les défauts sont situés) du nombre d’atomes contenus
dans les défauts EOR pour chaque énergie d’implantation (Figure 67). Les profondeurs des
trois points expérimentaux (5, 28 et 50 nm) correspondent a la profondeur d’amorphisation
des trois énergies d’implantation étudiées 2, 15 et 30 keV, respectivement. Les résultats
expérimentaux s’accordent a montrer que, pour les implantations 15 ou 30 keV, la population
de défauts est majoritairement composée de boucles de dislocation alors que I’implantation 2
keV a entrainé la formation de défauts {311}. D’autre part la Figure 67 montre que la
population de défauts dans le cas de I’énergie la plus faible, contient un nombre plus faible
d’atomes de Si piégés (~ 4.5x10"%cm™) par rapport aux implantations & plus haute énergie (~
2.5x10"cm pour les implantations & 15 et 30 keV). Afin d’optimiser le processus de controle
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et prédire I’impact électrique des défauts formés, il est important de comprendre I’origine de
la diminution du nombre d’atomes de Si contenus dans les défauts lorsque I’on réduit
I’énergie d’implantation pour des doses identiques.

Deux scenarios sont envisagés. Dans le premier, la proximité de la surface de la région de
défauts étendus peut avoir un role crucial dans la réduction du nombre d’atomes capturés par
ces défauts [23]. A ce propos, I’efficacité de cette surface est quantifiée par sa longueur de
recombinaison, L, qui représente la distance moyenne qu’un interstitiel, en provenance de
I’intérieur du matériau, parcourt en surface avant de trouver un piége et de se recombiner. La
valeur de Lgs a été estimée a moins de 5 nm pour des températures de recuit s’élevant a
1050°C [24]. Alternativement, Camillo-Castrillo suggére [21] que les implantations a faibles
énergies produisent un nombre plus faible d’atomes de recul derriére I’interface a/c que les
implantations a fortes énergies, ce qui donne lieu a moins d’atomes piégés dans les défauts de
fin de parcours.
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Par analogie avec la partie précédente, nous allons utiliser la simulation pour tester ces
différentes approches. Dans un premier temps, nous avons estimé I’impact effectif de Lyt sur
la dissolution des défauts de fin de parcours. Nous avons donc simulé I’évolution des defauts
pour les trois énergies d’implantation, en supposant que le nombre initial (N;) d’atomes de Si
interstitiels en excés derriere I’interface a/c au début du recuit, est indépendant de I’énergie
d’implantation. Nous avons utilisé une valeur de N; = 1.08x10*cm™, tel que déterminé par
I’ajustement du modéle sur la base des résultats expérimentaux obtenus avec une implantation
Ge" 30keV (cf. Figure 64.a et Figure 64.b). Pour la longueur de recombinaison, nous avons
utilisé la valeur de Lgys = 1nm.

Les résultats de ces calculs sont présentés sur la Figure 67 (symboles carrés). lls montrent que
lorsque I’on réduit la profondeur des défauts de fin de parcours de 50 a 28 nm, le nombre
d’interstitiels de Si piégés dans les défauts diminue légerement, ce qui indique que la surface
influe peu sur I’évolution des défauts (la majorité des interstitiels émis par les défauts sont re-
capturés dans la région méme des défauts). Cependant, lorsque la bande de défauts est située a
seulement 5 nm de la surface, les défauts se dissolvent plus rapidement. Ce résultat est en
contradiction avec les résultats expérimentaux et la valeur prédite par le modele du nombre
d’interstitiels piégés dans les défauts (Ng=5.2x10°cm™) est largement inférieure a la limite de
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détection MET. Bien qu’en contradiction avec toutes les études précédentes, un mécanisme de
recombinaison a la surface beaucoup moins efficace (i.e. Ls,s >> 1nm) pourrait en principe
expliquer cet écart. Nous avons donc effectué des simulations supposant des valeurs
‘déraisonnablement” élevées de Lg,+ (Quelques microns). Cependant le Ni correspondant a 2
keV (couche amorphe de 5nm) reste insuffisant pour reproduire la mesure. Visiblement, ces
résultats montrent que ce scénario n’est pas valide et I’effet de la surface seul ne peut
expliquer I’écart observé.

Une autre hypothese pour expliquer I’écart observé a 2keV peut étre que I’exceés initial
d’interstitiels, Ni, présent derriére I’interface a/c, augmente lorsque I’on réduit I’énergie
d’implantation. Ceci est en contradiction avec I’hypothése proposée par Camillo-Castillo et
al. [21]. Nous avons donc utilisé deux simulateurs Monte Carlo (Synopsys / Sentaurus
Process [25] et SRIM [26]) afin d’estimer la valeur de ce paramétre (Ni) pour les trois
énergies d’implantation étudiées, en utilisant les profondeurs des couches amorphes mesurées
par MET. Bien que le nombre total de défauts ponctuels (I ou V) diminue en diminuant
I’énergie d’implantation, comme prévu par Camillo-Castillo et al., le nombre d’atomes de
silicium interstitiels impliqués dans la formation de défauts est égale a l’intégrale de la
différence entre le nombre d’interstitiels et de lacunes crées par I’implantation calculé a partir
de la position de I’interface amorphe-cristal (comme montré dans la Figure 68, cf. lignes en
pointillé). Nous avons trouvé un excés d’interstitiel de 6x10™ interstitiels.cm™ pour 1’énergie
de 2keV, 2.07x10* pour I’énergie de 15keV et 1.56x10™ interstitiels.cm™ pour ’énergie de
30keV. Bien que les résultats dépendent fortement de la profondeur exacte de I’interface a/c,
ces calculs indiquent sans ambiguité que N; augmente lorsque I’on réduit I’énergie
d’implantation de 30 keV a 2 keV.
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Nous avons ensuite normalisé les valeurs de N; relatifs aux énergies 2 et 15keV obtenus avec
les calculs MC en prenant comme référence la valeur de N; = 1.08x10"cm™ tel que déterminé
par I’ajustement du modéle sur la base des résultats expérimentaux obtenus avec une
implantation Ge* 30keV. Les valeurs obtenues sont reportées sur le tableau suivant :
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2keV 15keV 30keV
N; calculé par MC 6x10*cm™ 2.07x10%em™ 1.56x10"cm™
N; ajusté selon I’exp. 30keV - - 1.08x10*cm™
N; normalisé 4x10%cm™ 1.4x10%cm™ -

Les résultats de simulation obtenus avec ces nouvelles valeurs sont présentés sur la Figure 67
(cercles vides) pour Lgys = 1nm. Un meilleur accord est obtenu pour 15 keV en comparaison
avec les données expérimentales (profondeur de couche amorphe = 28nm) par rapport au
calcul avec un N; constant. En outre, I’augmentation de N; estimée par les simulations Monte
Carlo pour I’énergie d’implantation de 2keV est suffisante pour reproduire les résultats
expérimentaux (cf. Figure 67, triangle ouvert).

En raison des grandes incertitudes relatives au calcul de N; par les simulations Monte Carlo,
les valeurs trouvées ici doivent étre considérés comme indicatives. Toutefois, elles sont
certainement cohérentes avec la diminution observée du nombre d’interstitiels de Si piégés
dans les défauts de fin de parcours avec la diminution de I’énergie d’implantation
amorphisante de 30keV jusqu’a 2keV. Celle-ci serait donc le résultat de deux phénomeénes
concomitants: (i) I’augmentation du nombre initial d’interstitiels, Ni, crée par I’étape
d’amorphisation, lorsque I’énergie d’implantation est réduite et (ii) I’efficacité d’annihilation
des interstitiels a la surface de silicium, dont la longueur de recombinaison, L, st de I’ordre
du nanomeétre, méme aux températures élevées utilisées au cours des recuits millisecondes
Flash.

1V.1.4 Conclusion

Nous avons étudié I’évolution thermique des defauts étendus au cours de recuit Flash apres
implantation amorphisante. Les résultats expérimentaux appuyes par des simulations
prédictives, indiquent qu’au cours de la rampe ultra rapide de montée et de descente en
température, les mécanismes fondamentaux qui contrélent la croissance et I’évolution des
défauts étendus sont les mémes avec les deux types de recuit flash et classique. Nous avons
aussi étudié I’effet de la réduction de la distance entre la surface et la région des défauts
étendus sur leur cinétique de dissolution. Nos expériences, soutenues par les simulations,
indiquent que la diminution observée du nombre d’interstitiels piégés dans les défauts de fin
de parcours lorsque I’on réduit I’énergie d’implantation de 30 keV a 2 keV est le résultat de
deux phénomeénes concomitants: (i) I’augmentation du nombre initial d’interstitiels créé par
I’étape d’amorphisation avec la diminution de [I’énergie d’implantation et (ii) la
recombinaison des auto-interstitiels a la surface de silicium.

IV.2 Dopant
Cette section décrit des résultats récents obtenus dans le cadre du projet ATOMICS consacrés
au recuit flash de jonctions ultra-minces.

Les fortes concentrations visées pour les composants micro et nano électroniques peuvent étre
pénalisées par la ségrégation des dopants comme I’arsenic aux interfaces SiO2/Si. Une perte
partielle de la dose implantée est souvent constatée. Il est alors important de savoir si
I’impureté en segrégation est immobile, et si cette perte est irréversible.
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Des échantillons ont été¢ implantés avec du bore et de I’arsenic a 0.5keV avec une dose de
10%™at.cm™?. Les échantillons ont été respectivement soumis & des recuits flash a des
températures de 1275, 1300 et 1325°C, avec des températures intermédiaires de 700°C pour le
bore et 750°C pour I’arsenic. Le profil réel de la température des plaquettes en fonction du
temps a été mesuré, puis utilisé dans les simulations. Cela nous a permis de simuler les
mécanismes transitoires avec une grande précision. Nous nous intéresserons en particulier a la
simulation des profils SIMS et des mesures de résistance carrée. Pour la simulation de
I’implantation ionique, nous avons utilisé le modele "+1". Nous avons gardé inchangé les
parametres ajustés de I’évolution des défauts étendus et de la diffusion et activation des
dopants.

Penchons-nous d’abord sur les profils de bore et d’arsenic obtenus aprés implantation. Ils sont
comparés aux résultats expérimentaux sur la Figure 69. Les profils d’implantation peuvent
étre simulés avec une bonne précision en ajustant les paramétres de la fonction analytique
double-Pearson.
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Figure 69 : Profils apres implantation de bore (a) et d’arsenic (b) simulés et comparés aux profils obtenus
par analyse SIMS, pour une implantation de B, 0.5 keV, 1x10™at.cm™, et d’As 0.5 keV, 1.10"at.cm™.
A propos des profils du bore aprés recuit, il est visible sur la Figure 70 que la profondeur et
I’abrupteté des jonctions formées par implantation directe du bore suivi par un recuit
d’activation flash sont bien reproduites par le modele.
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Figure 70: Résultats obtenus pour un recuit flash a 1275°C (a), 1300°C (b) et 1325°C (c) apres
implantation de bore & 0.5keV avec une dose de 1.10"at.cm™.

Pour I’arsenic, nous constatons que le profil SIMS présente un pic de concentration a la
surface de I’échantillon c'est-a-dire I’interface oxyde native-silicium (SiO/Si) (Figure 71)
située a une profondeur d’environ x=1nm de la surface. L’interface est un site de piégeage de
I’arsenic, accélérant sa diffusion a I’interface [27]. L apparition de ce pic est le résultat d’un
couplage de plusieurs phénomenes, en particulier la ségrégation et la redistribution des
dopants au cours de la SPER ‘Solid Phase Epitaxy Regrowth’. En effet, la couche amorphe
crée par I’implantation d’arsenic est assez profonde pour rendre I’effet de la SPER
significatif. En effet, lors de la recristallisation, une vague d’atomes d’arsenic est poussee vers
la surface [28, 29] di a I’effet ‘chasse-neige’ pendant le mouvement de I’interface a/c. Il en
résulte le déplacement vers la surface du pic du profil observé expérimentalement [30].
Malheureusement, cette étape n’est pas prise en compte dans nos simulations et un modele
pour décrire la SPER est en cours de développement. Le phénomene de ségrégation a
I’interface oxyde-silicium, présent tout au long du recuit est un phénoméne continu. Une
partie des atomes d’arsenic diffuse vers I’interface oxyde-silicium a la recherche de sites
d’énergie minimale [31, 32]. La simulation de ce phénoméne a été calibrée sur d’autres
expeériences.
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Figure 71: Résultats obtenus pour un recuit flash a 1275°C (a), 1300°C (b) et 1325°C (c) apres
implantation d’arsenic & 0.5keV avec une dose de 1.10"at.cm™.

Finalement, la profondeur et 1’abrupteté¢ des jonctions formées par implantation directe de
I’arsenic suivi d’un recuit d’activation flash sont bien reproduites par le modele. Ce résultat a
été obtenu en apportant un ajustement supplémentaire des agglomérats mixtes dopant-défauts.

Seuls les parametres de la réaction As,V +1 < As, ont été modifiés.

Examinons maintenant les résistances par carré. Les valeurs calculées et mesurées sont
indiquées sur la Figure 72. Un bon accord est obtenu entre les simulations et les expériences
pour le bore. En ce qui concerne 1’arsenic, un bon accord est également obtenu, toutefois les
valeurs calculées montrent une plus forte dépendance de la température maximale que celles
mesurees. Ce résultat est probablement du a la solubilité limite de I’arsenic qui augmente
lorsque la température augmente.
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Vv MODELE RELATIF A L’ INTERACTION DU BORE AVEC LES DEFAUTS ETENDUS

Sous certaines conditions de fabrication des jonctions ultras-fines p-n, en particulier de pré-
amorphisation et d’implantation de bore, on assiste a I’apparition d’un pic anormal au niveau
de la queue du profil de concentration, localisé au niveau des défauts EOR [33, 34] juste a
I’arriére de I’ancienne interface a/c. Il est genéralement admis dans la littérature que les
atomes de bore piégés par les défauts EOR dans ce qu’on appelle le "pic de piégeage” sont
immobiles et électriqguement inactifs. Toutefois, les défauts EOR existent sous différents
types: petites amas d’interstitiels (SMICs), les défauts {311} et les boucles de dislocation.
Afin de reproduire et prédire de maniere fiable ce phénomene, il est important de comprendre
parmi ces défauts lesquels sont les plus efficaces a piéger les atomes de bore. Nous avons
donc mis en place une expérience rigoureuse pour éclaircir ces points.

Colombeau et al. [34] ont élaboré un modéle de piégeage du bore. Les auteurs supposent que
la capture des atomes de bore ne dépend que de la densité des SMICs. En raison de la nature
intrinseque du mécanisme de maturation d’Ostwald de I’évolution de défauts, ce modele
prédit donc systématiquement une décroissance de la valeur du pic de piégeage du bore lors
de I’augmentation du budget thermique (la température ou le temps de recuit). Cependant,
certaines données expérimentales [35] montrent que le pic de piégeage du bore peut avoir un
comportement différent, par exemple, son amplitude augmente dés les premiers stades de
recuit. Par conséquent, davantage de données et un modéle amélioré sont nécessaires pour
prédire correctement le profil de diffusion du bore au voisinage de la région des défauts EOR.

Pour étudier le piégeage du bore par les défauts EOR, nous avons utilisé des structures
dédiées dites ‘profils plats’, analysées par une combinaison de mesures SIMS et MET. Dans
ce paragraphe, nous étudions, dans un premier temps, les modifications observées sur les
profils du bore. Nous examinons alors 1’influence que peut avoir le niveau du dopage sur les
défauts EOR. A partir de ces observations, nous essayerons d’expliquer la présence du pic.
Enfin nous détaillons comment ce type d’expérience nous a permis d’élaborer et ensuite
implémenter dans Synopsys un modele de piégeage du bore qui prend en compte I’influence
directe des deux types de défauts : {311} et boucles de dislocation, et cela pour la premiére
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fois. Les résultats montrent clairement que les défauts {311} sont plus efficaces a piéger les
atomes de bore que les boucles de dislocation.

V.1  Etude expérimentale

a- Méthodologie experimentale et présentation des échantillons

La Figure 73 illustre schématiquement 1’approche physique de notre étude. Afin de séparer les
phénomenes liés au gradient de dopage et ceux dus uniquement aux défauts d’implantation,
nous avons utilisé trois plaquettes de type p, orientées (100), deux sont dopées bore et la
derniére est implantée au bore. En effet, pour examiner I’interaction du bore avec les défauts
EOR, I’utilisation de plaquettes dopées simplifie la mise en place de I’expérience du bore et
permet de les décorreller des effets induits par I’implantation de cet atome.

-

% o 0

o — Trapped B peak

E—» 8 0 Figure 73: lllustration schématique de la
22— / 0\ Constant Doping  structure utilisée dans cette expérience et de la
S 0000 physique sous-jacente des conditions initiales
5§ 0 ()o pour étudier le piégeage du bore par les
s © 0, FOR defects défauts EOR.

z 0

Deptﬁ

Il est important de noter que I’analyse des observations expérimentales existantes [36, 37, 38]
suggeére que I’évolution des défauts n’est pas affectée par la présence du bore pour des
concentrations "modérées” de dopage. Par contre elle peut étre fortement modifiée dans les
échantillons dont la concentration de bore avoisine 10'°-10% cm™. La limite inférieur de la
concentration du bore nécessaire a modifier I’évolution des défauts n’est pas "absolue™" et
dépend généralement de la concentration d’interstitiels, et donc, des conditions de
préamorphisation. Dans certains cas, 1’effet peut étre trés prononcé et on n’observe pas
d’amas d’interstitiels du & leur concentration ou taille inférieure a la résolution MET. En effet,
lorsque la concentration de bore est suffisamment élevée, la formation des BICs intervient en
plus de celle des défauts {311} et des boucles de dislocation. La quantité d’interstitiels
présente dans le silicium est donc répartie entre les complexes de bore et les amas
d’interstitiels [39].

L’expérience est basée sur trois échantillons représentés schématiquement dans la Figure 74.

\ wafer | \ wafer Il . Wwaferlll

[$) (&] (&)

5 EORs = Equ 102962 £ Eole

o : (&] 1 (&) 1

0 1_2x10%8cm2 o0 : - : Implant
! ' ; 10'5cm2 @ 500eV
! i
; s ! R R

depth ~ depth ~ depth

Figure 74 : Représentation schématique des trois structures utilisées dans cette étude.

Les deux premiers échantillons sont dopés bore et ont une concentration constante de ~
2.10%%at.cm™ (échantillon 1), et de ~ 1.10%at.cm™ (échantillon 11). Le troisiéme échantillon a
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été implanté au bore & 0.5keV, avec une dose de 1.10™at.cm™ (échantillon III). Les trois
échantillons ont été préamorphisés au Ge a 30keV, a dose de 1.10"at.cm™, créant une couche
amorphe homogéne d’environ 50nm d’épaisseur (confirmé par des mesures en cross section
MET (XTEM) (non représenté)). Des recuits rapides, sous azote, ont été ensuite effectues
pour des températures de 700°C, 800°C et 900°C et des temps de 3s a 1000s. Les temps de
recuit et les températures ont été choisis pour obtenir une répartition finale des défauts {311}
et des boucles de dislocation facile a observer par MET.

V.1.1 Analyse MET

Nous avons commencé notre analyse par le recuit a 300s puisque pour ce temps, différents
types de défauts sont observés pour les trois températures utilisées dans notre expérience. La

Figure 75 rassemble les images obtenues par MET de I’échantillon I (dopage constant
nominal 2.10**cm™) & 700°C (a), 800°C (b) et 900°C (c) aprés 300s.

700°C B 800°C 900°C

Figure 75 : Images par MET de I’échantillon I recuit pendant 300s & différentes températures : a) 700°C,
b) 800°C, c) 900°C.

On constate que la forme et la densité des défauts varient d’un recuit a 1’autre. A 700°C seuls
les défauts {311} sont identifiés puisque leur énergie de formation a 700°C est trés favorable
si on la compare a celle des boucles de dislocation parfaites (PDL) et fautées (FDL). A 800°C
des FDLs et PDLs sont visibles (de forme circulaire ou elliptique) et cohabitent avec les
défauts {311}. A 900°C seules les boucles de dislocation (notamment FDL), plus stables a
haut recuit thermique, sont observées.

Nous avons également comparé la densité des défauts dans les trois échantillons recuits a
700°C. Les images obtenues par MET sont présentees sur la Figure 76.

5

defects

\_

200 nm

Constant B 2*10'8cm-2 Implanted B 10'5%cm2@0.5keV  Constant B 102°cm-2

Figure 76 : Images par MET de a) I’échantillon I, b) I’échantillon III et ¢) I’échantillon II recuits pendant
300sec a 700°C.

On remarque qualitativement que les échantillons | (Figure 76.a) et Il (Figure 76.b)
présentent des densités de défauts équivalentes alors que 1’échantillon II (Figure 76.c) a une
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densité de défauts nettement inférieure. Il faut également noter que les mesures SIMS
extraites de I’échantillon implanté (IIT) montrent que la concentration de bore au voisinage de
la bande de EOR & 700°C est comprise entre 8.10*at.cm™ et 3.10*"at.cm™ pour les temps de
recuit entre 10s et 1000s, un ordre de grandeur inferieur a 1’échantillon I. Ainsi, la distribution
similaire des défauts dans les échantillons I et IIT montre que leur évolution n’est pas affectée
par la présence du bore contrairement a 1’échantillon II.

V.1.2 Analyse SIMS

La Figure 77 présente les profils SIMS de bore obtenus pour 1’échantillon I dopé bore
1.10™at.cm™ et recuit & 700, 800 et 900°C, pour plusieurs périodes. Tous les profils montrent
un pic localisé a 50 nm de la surface. Il est donc positionné au niveau de 1’ancienne interface
al/c ou se situent les défauts de fin de parcours. Ce résultat met en évidence le phénomene du
piégeage du bore par les EOR.
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Figure 77: Profils SIMS de I’échantillon I recuit pendant plusieurs temps a a) 700°C, b) 800°C et ¢) 900°C.

A 700°C, la concentration des atomes de bore piégés dans le pic augmente continuellement au
cours du temps (cf. Figure 77.a). En méme temps, a cette température, les données MET
montrent que seuls les défauts {311} sont visibles en grand nombre et grandissent en taille et
diminuent en densité avec le temps de recuit. Ces résultats indiquent que les défauts {311}
contribuent activement a la formation du pic. A 800°C, la Figure 77.b montre que le pic de
bore augmente initialement avant de diminuer au cours du temps. A 900°C, le pic décroit
systématiquement en fonction du temps (Figure 77.b). Les analyses MET indiquent qu’a
900°C, seules les boucles de dislocation sont visibles et grandissent en taille et leur densité
diminue au cours de recuit, en analogie avec le comportement des défauts {311} a 700°C.
D’autre part, une évolution plus complexe est observée a 800°C, avec les défauts {311} qui
représentent initialement la grande majorité de la population de défauts et qui se transforment
progressivement en boucles de dislocation.
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Pour faciliter I’analyse des variations du pic de bore au cours du temps, un graphique
montrant I’évolution temporelle de la concentration maximale du bore piégé dans le pic est
indiqué sur la Figure 78 pour 700°C (bleu), 800°C (en vert) et 900°C (rouge).
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Figure 78 : variation du maximum du pic au cours
du temps pour le substrat dopé a 2x10%at.cm?
(échantillon I).
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A 900°C, la concentration de pic maximale atteinte au bout de 3s de recuit, reste inférieure a
celle des autres températures, de plus son amplitude décroit au bout de quelques secondes de
recuit. Dans le méme temps, a cette température les boucles de dislocation sont toujours
visibles (Figure 75.c) pour des temps allant jusqu’a quelques centaines de secondes. Cela
indique que la contribution des boucles dans le piégeage du bore est moins prononcée que
celle des défauts {311} et que le pic apparaissant au début du recuit pourrait en fait étre
associée a la présence initiale de défauts {311} qui se transforment entierement en boucles
aprés quelques secondes de recuit a 900°C. Cette hypothese est compatible avec la tendance
observée a 800°C ou la valeur du maximum du pic commence a diminuer a un stade avancé
du recuit. En effet, on peut considérer que la transformation des défauts {311} en boucles a
lieu a des temps de recuit plus longs a 800°C par rapport au recuit a 900°C.

Sur la Figure 79, nous présentons les profils SIMS de 1’échantillon II dopé au bore a
1x10%%at.cm ayant subit un recuit 2 900°C. On peut constater que 1’amplitude du pic de bore
ne cesse d’augmenter au cours du temps de recuit. Ce comportement est ¢galement observé
pour les autres températures de recuit.
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Figure 79 : Profils SIMS de bore de I’échantillon Il & 900 °
C.

Figure 80 : variation du maximum du pic au cours du
temps pour le substrat dopé a 1.10%at.cm™ (échantillon

).

L’évolution temporelle de la concentration maximale du bore contenu dans le pic de
I’échantillon II est indiquée sur la Figure 80 pour différentes températures. En se référant plus
particuliérement a 800 et 900°C I’allure du pic de bore est différente de celle observée dans
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I’échantillon 1. En outre, nous avons montré qu’une faible concentration de défauts est
observée par MET dans 1’échantillon II. Ainsi, il est plus raisonnable de penser que ces pics
sont associés a la formation des BICs, qui favorisée par la forte concentration de bore du
substrat. Il en résulte 1’évolution temporelle du pic qui continue d’augmenter a 800 et 900°C
(Figure 80), puisque les BICs mettent plus de temps a se dissoudre que les défauts {311} et
les boucles de dislocation.
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Les profils SIMS relatifs a I’échantillon III implanté au bore a 0.5keV avec une dose de
1x10™at.cm?, sont présentés sur la Figure 81. Dans ce cas particulier le piégeage du bore et la
diffusion se produisent simultanément. Comme noté plus haut, I’évolution des défauts dans ce
cas n’est pas affectée par la formation des BICs et le méme raisonnement que I’échantillon I
s’applique. On peut constater alors que le pic des profils de bore, formé a la position de la
bande de defauts EOR, croit au début de recuit et commence a décroitre au dela de 100s a
800°C, cette méme tendance a été relevée pour 1’échantillon I a 800°C. Le méme accord entre
les echantillons I et 111 est obtenu a 700°C et 900°C.

Les résultats montrent clairement que les défauts {311} sont plus efficaces que les boucles de
dislocation a piéger les atomes de bore.

V.2  Description du modele

Afin de modéliser le piégeage des atomes de bore par les défauts EOR, certaines hypothéses
simplificatrices ont été posées. D’abord seuls les paires BI neutres (B'1) peuvent étre
capturées et émises par les défauts étendus. Les petits amas d’interstitiels (I, 13, 14) ne
contribuent pas au phénomeéne du piégeage et seuls les défauts {311} ou les boucles de
dislocation peuvent capturer les paires Bl mobiles comme schématisé sur la Figure 82. On
suppose enfin que les paires B'I* piégées sont situées le long du périmétre des défauts.

000® 0% 0
000 C00500 5% Figure 82 : Sites piéges des B'l" (rouge)
000 00°509505, ,
OgO OQOO o OO OOO par les défauts {311} et les boucles de
é?%%’ o Ogo OC?O Ogo %e dislocation, projetés selon les plans
® 00C,0950950% <311> et <111>, respectivemrnt. Pour les
000 09% 095050 , .

Oé)é)o o OO o OO o OO 0O deux types de défauts, le nombre de sites
000 %005,090° piéges est proportionnel au perimétre des

{311}-defect 06)6983 .Ogoé)go ©° oop  défauts selon le plan donné.
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Nous définissons d’abord 1’efficacité d’un défaut étendu a capturer une paire BI comme le
ratio, e , entre le nombre de piéges disponibles le long des bords du défaut et le nombre

ax

efe

total d’atomes interstitiels contenu dans le défaut. " est donnée par la formule suivante:

ect

max _ 2\ Pay “(Lgyy +Way)

Equation 100 B31L —
Wayy - Loy - Py

ou wsy; est la largeur du défaut {311} dans le plan <311> (ws;; = 4 nm [40]]), psux =

5x10™cm est la densité des interstitiels dans un défaut {311}, et par conséquent, VPat gt |a
densité linéaire des interstitiels dans un défaut {311}. Ls3i; est la longueur moyenne des
défauts {311} et peut étre calculée comme suivant:

C311

W11 Par D311
0U Cg11/D31; représente le nombre moyen d’interstitiels piégés dans un défaut {311}.

Equation 101 L, =

max

Pour les boucles de dislocation, la définition de ' est la suivante:

27 - R|_oop : \/d111 _ 2

2
ﬂRLoop ’ dlll RLoop IRV dlll
ou Ryoop est le rayon moyen des boucles de dislocation, donné par:

Equation 102 Agp =

= C
Equation 103 Rioop = \/Z.ﬂ.dmop' S
111 Loop

avec Croop/Dioop est le nombre moyen d’interstitiels piégés dans les boucles de dislocation et
di11 = 1,57x10"cm™ est la densité planaire des atomes dans le plan {111} du silicium.

Nous supposons en outre que les taux de capture dépendent de la diffusivité et de la
concentration des sites libres de piégeage des Bl par les bords des défauts {311} et des
boucles de dislocation, respectivement.

Le taux de capture de Bl par les défauts {311} peut étre exprimé par :

Equation 104 K =471 -D® .Cy, -Cray
ol r& est le rayon de capture, D est la diffusivité des paires B'l*, Cg, est la concentration
de BI*, Cgyyy =™ -C,,, —Cgyy est la concentration de sites libres de piégeage des BI par

B311

les défauts {311}. Le rayon de capture est un parameétre d’ajustement du modele dont la
valeur est proche de la distance interatomique dans le réseau Si (~1A).

Le taux de capture de Bl au niveau du périmetre des boucles peut étre également exprimé par:
Equation 105 Kb =4m-rgy -D® -Cy - Chiog
Une fois de plus, rgg, est un paramétre d’ajustement. Il est proche de la distance inter-

atomique dans le réseau Si. La concentration total de sites de piégeage libre autour des
* . * max
boucles, C,,,, , estobtenu par: Cg ) = gion *Crop — Coioop
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Le taux d’émission des BI capturés par les défauts {311} et les boucles sont simplement
proportionnel au nombre de Bl piégeés:

. . BI BI BI BI
Equation 106 Eair =€ - Caau. Egor =€sp1 - Caol

ol e et eSl, sont les paramétres les plus importants pour ’ajustement du modéle. Puisque

le mécanisme d’émission comporte une barriere de réaction, il est donc exprimé sous forme
de fonction d’Arrhenius.

En conclusion, le modéle a quatre paramétres de calibration : rge,, rsa | e2) et eSl , dont

les valeurs doivent étre déterminées a partir des données expérimentales.

V.3  Simulation

Nous avons ajusté et validé les parameétres du modeéle en simulant les échantillons décrits dans
cette étude a I’aide du logiciel Sentaurus Processus [41]. Dans le modele relatif au amas
d’interstitiels, les défauts {311} et les boucles de dislocation peuvent capturer ou libérer des
auto-interstitiels. Par conséquent, lors de I’implémentation du modele relatif au piégeage de
bore, les paires B'l" libres et les auto-interstitiels interagissent de fagon indépendante avec les
défauts {311} et les boucles de dislocation. Les parametres de calibration utilisés dans les
simulations sont présentés dans le tableau suivant:

Nom du paramétre Valeur
Wa1q 4nm
loat 0.06nm
B311
ey (T) 3.92x10"exp(4.45/kT)

Tableau 7 : les paramétres de calibration relative au modéle de piégeage de bore.

Les résultats des simulations pour les échantillons | et 111 sont reportés respectivement sur les
Figure 83 et Figure 84. Le phénoméne observé dans ces échantillons peut étre associé a la
capture et a I’émission des atomes de bore par les défauts {311} formés dans la région EOR.
L’allure générale est bien reproduite par les simulations pour les trois températures étudiées.
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Figure 83 : Profils de bore de I’échantillon | & a) 700°C et b) 800°C. Les lignes en pointillés représentent
les résultats expérimentaux et les lignes continues représentent les résultats de simulation.
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Figure 84 : Profils de bore de a) I’échantillon | & 900°C et b) I’échantillon III a 800°C. Les lignes en
pointillés représentent les résultats expérimentaux et les lignes continues représentent les résultats de
simulation.

L’évolution temporelle de I’amplitude du maximum du pic pour I’échantillon I est indiquée
dans la Figure 85. On obtient une bonne concordance entre les expériences et les simulations.
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Les données relatives a 1’échantillon III sont présentées sur la Figure 86. La variation du pic
contr6lée par la formation des BICs est reproduite qualitativement (i.e. le pic de piégeage
augmente continuellement avec le temps de recuit, contrairement au cas de faible
concentration de bore). Nous attribuons cette différence a un ajustement insuffisamment
précis des agglomérats mixtes Byln. En outre, avec ou sans modéle du piégeage de bore, les
simulations donnent les mémes résultats, ce qui indique que les pics de bore résultants sont
uniquement dus a la formation de BICs.
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V.4  Conclusion

Nous avons étudi¢ 1’agglomération du bore au niveau de la zone ou 1’on rencontre les défauts
EOR. Nous avons montré, grace a une étude expérimentale rigoureuse, que 1’évolution du pic
de bore est controlée par 1’évolution des défauts {311} et que la contribution des boucles de
dislocation a capturer les atomes de bore est moins prononcée.

Un modéle analytique basé sur de simples hypothéses physiques pour décrire le phénomeéne
du piégeage du bore au niveau des défauts {311} et des boucles de dislocation a été élaboré
en tenant compte de la géométrie des défauts EOR. Les especes piégées sont représentées par
des paires neutres Bl qui peuvent étre capturées par les deux types de défauts étendus (défauts
{311} et boucles de dislocation). Apres ajustement, le modéle reproduit précisément
I’évolution complexe du pic de bore a la fois en fonction du temps de recuit et de la
température. Les simulations confirment que 1’évolution du pic de bore est étroitement liée a
I’évolution des défauts {311}, ce qui suggére donc que le piégeage du bore est associé a la
capture et I’émission de bore par les défauts {311} formés dans la région EOR. Finalement,
pour les faibles concentrations de bore, les simulations montrent que le pic de bore est di au
phénomeéne du piégeage alors que ce sont les BICs qui contrélent le pic pour le substrat le
plus dopé (concentrations élevées de bore).
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CHAPITRE V : DEFAUTS ETENDUS ET DIFFUSION DANS LE SOl :
CARACTERISATION ET MODELISATION DU ROLE DE L’INTERFACE
S1/S10,

| INTRODUCTION

L utilisation des substrats silicium sur isolant (SOI) offre des avantages importants pour la
fabrication des futures générations de dispositifs CMOS [1], tels qu’une réduction des effets
de canal court, un gain en vitesse des circuits et une faible fuite de jonction [2]. Ces substrats
permettent aussi de réduire la quantité d’interstitiels de silicium créée au cours de 1’étape
d’implantation source/drain, par recombinaison a I’interface Si/BOX. Il en résulte un meilleur
controle de plusieurs effets néfastes, tels que la formation des défauts étendus [3, 4], la
désactivation des dopants [5] et la TED [6].

Nous avons dédié le 4°™ chapitre de cette thése & I’inspection de la relation existante entre les
évolutions thermiques de la TED et des défauts étendus dans le silicium. Cette étude se
poursuivit par I’extension des modeles de simulation dans le silicium, en particulier la relation
entre défauts, diffusion et activation, aux nouveaux matériaux SOIl. Ce matériau se distingue
du silicium par la présence de I’interface Silicium/Oxyde Enterré (Si/BOX). Il est donc
primordial de quantifier d’une facon fiable 1’effet de cette interface afin de pouvoir en tenir
compte dans les simulations.

L’ étude de I’effet de I’interface sur I’évolution des défauts ponctuels générés par implantation
ionique peut étre envisagée selon deux axes: défauts étendus et/ou TED. Cet effet a été
largement éetudié dans la littérature et, a I’exception de quelques articles suggérant que
I’interface n’a pas ou peu d’influence sur la diffusion des dopants [7] ou a un effet de
réflexion par miroir pour les interstitiels, la grande majorité des articles de la littérature
montrent qu’elle agit comme un piége fort pour les interstitiels [3, 4, 5, 6, 8, 9, 10]. Plusieurs
phénomenes physiques ont été mis en jeu dans ces études donnant une preuve plus ou moins
directe de la recombinaison des interstitiels a I’interface Si/BOX. Dans certains cas, une
estimation quantitative de la longueur de recombinaison des interstitiels a I’interface, Lint, a
également été proposée. Ogura et al. [11] ont étudié I’effet de I’interface en observant la
ségrégation des dopants a I’interface Si-SiO2 par les mesures SIMS. Cette technique
d’analyse pose quelques difficultés dans ce type d’étude a cause des effets de matrice lors du
changement de matériau a I’interface Si/SiO2. De plus, le résultat obtenu dépend aussi
fortement de la méthode de fabrication du SOI. La désactivation du bore en raison des atomes
de silicium interstitiels émis par les défauts de fin de parcours [5, 10] a aussi éte utilisée pour
quantifier I’effet de [I’interface. Ceci requiert I’utilisation concomitante de mesures
structurelles et électriques (TEM, SIMS, effet Hall), et plusieurs hypothéses fortes pour leur
modélisation quantitative.

Les études de diffusion des dopants, en particulier lorsqu’elles sont basées sur le dopage in-
situ bore de couches minces de silicium déposées par CVD, fournissent I’estimation la plus
fiable de Lint, car elles reposent uniquement sur des mesures SIMS et sur la modélisation de
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la diffusion des dopants. En effet, elles ont été utilisées dans le passé pour montrer et
quantifier la recombinaison des interstitiels a la surface de silicium (Lsurf) [12, 13, 14, 15].
Cette méthode a été utilisée dans le passé mais principalement, pour étudier I’OED
(Oxydation Enhanced Diffusion) [8], il en résulte des valeurs de Lint (> 1um en-dessus de
800°C) beaucoup plus grandes que les valeurs proposées dans les études fondées sur d’autres
méthodes dans le SOI (Lint <10 nm [5, 9, 10]).

Le but de ce chapitre est d’étudier I’effet de I’interface Si/BOX sur la TED de marqueurs de
bore dans des substrats SOI. Toutefois, la compréhension du phénomeéne de la TED dans les
substrats SOl passe forcement par une description précise de I’évolution thermique des
défauts etendus dans ces substrats. La TED et I’évolution des défauts étendus sont en fait
deux phénomenes concomitants, qui Ss’accompagnent d’une sursaturation en atomes de
Silicium interstitiels. Ainsi, la premiére partie de ce chapitre sera consacrée a I’étude de
I’évolution thermique des défauts étendus dans les substrats SOI. En s’appuyant sur des
mesures quantitatives précises de la sursaturation en interstitiels, la deuxiéme partie fournira
une estimation fiable de la longueur de la recombinaison a cette interface.

1 EFFET DE L’ INTERFACE SI/BOX SUR L’EVOLUTION DES DEFAUTS ETENDUS

Il est communément admis que la densité et la taille des défauts étendus diminuent lorsque
I’on compare les substrats SOI aux substrats silicium [5, 6, 19, 18, 16]. Cependant, différentes
visions ont été avancées pour expliquer le réle de I’interface Si/BOX dans cette réduction. Par
exemple, I’effet de I’interface Si/BOX agissant comme un piége fort pour les interstitiels, a
été confirmé par des analyses expérimentales [6, 18], et réfuté par d’autres [19, 16]. En effet,
la présence de la seconde interface Si/BOX peut altérer la concentration des défauts ponctuels
dans le film de Si non seulement par recombinaison [17, 18] mais aussi en réduisant la
concentration initiale des auto-interstitiels générés par I’implantation ionique [5, 19]. Cet effet
est schématisé sur la Figure 87, la quantité d’interstitiels en excés derriére ’interface a/c
diminue d’une quantité égale & la dose située dans le BOX. Quant a la recombinaison des
auto-interstitiels a 1’interface Si/SiO,, elle est représentée par un flux d’interstitiels de la
région des défauts étendus vers I’interface Si/BOX, en plus du flux vers la surface. On peut
donc s’attendre a une diminution de la quantité d’interstitiels dans les échantillons SOI par
rapport aux échantillons de silicium implantés et recuits dans les mémes conditions.

On trouve peu de données quantitatives fiables dans la littérature mettant en évidence
I’influence de [I’interface Si/BOX sur I’évolution des défauts étendus. En effet, les
conséquences de la recombinaison des interstitiels & I’interface Si/BOX et la perte de dose
implantée (Figure 87) sont souvent combinés [6]. D autre part, les faibles tailles des défauts et
des densités mesurées ne permettent pas [18] d’obtenir des données quantitatives fiables.
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Substrat Si Substrat SOI

@ Quantité d’interstitiels

perdue dans le SOI
it / par rapport au substrat Si
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R |

Concentration d’interstitiels
Concentration d’interstitiels
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interface a/c interface a/c

Figure 87 : lllustration schématique de la quantité d’interstitiels en excés perdue dans ’oxyde enterré. Les
interstitiels en excés de la couche amorphe "'disparaissent’ au cours de la recristallisation.

Dans cette section, nous présentons une expérience mise en place pour étudier I’effet de la
couche d’oxyde enterrée, que I’on trouve dans le SOI, sur la recombinaison des défauts
ponctuels. Nous verrons que cette couche a un effet direct sur la dissolution des défauts EOR.
Nous proposerons ensuite une interprétation des résultats obtenus a I’aide de simulations
continues et atomistiques.

1.1 Expérience mise en place

Afin de voir I’influence de la couche d’oxyde enterrée sur la dissolution des défauts EOR,
trois substrats différents qui, pour la plupart, nous ont été fournis par CEA-LETI, ont été
réalisés avec les mémes conditions de préamorphisation et de recuit. Le premier est une
plaque de silicium massif et nous servira de référence, le deuxiéme est une plaque de SOI
dont la couche enterrée d’oxyde est située a une profondeur de 55nm, et le troisieme est une
plaque SOI dont la couche enterrée d’oxyde est située a une profondeur de 41nm.

55 nm 41 nm

Interface Si/BOX
Interface Si/BOX

Surface
Surface

Defect Band
Defect Band

0 Zaet S zge 7 0 Zgef gj Zoox  Z

Figure 88 : Représentation schématique des structures SOI utilisées, la couche d’oxyde enterrée est située
a 55nm de profondeur pour la premiére structure (a) et 4lnm pour ’autre (b). Les défauts EOR restant a
la méme profondeur, on pourra voir ’influence de I’oxyde sur ces derniers au cours du recuit.

Les trois structures (Si — SOl 55nm — SOI 41nm) ont été implantés conjointement au Ge™ a
13keV avec une dose de 1x10™at.cm?, puis recuits dans un four classique & 700 et 800°C
sous N pendant des temps différents : 30s, 300s et 1000s. Ces conditions d’implantation et de
recuit ont été choisies de maniére a générer des défauts de grosses tailles afin de pouvoir les
caractériser facilement et d’observer leur évolution au fur et a mesure du recuit. La totalité des
échantillons a été caractérisée par MET.

Les conditions de préamorphisation étant une implantation de 1x10™at.cm™ atomes de
germanium a 13keV, les défauts EOR se situeront a une profondeur d’environ 25-30nm
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(d’aprés simulation MC). De cette facon les défauts de fin de parcours sont localiseés plus ou
moins au milieu du film de silicium, ce qui nous permet de nous affranchir de la perte
partielle de la dose implantée dans le BOX (cf. Figure 87). La position relative de la couche
de défauts et de I’interface Si/SiO, dans les deux substrats SOI est représentée dans la Figure
88.

1.2  Résultats et interprétation

Afin de mettre en évidence I’effet de I’interface Si/BOX sur I’évolution des défauts ponctuels,
nous avons entrepris une analyse comparative du comportement évolutif des défauts {311} et
des boucles de dislocations dans les deux types de substrat Si et SOI. Un exemple de résultats
de nos analyses MET est illustré sur la Figure 89. Nous y présentons le silicium (Figure 89.a)
et le SOI 41nm (Figure 89.b). Ainsi pour un méme recuit il y a moins de défauts dans le SOI
que dans le silicium, autrement dit on observe qualitativement un effet de I’interface Si/BOX
sur I’évolution des défauts étendus a efficacité de surface identique. Cet effet a été vérifié
pour toutes les températures et temps de recuits étudiés dont les résultats MET ne sont pas
montrés.

SOl 41 nm—B800°C, 300s

)
200 nm

Figure 89 : Image de MET montrant (a) les défauts de fin de parcours dans le silicium et (b) et dans le SOI
41nm.

L’ensemble des résultats des mesures est regroupé dans les trois graphes des Figure 90 et
Figure 91.
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Figure 90 : Evolutions temporelles de la densité des défauts de fin de parcours au cours d’un recuit a
700°C et 800°C sous azote d’une implantation de Ge* & 13keV pour une dose de 1x10*at.cm™
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Figure 91 : Evolution temporelle du nombre total d’atomes contenus dans les différents types de défauts
(Nb) pendant un recuit & 700°C et 800°C aprés une implantation Ge+ / 13 keV / 1x10™at.cm™. (a):
silicium, (b), SOI 55nm et (c) SOl 41nm

Si I’on regarde tout d’abord I’évolution des défauts étendus dans le silicium, on observe que
nos resultats réaffirment leurs caractéristiques générales décrites dans le chapitre I1l1. A
700°C, apres 300s de recuit, seuls de petits défauts {311} sont présents en grand nombre, les
boucles de dislocation apparaissent aprés 1000s de recuit et cohabitent avec les défauts {311}
largement majoritaires. A 800°C, les boucles de dislocations sont déja apparues aprés 30s de
recuit, et cohabitent avec les défauts {311} et vraisemblablement en cours de transformation.
L’évolution temporelle de la quantité d’auto-interstitiels (Np) contenus dans les différents
types de défauts au cours du recuit est représentée sur la Figure 91.a. On constate, pour les
deux températures de recuit considérées, une perte de dose d’atomes pris dans les défauts
{311}. En revanche, une fois les boucles formées, la population de défauts perd beaucoup
moins d’atomes de Si. Dans ces conditions, les atomes perdus par les défauts {311} sont
capturés par les boucles de dislocation énergétiqguement plus stables et le systeme global suit
alors un mécanisme de maturation d’Ostwald quasi conservatif. Cependant, 1’évolution du N,
dont la valeur augmente de 30s a 300s laissent supposer que des erreurs de mesure ont pu étre
commises en début du recuit, les défauts étant tres petits et peu nombreux.

Si I’on s’intéresse maintenant aux résultats quantitatifs relatifs aux substrats SOI 55nm et
41nm, on observe que le méme comportement des defauts étendus dans le silicium massif est
reproduit dans les substrats SOI, en particulier la formation accélérée des boucles de
dislocation et leur grande stabilité par rapport aux défauts {311} pour les budgets thermiques
élevées. En revanche, les valeurs de densité des EOR dans le SOI sont plus faibles que dans le
silicium. En effet, les défauts {311} disparaissent au dela de 30s de recuit a 800°C dans le
substrat SOI 51nm (Figure 90.b) et seules les boucles de dislocation survivent dans le substrat
SOl 41nm a 800°C (Figure 90.c). Ainsi, une meilleure dissolution des défauts étendus est
obtenue dans les substrats SOI.

Pour vérifier cette hypothese, regardons maintenant I’évolution de Np, nombre d’interstitiels
piéges dans les défauts étendus (Figure 91). La diminution de Ny pour les deux types de
défauts montre que ces défauts évoluent suivant un mécanisme de croissance de type
maturation d’Ostwald non conservatif au cours duquel les défauts échangent leurs atomes de
Si en présence d’un piége qui est la I’interface Si/BOX. Dans ces conditions, le nombre
d’interstitiels échangés entre les défauts n’est pas suffisamment élevé pour permettre de
maintenir "le plus possible" un état de quasi-équilibre dans la matrice et les défauts finissent
par se dissoudre. Ainsi, la réduction observée entre les deux types de substrats en termes de
valeurs absolues de taille, de densité et de Ny est le résultat de la contribution de deux piéges
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forts pour les interstitiels dans le SOI qui sont la surface et I’interface Si/BOX. Ainsi, le
réservoir d’interstitiels présent dans substrat SOI se vide plus vite que celui présent dans le
silicium. L’évolution thermique des défauts {311} et des boucles de dislocation en phase de
croissance n’est donc pas sensible a un changement de nature du substrat et ces défauts
évoluent selon les mémes mécanismes dans les deux types de substrats.

Nous avons tracé sur la Figure 92 la variation de Ny, nombre total d’atomes de Si interstitiels
pris aussi bien dans les défauts {311} que dans les boucles de dislocation, en fonction du
substrat utilisé pour les différents bilans thermiques. Il apparait que le N, mesuré dans les
substrats SOI est systématiqguement inférieure a celui mesuré dans le silicium. En outre, sa
valeur diminue lorsque I’on passe du substrat SOl 55 nm au SOI 41 nm. Donc, plus I’interface
est proche de la zone des défauts étendus, plus fort sera le flux d’interstitiels vers I’interface
Si/BOX devant les flux d’interstitiels entres les défauts étendus. Il en résulte une dissolution
plus rapide de ces défauts. En effet, a efficacité de surface identique, I’interface Si/BOX agit
comme un piege fort pour les atomes de Si interstitiels échangés dans la bande de defauts.
Leur croissance est ainsi limitée par les flux externes vers I’interface Si/BOX. Or, au cours de
cette croissance, les pertes deviennent aussi importantes que le nombre d’atomes de Si
échangés par les défauts, alors ces défauts se dissolvent rapidement.

Une fois de plus la valeur de N, qui augmente de 30s a 300s laisse supposer que des erreurs
de mesure ont pu étre commises en raison de la petite taille des défauts au début du recuit.
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En conclusion, nous retiendrons que les mécanismes qui gouvernent 1’évolution des défauts
étendus sont les mémes avec les deux types de substrat Si et SOI. En revanche, si la zone des
défauts est proche de I’interface Si/BOX, celle-ci peut entrer en compétition avec le processus
de maturation d’Ostwald des défauts en absorbant des auto-interstitiels, ces deux phénomeénes
tendant conjointement a réduire I’énergie libre du systéme. Ainsi, on va assister a une
dissolution plus rapide des défauts lorsque la distance “interface Si/BOX-défauts" devient
moins importante.

Nous venons de mettre en évidence I’effet de I’interface Si/BOX sur I’évolution des défauts
étendus. L’hypothése de la recombinaison des interstitiels vers la couche d’oxyde enterree
avait déja été avancée dans des travaux récents [6] du méme type, a la différence qu’au lieu de
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changer la profondeur de la couche d’oxyde, c’est la position des EOR par rapport a I’oxyde
qui variait (en changeant les conditions de préamorphisation).

Nous allons utiliser la simulation comme outil d’investigation pour vérifier cette hypothése, et
tenter dans la mesure du possible de quantifier le mécanisme associé.

11.3 Simulations

Nous nous sommes focalisés sur les neuf échantillons recuits a 700°C, pour lesquels les seuls
défauts observés sont les {311} (a I’exception du recuit 700°C 1000s dans le Si massif), ce
qui facilite I’interprétation des résultats. Pour la simulation, nous avons utilisé les modeles
"ClusterModel™ et Frendtech (cf. chapitre I1I). Le calibrage et I’optimisation du simulateur
Frendtech a déja fait I’objet du travail de thése de Younés Lamrani [20], ce modéle physique
nous servira donc de référence.

Les résultats sont reportés sur les Figure 94.a et Figure 94.b, réalisées respectivement avec les
modeles "ClusterModel™ et Frendtech.

Pour les simulations "ClusterModel™”, nous avons pris comme paramétres d’entrée, Ni=
9x10*at.cm™ comme estimé par les calculs MC. La position centrale des défauts EOR est
située a ~ 25 nm de la surface, ce qui est en accord avec les mesures MET. La longueur de
recombinaison en surface ainsi qu’a I’interface Si/SiO; est prise & 1nm [17].

Afin de mettre en évidence I’effet de I’interface Si/BOX sur I’évolution des défauts, nous
avons confronté sur la Figure 94 les résultats de simulation des substrats SOl au substrat Si.
La densité des défauts {311} (D311) et du nombre d’atomes pris dans ces défauts (C311)
simulés reproduit qualitativement la tendance de la mesure. En particulier, les valeurs de
C311 et D311 dans les substrats SOI sont systématiquement inférieures a celles relatives au
silicium. En outre, D311 et C311 diminuent lorsque I’on passe du substrat SOI 55 nm au SOI
41 nm. Ces résultats confirment la véracité de I’hypothese selon laquelle I’interface Si/BOX
est un piege fort pour les atomes de Si interstitiels. Nous avons ensuite tenté de reproduire
quantitativement la mesure en prenant une longueur de recombinaison a I’interface Si/BOX
de 10nm (ligne noir en pointillé cf. Figure 94) au lieu de 1nm (courbe bleue). On constate
cependant que la simulation ne parvient pas a reproduire la mesure avec précision. En effet,
les variations des simulations en fonction de la longueur de recombinaison a I’interface
Si/SiO; sont inférieures a I’incertitude "intrinséque" des mesures TEM.

A partir de cet echec quantitatif, nous avons décidé d’utiliser le modéle Frendtech pour
évaluer I’effet de I’interface Si/BOX sur I’évolution des défauts EOR.

Pour les simulations réalisées avec le modéle Frendtech, nous avons pris les mémes
paramétres d’entrée utilisés avec "ClusterModel”. Dans ce modeéle, N, le nombre de défauts
de taille n est calculé pour un ensemble d’agglomérats de dimensions n allant de 1 & 10000.
La densité de défauts visibles est calculée en additionnant le N, avec 30 <n <10000 pour tenir
en compte le seuil de visibilité en MET des défauts. Les défauts de taille n avec 30 <n <350
sont considérés comme défauts {311}. Pour n> 350, les défauts sont considérés comme étant
des boucles de dislocation. Cela est compatible avec le fait que la formation de boucles,
énergétiqguement plus stables, est plus favorable que celle de défauts {311}, lorsque n> 350.
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Pour prendre en compte I’effet de I’interface Si/BOX dans la simulation de I’évolution des
défauts dans le SOI, le modé¢le Frendtech a été adapté en utilisant 1’approche utilisée par
Fazzini et al. [18]. L’interface Si/BOX est modélisée en utilisant la méme hypothése que pour
la surface. En effet, la recombinaison de surface est simulé en supposant que le flux
d’interstitiels est proportionnel a I’excés de défauts ponctuels (Figure 93.a) et que la
recombinaison des interstitiels a I’interface est fonction des limites diffusionnelles [21,22]. Le
flux des interstitiels vers la surface est ainsi donnée par I’équation suivante:

Equation 107 Jintsurt = D1C1S(Zger )/(Zet + Lsurt )

ol D\C," est la diffusivité des interstitiels, S la sursaturation, ze la position de la bande de
EOR, et Lqf la longueur de recombinaison a la surface. En supposant que I’interface BOX
agit également comme un piege fort pour les interstitiels, mais avec une longueur de
recombinaison différente, Ly, le flux d’interstitiels vers I’oxyde enterré est donc donné par :

Equation 108 JintBox = D1CS(Zger )/(Zgox — Zges + Lint )

0U Zgox est I’épaisseur du film de Si. Une présentation schématique des flux et de la variation
de la concentration des interstitiels dans les structures SOI est reportée dans la Figure 93.b
[18].
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Figure 93 : Evolution de la sursaturation d’atomes de Si interstitiels en équilibre avec une population de
défauts. Les interstitiels de silicium viennent se recombiner trés rapidement en surface (a) dans le cas de
substrat de Si, mais ils diffusent aussi en direction du volume. Sur le schéma (b), on a simplement rajouté
une interface qui joue le méme roéle que la surface pour observer I’évolution de la sursaturation S en
profondeur.

La longueur de recombinaison associée a la surface de Si est prise a 1 nm valeur utilisée pour
reproduire les données expérimentales issues du silicium. En revanche, nous avons fait varier
la longueur de recombinaison a I’interface Si/BOX (Liy) sur une gamme de I’ordre de
quelques nanométres (1 < Ly < 5). Il est important de noter que, a 1’exception du temps et de
la température de recuit, tous les parametres de simulation, y compris ceux qui dépendent de
la température, n’ont pas été modifiés par rapport aux simulations des structures silicium.
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Figure 94 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et du nombre d’atomes pris dans
les défauts {311} (C311) pour un recuit & 700 °C sous N, aprés une implantation Ge*, 13 keV, 1x10"at.cm™
pour le substrat silicium (rouge), substrat SOl 55 nm (bleu) et SOI 41 nm (vert). Comparaison entre les
valeurs expérimentales (symboles) et les valeurs des simulations (trait continu) a) ClusterModel et b)
Frendtech.

De fagcon générale, I’évolution temporelle des défauts {311} est bien reproduite a 700 °C par

le modele Frendtech ce qui confirme les résultats obtenus avec le modéle "ClusterModel".

114 Conclusion

L’évolution thermique des défauts étendus dans les substrats SOl a été étudié dans cette
section. Nous avons analysé des structures SOl composées de différents épaisseurs de film de
Si. Ces derniers, permettent une détection aisée et précise de I’effet de I’interface Si/BOX.
Nous avons montré que la dissolution des défauts devient plus rapide lorsque la distance
"interface Si/BOX-défauts" est moins importante, prouvant ainsi, que I’interface Si/BOX agit
comme un piége fort pour les atomes de Si interstitiels échangés dans la bande de défauts.

Afin d’étudier le mécanisme de recombinaison induit par I’interface et comprendre I’effet de
la variation de la longueur de recombinaison en surface (Lin), la simulation physique est
incontournable. Nous avons utilisé deux modéles "ClusterModel" et Frendtech. Nous avons
introduit I’effet de I’interface dans le modele et montré que cette modification était suffisante
pour reproduire qualitativement la tendance générale observée expérimentalement.
Malheureusement, les variations des simulations en fonction de la longueur de recombinaison
a I’interface Si/SiO; étaient inférieures a 1’incertitude "intrinséque" des mesures TEM pour
une détection précise de Lin; cette étude ce poursuivra donc par une étude expérimentale de la
TED dans les substrats SOI dans le but de quantifier la recombinaison des auto-interstitiels a
I’interface Si/BOX.

111 EvOLUTION DE LA TED DANS LES SUBSTRATS SOI

L’objectif de cette section est de présenter les principaux résultats expérimentaux au sujet de
I’évolution de la TED dans les substrats SOI afin d’évaluer quantitativement 1’impact de
I’interface additionnel Si/BOX sur 1’évolution des interstitiels. Pour la premiere fois, une
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étude rigoureuse basée sur les marqueurs de bore a été menée dans le SOI afin de modéliser
I’effet de cette interface sur 1’évolution des auto-interstitiels.

Afin d’étudier simultanément le comportement de la sursaturation d’interstitiels en équilibre
avec les défauts, nous avons employé des plaquettes de Si, élaborées par CVD, contenant de
fines couches de 10 nm d’épaisseur dopées bore a ~ 1.10'%at.cm™ (Figure 95).

I11.1  Expérience mise en place

Les structures étudiées sont schématisées sur la Figure 95. Nous avons utilisé des substrats de
Si (considéré comme référence) et de SOI (Figure 95.b) composé d’un film de Si superficiel
de 160nm d’épaisseur et d’un oxyde enterré de 200nm d’épaisseur. Pour faciliter
I’interprétation des résultats expérimentaux, nous avons séparé spatialement le "réservoir"
d’atomes de Si interstitiels des zones dopées. Nous avons alors déposé sur les deux types de
substrat une couche de Si d’environ 1um d’épaisseur par CVD et qui contient trois couches
minces (~10nm, "8-layers") légérement dopées bore (~1x10cm™®). Le ‘"réservoir"
d’interstitiels a été introduit dans les deux substrats par une implantation de Si & une énergie
de 40keV avec une dose de 6x10™at.cm™. Tous les échantillons ont été recuits dans un four
classique sous azote & 740°C. Les temps de recuit ont été échelonnés de 1s a 7200s de
maniére a observer la croissance des défauts {311} et I’évolution de la diffusion du bore. La
totalité des échantillons a été caractérisee par SIMS.
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Figure 95 : Représentation schématique des échantillons pour I’étude de la dissolution des défauts {311}
présentant la position moyenne de la couche de défauts par rapport aux différents marqueurs de bore
obtenus par croissance CVD.

Pour la détection des atomes de bore, les analyses SIMS ont été réalisées dans un systeme
CAMECA IMS 6F avec un faisceau d’ions primaires d’ions O*" & basse énergie (1000eV)
[23]. La calibration en profondeur a été effectuée en utilisant un profilométre (Dektak) pour
mesurer le cratere du SIMS.

Pour cette étude, il est tout d’abord nécessaire de connaitre I’évolution temporelle de la
sursaturation moyenne d’interstitiels libres dans la région des défauts. Pour tous les temps de
recuit considérés, les profils de concentration des ‘‘marqueurs’’ de bore ont donc été mesurés
par SIMS. Une méthode de calcul numérique, basée sur le mécanisme de diffusion par paire
B-1 (de type ‘‘kick-out’’ [24, 20]), permet, en reproduisant I’élargissement mesuré dans les
profils de bore aprés le recuit, d’extraire I’accélération de la diffusion du bore par rapport a
I’équilibre, Dg/Dg , sur les intervalles de temps de recuit. La valeur de cette accélération nous
donne alors une mesure directe de la sursaturation moyenne d’interstitiels (Dg/Dg = C//C, =S)
entre deux temps de recuit successif et a la profondeur correspondante a la position du
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““marqueur’’ de bore étudié. On peut ainsi retracer I’évolution temporelle de sursaturation
moyenne d’interstitiels au cours du recuit et a une profondeur préalablement choisie.

I11.2 Résultats et discussion

Les profils de concentration de bore en fonction de la profondeur mesurés par SIMS dans les
substrats Si (témoin) et SOI sont présentés sur la Figure 96. On constate dans le substrat de Si
que les trois marqueurs de bore ont subi un élargissement considérable au cours du recuit. Cet
élargissement est nettement supérieur a celui qu’aurait provoqué une diffusion a I’équilibre
thermodynamique, ce qui prouve que tous les marqueurs de bore ont bien subi de la TED. Ce
résultat est en accord avec la présence d’une bande de défauts dans la région implantée [25],
comme il a éte vérifié par MET. En outre, les trois marqueurs de bore dans le Si montrent le
méme comportement de la diffusion accélérée indépendamment de leur profondeur.

En revanche, une analyse qualitative des profils SIMS dans 1’échantillon SOI indique déja que
non seulement leur diffusion est moins prononcée que dans la référence Si, mais aussi la
diffusion du marqueur du bore a proximité de I’interface Si/BOX est systématiquement moins
prononce que celle des autres. Ces resultats confortent la thése déja évoquée quant aux effets
de I’interface Si/BOX agissant comme un piége fort pour les auto-interstitiels, en accord avec
de précédents travaux [6, 26]. Afin de valider cette hypothése, la sursaturation associée a la
mesure de I’élargissement des profils de bore a été extraite en utilisant la méthodologie de
"fit" décrite précédemment.
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Figure 96 : Profils SIMS des delta-layers de bore mesurés aprés I’implantation de Si* (40keV, 6x10* cm™)
et un recuit a 740°C pendant 1s, 300s et 2700s.

Les marqueurs de bore a proximité de la surface dans les deux échantillons Si et SOI n’ont
pas été considerés dans I’évaluation de la TED, car ils se situent dans la région des défauts (a
0.2 et 0.1um dans les substrats Si et SOI, respectivement). En effet, la diffusion des atomes de
bore contenus dans ces marqueurs peut étre affectée par le voisinage de la surface en plus de
leur interaction "directe” avec le réservoir d’interstitiels ce qui peut conduire a la formation de
BICs. En revanche, compte tenu de la diffusivité élevée des interstitiels de silicium, la
sursaturation d’interstitiels mesuréee a partir des deux marqueurs les plus profonds contenus
dans chaque échantillon reflétera celle existante dans la région de défaut et sa variation en
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fonction de la profondeur dépendra uniquement de la présence éventuelle de pieges dans le
volume dans les couches déposées par CVD.

Nous avons d’abord évalué I’amplitude de la TED relative a chaque marqueur de bore dans le
substrat de Si. Les résultats obtenus sont présentés sur la Figure 97.
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L’évolution de la sursaturation en fonction du temps est en accord avec I’évolution des
défauts étendus induits par I’étape d’implantation et est responsable de I’accélération de la
diffusion [17, 25]. En effet, comme on peut le constater sur la Figure 97, deux régimes
différents sont a distinguer : le premier régime ou on peut voir une stabilisation de la
sursaturation jusqu’a 600s, correspond a I’évolution des défauts {311} suivant la maturation
d’Ostwald. Le deuxiéme régime ou on voit une chute de la sursaturation correspond a la
dissolution des défauts {311}. Plus important encore, les deux marqueurs de bore présentent
le méme comportement de la diffusion accélérée, prouvant ainsi que I’évolution de la
sursaturation est indépendante de la profondeur et que la couche CVD ne contient aucun piége
lié a sa réalisation. Ainsi, en raison de la diffusion élevée des marqueurs de bore et de
I’absence de pieges dans le volume dans cet échantillon, la sursaturation d’interstitiels
mesurée correspond donc a celle présenté dans la région des défauts.

Ces resultats expérimentaux préliminaires ont été vérifiés par simulation. La Figure 97
contient aussi les résultats des simulations du substrat de Si dans les conditions
expérimentales de cette étude. La cinétique de croissance des défauts étendus ainsi que
I’évolution de la sursaturation (i.e. I’accélération de la diffusion) au cours du recuit thermique
sont décrites par le modéle "ClusterModel" : petits amas, défauts {311}, boucles de
dislocation, basé sur le mécanisme de maturation d’Ostwald non-conservatif du a la proximité
de la surface qui joue le role de puit infini pour la recombinaison des interstitiels libres
provenant de la région des défauts (Lsut = 1 nm). La Figure 97 montre qu’on peut
parfaitement prédire I’évolution temporelle de la sursaturation dans le cas du substrat Si sans
ajustements supplémentaires.

Concernant les reésultats expérimentaux relatifs au substrat SOI, la Figure 98 présente
I’évolution de la sursaturation en fonction de la position en profondeur des deux marqueurs de
bore situés a une profondeur de 600 et 2000nm. Chaque courbe correspond a un intervalle de
temps différent. Les points situés a 100 nm représentent la sursaturation présente dans la
région des défauts, telle qu’elle a été mesurée dans le substrat de Si (cf. Figure 97). En effet,
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I’évolution des défauts étendus est identique dans les types de substrats en raison de la grande
distance séparant la région des défauts de I’interface Si/BOX (> 800nm dans le cas du substrat
SOI). La dissolution des défauts dans les deux substrats est donc entierement controlée par la
proximité de la surface (~ 100 nm). Les résultats expérimentaux de la Figure 98 montrent
qu’au cours de toute la gamme des temps de recuit considéres, la sursaturation extraite du
substrat SOI, est non seulement inférieure a celle extraite du substrat de Si mais décroit en se
rapprochant de I’interface Si/BOX, confirmant ainsi que les interstitiels libres provenant de la
région des défauts se recombinent a I’interface enterrée Si/BOX, en accord avec les études
précedentes.

104':
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Figure 98 : Evolution de la TED en fonction de
la profondeur, pour les différents intervalles
de temps de recuit a 740°C apres implantation
; de Si* (40keV, 6x10"° cm?. Mesures
. (symboles), simulation avec Li,; = 1nm (lignes
| en pointillé) et Li,; = 5, 10 et 40nm (linges
1 continues noires).
1

1

]

H
Om
aal
Si/_Sli_O TNt

100s => 300s
IR v 300s =>900s
B T--- & 900s =>2700s
| <« 2700s => 7200s

T
< - - -
1

Supersaturation

10-:

—A——

200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Depth [nm]

Pour simuler la structure SOI, nous avons placé I’oxyde enterré au-dessous de la couche CVD
pour tenir compte de la présence de la nouvelle interface. Ainsi nous avons crée un flux
secondaire d’interstitiels de la région des défauts étendus vers I’interface Si/BOX comme
illustré sur la Figure 93. Nous avons bien évidemment gardé les autres parameétres du
simulateur exactement les mémes que pour les simulations précédentes. Les résultats de
simulation relatifs a la structure SOI sont indiques sur la Figure 98 (lignes en pointillé). Dans
ces simulations, la longueur de recombinaison a I’interface Lin, vaut 1nm (i.e. efficacité de
piégeage identique a celle de la surface). A 1’exception des long temps de recuit, lors de la
phase de dissolution des defauts etendus (couleur rose sur la Figure 98), les résultats de
simulation montrent que la sursaturation diminue continuellement a 1’approche de I’interface
Si/BOX. Ainsi, I’excellent accord entre les simulations et les expériences confirme clairement
que le phénomene observé dans le substrat SOI peut étre modélisé en termes d’une nouvelle
capture d’interstitiels a I’interface Si/BOX.

L’ écart observé entre la simulation et I’expérience pour I’intervalle de temps 2700-7200 est
probablement dd a la difficulté rencontrée a extraire une valeur fiable de la sursaturation en
interstitiels libres pendant les derniers stades de la TED, en raison du faible élargissement du
profile de bore qui devient comparable au bruit du signal SIMS.

Des simulations ont été ensuite effectuées avec plusieurs valeurs de Liy, afin d’évaluer la
capacité de cette approche a fournir une estimation fiable de 1’efficacité¢ de recombinaison.
Les resultats sont présentés sur la Figure 98 pour les intervalles de temps 300-900s et 900-
2700s (lignes continues noires) pour des valeurs Li; de 5, 10 et 40nm, qui correspondent a des
meécanismes de recombinaison progressivement affaiblies. Comme prévu, la sursaturation

179



CHAPITRE V

d’interstitiels simulée dans la région de défauts étendus (située a plus de 1um de ’interface
Si/BOX) est insensible aux variations de Li. En revanche, au voisinage de I’interface
Si/BOX, la sursaturation calculée augmente avec I’augmentation de Lin. On constate qu’a
partir de 10 nm, au moins 1’'un des points expérimentaux n’est pas correctement simulé. Ces
résultats confirment que I’interface Si/BOX agit comme piege fort pour les auto-interstitiels et
donnent une limite supérieure d’environ 5 nm pour la longueur de recombinaison a
I’interface.

Finalement, afin de valider I’ensemble de nos paramétres de simulation, nous avons reproduit
la diffusion des marqueurs de bore dans le substrat SOI. La Figure 99 montre a différents
instants le bon accord entre les profils des marqueurs de bore simulés et mesurés lors du recuit
a740°C.

1013 - T T Ty
] = = SIMS_3s :
= = SIMS_300s
— — SIMS_2700s pre—
s | .
g 2 % Figure 99 : Profils SIMS (pointillé), simulation
21073 3k lignes) d de b idérés d
5107 FS 3 (lignes) des marqueurs de bore considérés dans
5 fe s ’extraction de la TED a partir de I’échantillon
g [ SOl aprés I’implantation de Si* (40keV, 6x10"
1z [ cm™) et un recuit a 740°C.
1015 ad . P A LY LI [T | M
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 05 06 0.7 0.8 0.9

Depth [um]

Dans ces simulations, seule la longueur de recombinaison a ’interface, Lin, qui vaut 1nm a
été introduite par rapport aux simulations effectuées dans le silicium massif.

111.3 Conclusion

Nous avons mené une étude précise de la TED du bore dans le cas de substrats de Si et SOI
utilisant des marqueurs de bore aprés une implantation non-amorphisante. Les données
obtenues a partir des expériences confirment clairement que I’interface Si/BOX est un piége
efficace pour les atomes interstitiels diffusant de la région des défauts. Sur la base de ces
expériences, le modeéle existant de la TED dans le silicium a été modifié pour inclure un
centre de recombinaison additionnel a I’oxyde enterré. Les résultats de simulation donnent
une limite supérieure de ~ 5 nm pour la longueur de recombinaison a I’interface.
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CHAPITRE VI : DEFAUTS ETENDUS ET DIFFUSION DANS LES
ALLIAGES SIGE : CARACTERISATION ET MODELISATION DU ROLE
DE LA COMPOSITION CHIMIQUE ET DE LA CONTRAINTE

Les travaux présentés dans ce chapitre portent sur 1’étude de 1’effet de la teneur en germanium
et des contraintes sur les évolutions des défauts étendus et de la diffusion accélérée du bore
dans les alliages SiGe au cours d’un recuit thermique.

| INTRODUCTION

Les modéles relatifs a la formation et 1’évolution des défauts étendus dans le silicium sont a
présent bien compris, cependant, leur validité doit étre étendue au cas des alliages SiGe. Nous
allons examiner la cinétique de cette évolution thermique a I’aide des études expérimentales
menées au LAAS par F. Cristiano et P.F. Fazzini, et d’analyses par simulation des défauts
étendus formés dans les couches relaxées et contraintes de Si et de SiGe. Les résultats
expérimentaux les plus significatifs sont présentés car ils ont permis a la fois d’améliorer
notre compréhension du comportement des défauts dans les alliages SiGe et de répondre a
certaines interrogations quant au développement de modéles de simulation fiables et
prédictifs.

De nombreuses études expérimentales ont été menées afin d’évaluer la formation des défauts
dans le Silicium alors que la formation de défauts étendus dans le Ge a souvent été étudiée
suite & une implantation d’ions He" ou d’électrons [1, 2]. Par ailleurs, différents modéles pour
décrire 1’évolution des défauts {311} dans le Si et le Ge ont été élaborés [3, 4, 5, 6].
Cependant, peu de travaux expérimentaux portant sur I’évolution des agglomérats dans les
alliages SiGe existent dans la littérature.

Dans un de ces travaux [7], des mesures HR-XTEM ont été utilisees pour examiner 1’effet des
contraintes et de la teneur en Ge sur I'évolution des défauts dans des alliages Si;xGex réalisés
par épitaxie par jet moléculaire (MBE ou "Molecular Beam Epitaxy") et contraints en
compression (empilement Si/SiGe/Si). Les structures étudiées présentaient des teneurs en Ge
de 0.08, 0.13 et 0.22 et des épaisseurs de 40, 35 et 4.5nm respectivement. Suite a une
irradiation avec des électrons, des défauts {311} et des boucles de dislocation fautées ont été
observes dans les échantillons & faible concentration de Ge. Les défauts {311} n’étaient plus
visibles apres environ 40 minutes d’irradiation dans I'hétérostructure Si.9,Geg s €t apres 10
minutes dans I’hétérostructure Sigg7Geo.13. Pour une fraction de Ge égale a 0.22, les défauts
{311} n’ont pas du tout été observés, mais seules les boucles de dislocation étaient visibles.
Les auteurs ont justifié leurs résultats par lI'augmentation de la contrainte biaxiale associée a
I’augmentation de la fraction de Ge, ce qui modifie la diffusivité et la cinétique de
recombinaison des défauts ponctuels. En revanche, les auteurs ont exclu les effets de la
composition (longueur de liaison, angle de liaison, énergie de liaison, etc...).

Cependant, un effet similaire a été récemment montré dans le cas de défauts étendus formés
par implantation ionique dans des couches relaxées (i.e. non contraintes) de SiGe [8, 9]. Les
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données expérimentales exposées dans ces publications montrent que la concentration de Ge
dans la couche de SiGe affecte non seulement la densité des défauts {311} et des boucles de
dislocation, mais aussi la maturation de ces deux types de défauts. Plus en général, la stabilité
des défauts diminue avec la teneur en Ge en raison de la dissolution plus rapide de ces
défauts.

Comme nous pouvons le voir dans ces deux exemples, I’ensemble des résultats étudiés doit
étre examiné avec une tres grande précaution car des incohérences peuvent étre mises en
évidence. En outre, en absence de consensus, ces resultats ne peuvent pas étre utilisés comme
base de données pour le développement de modeles d’évolution des défauts.

En paralléle, en présence d’une forte concentration en interstitiels, la prédiction de I'effet de la
composition et des contraintes sur I'évolution temporelle des profils de dopant devient elle
aussi plus compliquée. Lorsque 1’on applique une contrainte en tension dans le Si, la TED est
diminuée mais persiste dans le temps car la contrainte produite par la formation des défauts
{311} est plus importante que celle des SMICs (de taille inférieure). En outre, la relaxation de
la contrainte associée aux amas de taille élevée requiére plus de temps [10] et augmente ainsi
la durée de la TED. La tendance est inversée pour les agglomérats de taille supérieure
(boucles de dislocation) qui engendrent une contrainte légérement inférieure a celle des
défauts {311}. Compte tenu de la différence relative entre les contraintes induites,
Trzynadlowski et al. prédisent que la taille critique des défauts a partir de laquelle la
transformation {311}/boucles se produit devient plus (moins) importante sous contrainte en
tension (compression) [11].

Il est donc essentiel de dissocier les effets des différents mécanismes qui contribuent a la
modification de 1’évolution des défauts dans les alliages SiGe, en particulier celui lié a la
composition chimique (teneur en Ge) et celui associé a la contrainte. Ainsi, pour étudier ces
deux effets séparément, une étude paralléle doit &tre menée sur les alliages SiGe ayant la
méme composition chimique et des niveaux de contrainte différents. En outre, il serait utile
d'étudier I'évolution des défauts a différentes températures car les mécanismes intervenant
dans la maturation d’Ostwald sont dans la plupart des cas thermiquement activés. En effet,
I'analyse de plusieurs recuits isothermes peut fournir des informations supplémentaires sur les
énergies de formation des amas d’interstitiels et sur leur cinétique dans le silicium et dans le
SiGe contraint et relaxé.

Pour ces raisons, un ensemble approprié de tests a été concgu, réalisé et analysé dans le cadre
du projet ATOMICS pour obtenir les données expérimentales nécessaires au développement
de modeles fiables pour 1’évolution des défauts dans les alliages SiGe.

1 DESCRIPTIF DES ECHANTILLONS ETUDIES

Des structures dédiées ont été utilisées afin d’analyser de maniere rigoureuse 1’évolution des
défauts étendus et de la TED dans les alliages SiGe. Pour étudier indépendamment les effets
de la teneur en Ge et de la contrainte, nous nous sommes orientés vers la fabrication, par
STMicroelectronics, de quatre types de structure suivant les schémas de principe présentés sur
la Figure 100.
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Un réservoir localisé d’auto-interstitiels est introduit par implantation ionique réalisée au
CEA-Leti. Les défauts étendus se forment et évoluent au cours d’une série de recuits réalisés
par MATTSON. Un travail préalable de simulation (SRIM [12] et LUPIN [13]) a été entrepris
afin de déduire les conditions expérimentales favorables aux analyses par MET et aux
mesures de la TED : présence de défauts étendus dans la région ciblée et une sursaturation en
auto-interstitiels suffisamment élevée pour la formation des défauts étendus.

Bulk Silicon Relaxed SiGe Strained SiGe Strained Silicon

|

Implant damage

Si

Si

Figure 100 : Représentation schématique des structures d’étude utilisées pour I’évolution des défauts
étendus dans les alliages SiGe relaxés et contraints. L’échantillon silicium nous servira de structure de
référence pour nos investigations. t, et t, représentent les épaisseurs des couches déposées (cf. Tableau 8).
La premiére série d’échantillons (Figure 100.b) utilisée pour étudier 1’effet de la composition
chimique correspond & un empilement de deux couches de SiGe réalisé sur un substrat de
silicium. Une technique standard de LPCVD a été utilisée pour fabriquer les couches de SiGe
relaxées déposées sur un substrat de silicium. D’abord, une couche de Siy.,Gey a composition
graduelle de Ge (0 <y < X) est épitaxiée sur un substrat de Si ou x est la composition
maximale de Ge au sommet de la couche graduelle. x varie entre 20 % et 50 % suivant les
échantillons. Ensuite une couche tampon de Si;«Gex a composition constante de Ge est
épitaxiée sur la couche de SiGe graduelle. La couche graduelle a été réalisée pour y confiner
les dislocations créées par le désaccord de maille entre le Si et le SiGe, et afin de réduire la
densite de dislocations dans la couche de SiGe du dessus.

La deuxiéme série d’échantillons, (cf. Figure 100.c et Figure 100.d) contient une couche
contrainte réalisée par épitaxie. Dans le premier échantillon (Figure 100.c), une couche de
SiGe d’épaisseur environ 40nm (Ge 20%) est directement épitaxiée sur un substrat de
silicium ; un film de silicium (50nm) est ensuite déposé sur la couche SiGe contrainte en
compression. Dans le deuxieme échantillon (Figure 100.d), comme dans la premiére série,
une couche de SiGe a composition constante (20 % Ge) est epitaxiee sur la couche graduelle.
Puis une couche de Si (40nm) est épitaxiée sur la couche de reprise d’épitaxie pour obtenir un
film de Si contraint en tension biaxiale. Enfin, une couche de SiGe (20 % Ge) de 50 nm
d’épaisseur est épitaxiée au-dessus. Dans cette configuration, le film de Si contraint est
encapsulé entre les deux couches de SiGe relaxé. Le role de la couche d’encapsulation est
d’éviter la relaxation de la contrainte au cours des étapes d’implantation et de recuit.
L’épaisseur de la couche contrainte est systématiquement inférieure a 1’épaisseur critique,
définie en fonction de la teneur en Ge de la structure.
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Les échantillons de SiGe relaxés a plusieurs teneurs en Ge (20%, 35% et 50%) (Figure 100.b)
ont été implantés et recuits puis comparés au silicium témoin (Figure 100.a) réalisé dans les
mémes conditions expérimentales et qui nous servira de référence dans la suite de ce travail.

Deux types d’implantation ont été utilisés pour générer la population initiale d’atomes de Si
interstitiels : implantation non amorphisante de Si* & 40keV avec une dose de 6x10™at.cm™ et
implantation amorphisante de Ge* & 35keV avec une dose de 1x10™at.cm™. L’intérét de
I’implantation amorphisante réside dans le fait que les défauts génerés sont confinés dans une
région limitée et située juste derriere I’interface a/c. La position et I’extension de la zone
amorphe peuvent ainsi étre contrdlées avec précision. En revanche lors de 1’implantation non-
amorphisante, les défauts s’étendent en profondeur sur une bande d’environ 150nm. Cette
bande est toujours localisée autour du Rp. Le modéle "+1" est adapté dans ce cas et prévoit
que le nombre d’atomes de Si interstitiels générés est égal au nombre d’atomes de Si’
implantés, autrement dit a la dose. La grande dispersion en profondeur des défauts générés
dans ces conditions fait que ce type d’implantation n’est pas envisageable pour la création de
zones endommagees dans les couches contraintes (~40nm).

Enfin, Pour étudier les effets de la contrainte et de la composition chimique sur la TED du
bore, les échantillons de Si et de SiGe décrits précédemment (cf. Tableau 8) contiennent aussi
des marqueurs de bore (cf. Figure 109). Ces expériences seront décrites plus tard dans la
section IV.2 de ce chapitre.

La liste compléte des échantillons utilisés dans cette étude (Figure 100), des conditions
d’implantation, et des bilans thermiques est présentée dans le Tableau 8.

Relaxed Si;,Ge, Strained Si | Strained Si;.,Gey
x=20% x=20%
Wafer I_B»ylk
Silicon | x=20% | x=35% | x=50% t,=50nm t,=50nm
t,=40nm t,=40nm
Implant | Si | Ge | Si |Ge | Si |Ge | Si | Ge Ge Ge
Anneal
O
& | 240s v v
o
©
v v v v
O 300s
8 | 900s v v v v
100s | v v v v
O
o&? 300s | v | v |[v [ v |V v v v
~ lo00s|v |v |v |v |V Vv Vv Vv
o |3 [V [V I[VIvIvIvI]v]Y v v
§3003/\/\/\///// v v

Tableau 8 : Récapitulatif des échantillons analysés pour I’étude des effets de la composition chimique et de
la contrainte sur I’évolution des défauts étendus. t, et t, représentent les épaisseurs des couches déposées
(cf. Figure 100).
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11l RESULTATS PRELIMINAIRES

Des analyses structurelles préliminaires ont été effectuées sur toutes les plaquettes afin
d’examiner la qualité cristalline et 1’épaisseur des différentes couches des hétérostructures
(Tableau 8). Ainsi, des analyses MET et GPA (Analyse de Phase Géométrique ou Geometric
Phase Analysis) [14] ont permis de mesurer, pour toutes les couches de Si et de SiGe relaxées
et contraintes, les épaisseurs des couches, la présence de défauts (2 cause d’une relaxation
partielle ou recristallisation imparfaite), la valeur de la contrainte dans la couche, et la
position des défauts étendus créés par I’implantation ionique. Déterminer la position de ces
défauts est nécessaire pour s'assurer que les défauts se forment et évoluent dans la couche
appropriée. D’autre part, la valeur de la profondeur d’amorphisation est un paramétre
important pour 1’élaboration de modeles dans le cas d’implantation amorphisante.

I11.1 Couches relaxées

Les couches de SiGe relaxé ont été utilisées pour analyser 1’effet de la composition chimique
sur I’évolution des défauts étendus. Les images MET prises en "cross section” dans des
conditions de champ sombre en faisceau faible montrent que les défauts structuraux
(dislocations de misfit) sont entierement contenus dans le substrat virtuel, confirmant que la
couche superficielle de SiGe est totalement relaxee et libre de défauts. Cela est vérifié sur la
Figure 101.a ou les défauts structuraux apparaissent comme des lignes de contraste clair.

Bulk Silicon  20Mm EOR in bulk Si EOR in SiGe 50%

Figure 101 : (a) Images de MET de la couche de SiysGeg s relaxée en “cross section’ dans des conditions de
champ sombre et (b) Images MET du silicium et (c) de la couche de SigsGegs relaxée dans des conditions
de champ sombre faisceau faible apres recuit a 680°C 300s d’une implantation amorphisation de Ge".

La position de la bande de défauts suite a une implantation amorphisante a été egalement
extraite a partir des mesures MET pour différentes teneurs en Ge. Les resultats montrent que
les défauts se forment et évoluent a environ 65nm de la surface. Les Figure 101.b et Figure
101.c montrent clairement la profondeur de la bande des défauts EOR dans 1’échantillon
témoin et celui du SiGe de 50% de composition de Ge. Nous n'avons pas reproduit le méme
type de mesures dans le cas des implantations non amorphisantes de Si puisque dans ce cas
une simple approximation du modele "+1" permet de simuler avec précision la distribution
initiale des interstitiels.

I11.2 Couches contraintes

Un film de silicium contraint en tension entre deux couches de Si,Gei, de 20% de
composition de Ge (cf. Tableau 8) a été utilisé pour étudier 1’influence de la contrainte sur
I’évolution des défauts étendus.
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Bright Field Image WBDF Image ([400] -(g,2g))

Surface

Figure 102 : (a) Images MET en cross section de la couche de Si contraint (SiGe20%/Si/SiGe20%0) et (b)
apres recuit 2 600°C 240s d’une implantation amorphisation de Ge".

Les analyses MET de I'échantillon contenant les couches de SiGe de 20% de composition de
Ge (Figure 102 (a, b)) montrent qu’en dehors du substrat virtuel les couches sont libres de
défauts structuraux et elles ont bien les épaisseurs prévues. La bande de défauts de fin de
parcours est elle aussi située a la position prévue, c'est a dire dans la couche de silicium
contraint, & une distance d'environ 65nm de la surface. Des mesures GPA ont été effectuées
pour confirmer 1’état de contrainte du film de Si.

Comme pour le silicium contraint, une série de mesures a été réalisée dans I’échantillon de
SiyxGex contraint sur lequel se basera 1’étude de 1’évolution des défauts (cf. Tableau 8). Les
images obtenues témoignent de la qualité de la structure de SiggGeg» (Figure 103.a et Figure
103.b), aucun défaut structural n’étant apparu dans ces couches. En outre, les défauts de fin de
parcours sont bien situés a la position prévue.

Strained SiGe 20% (BF) Strained SiGe 20%(WBDF)

SiGe 20%

EOR Defects

Figure 103 : (a) Images MET en cross section de la couche de SiGe contraint (Si/ SiGe20%/Si) et (b) apres
recuit a2 600°C 240s d’une implantation amorphisation de Ge.

L’holographie électronique en champ sombre [15] a été utilisé pour déterminer la répartition
des déformations dans la structure SiggGeg, et confirmer 1’état de contrainte de la couche
SiGe.

IV EFFET DE LA COMPOSITION CHIMIQUE

Dans cette section, nous présentons d’abord une étude rigoureuse de 1’évolution des défauts
étendus et de la diffusion accélérée du bore dans des substrats de silicium et d’alliages
silicium/germanium & différents pourcentages de germanium. Ensuite, le modele de
simulation des défauts sera modifié pour tenir compte des effets observés.
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IV.1 Résultats Expérimentaux : défauts étendus

L’évolution des défauts étendus en fonction de la teneur en Ge des alliages Si;«Gex a été
étudiée par MET. Nous avons extrait a partir des structures relaxées de Si;xGey (X = 20%,
35% et 50%) (cf. Tableau 8), la densité de défauts et le nombre total d'interstitiels capturés
dans les défauts étendus. Les deux types d’implantation, non amorphisante (Si*) et
amorphisante (Ge®) sont traités. En effet, ils nous ont permis d'étudier I'évolution des défauts
a la fois en faible et fort régimes de sursaturation en interstitiel. On note qu’une sursaturation
¢levée (dose importante) augmente la possibilité pour les défauts étendus d’évoluer vers des
formes plus stables (boucles de dislocation). En outre, au cours du recuit, les défauts {311}
peuvent grandir et se transformer en boucles de dislocation ; cette évolution est d’autant plus
favorable que le bilan thermique appliqué est élevé. L'analyse des échantillons amorphisés au
Ge" devraient nous fournir des informations supplémentaires sur la cinétique de I'évolution
des boucles de dislocation. Au cours de la description des résultats, I'évolution des défauts
dans les couches SiGe sera régulierement comparée a celle observée dans le silicium. En
effet, les mécanismes régissant le comportement des défauts étendus dans le silicium étant
identifiés et compris, se référer aux résultats du Si nous permettra d’introduire les concepts
physiques de base nécessaires a I’interprétation de nos résultats dans les alliages SiGe.

IV.1.1 Implantation non amorphisante : 40keV Si*, 6x10*%at.cm™

Des échantillons de Silicium et de SiGe relaxés ont été implantés au Si* & 40keV pour une
dose de 6x10%%at.cm™, et recuit & 740°C pendant 300 et 900s (cf. Tableau 8). La Figure 104
résume les résultats de I’étude par MET des échantillons recuits a 740°C pendant 900s.

Extended defects after Si Implant and anneal at740° C for900 s

Bulk Si « (a) | “sie 20%

Figure 104 : Images de MET du silicium et de la
couche de Si;Ge, relaxée apres 900s de recuit a
740°C. En vue plane dans des conditions de champ
sombre (g=[422], s<0), es défauts {311} et les

siGe35% - boucles de dislocation partielle apparaissent sur les
» : / images par des zones de fort contraste clair sur
- . o B fond sombre.

Les images MET montrent que la distribution des défauts varie d’un échantillon a I’autre. Si
I’on regarde 1’échantillon de référence (silicium), les défauts visibles sont majoritairement de
type {311} (batonnets, Figure 104.a). Quelques boucles de dislocation fautées (FDL) sont
également observées. Pour la structure SiggGeo, relaxée (Figure 104.b) les deux types de
défauts sont visibles. En revanche, la taille moyenne et la densité des défauts {311} sont
inférieures par rapport a 1’échantillon témoin alors que la densité des FDL a augmenté. Cet
effet s’accentue dans les structures relaxées de SiggsGegss et SigsGegs ou la densité des
dislocations FDLs continue d'augmenter. En particulier, dans le cas de la couche SigsGeos
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seules les FDLs sont observées (Figure 104.d). 11 est important de noter qu’il est difficile de
détecter les défauts {311} lorsque leur taille est faible. Des critéres de visibilité ont été
appliqués dans ce cas sur plusieurs images dans des conditions de champ sombre faisceau
faible en utilisant différents vecteurs de diffraction ([220], [400] et [422]) afin de déterminer
la nature des défauts.

La Figure 105 décrit les évolutions temporelles, extraites des images MET, de la densité des
différents types de défauts ainsi que du nombre total d’atomes (Nyp) pris dans les défauts. Les
défauts sont répartis en deux groupes : les defauts {311} et les boucles de dislocation. La
catégorie des boucles contient les boucles de dislocation fautées (FDL), parfaites (PDL) et en
forme de batonnet RL {111}. En effet, dans les modeles de simulation, les trois types de
boucles sont confondus [16, 17] car ils ont une structure et des énergies de formation
similaires.
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Figure 105 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} et des boucles de dislocation et du
nombre d’atomes pris dans les défauts {311} et dans les boucles (Np) pendant un recuit a 740°C dans le
silicium et dans les couches SiygGeg., SioesGeoas, et SigsGegs sous N, aprés une implantation Si*, 40 keV,
6x10%at.cm™.

Ces résultats montrent clairement que, a cette température, la densité des défauts {311}
diminue avec la teneur en Ge, alors que la formation des boucles est favorisée par la présence
de germanium dans la couche comme indiqué par les deux fleches en pointillé sur la Figure
105 (a-d). Le fait que la densité d’atomes piégés dans les défauts {311}, Ny (311) relatif aux
défauts {311} diminue d’une structure a l’autre indique que ces défauts deviennent mois
stables lorsque I’on augmente la concentration de Ge.

Les résultats obtenus aux autres températures étudiées, confirment ces conclusions: la
formation de boucles de dislocation augmente avec la teneur en Ge alors que les défauts
{311} deviennent moins stables lorsque 1’on augmente la concentration de Ge d'une couche
de SiGe relaxé.

IV.1.2 Implantation amorphisante : 35keV Ge*, 1x10™at.cm™
Les échantillons SiGe relaxés ont été recuits a 680 et 800°C apres une implantation

amorphisante au Ge* a 35keV pour une dose de 1x10™at.cm™. La Figure 106 présente
I’ensemble des résultats obtenus apres recuit a 680°C pendent 300 et 900s. Ces résultats sont
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particuliérement intéressants car a 680°C seuls les défauts {311} sont observés et les "isoler"
nous permet de mieux comprendre les mécanismes physiques qui contrélent leur évolution.
Les évolutions temporelles de la densité et du Ny (311) rapportées sur la Figure 106 montrent
que la stabilité des défauts {311} diminue avec la teneur en Ge de la couche relaxée de SiGe,
en accord avec les conclusions de la partie précédente.
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Figure 106 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} et des boucles de dislocation et du
nombre d’atomes pris dans les défauts {311} et dans les boucles (Np) pendant un recuit a 680°C dans le
silicium et dans les couches SiygGey., SigesGeos, et SigsGegs sous N, aprés une implantation Ge®, 35 keV,
1x10%at.cm™.

La diminution de la stabilité des deéfauts observés a 680°C est accentuée a 800°C comme en
témoignent les images MET présentées sur la Figure 107 obtenues apres un recuit de 300s.
Les défauts {311} et les boucles de dislocation cohabitent dans 1’échantillon de référence. Or,
seules quelques boucles de dislocation résiduelles sont observées dans les échantillons SiGe.
Dans ce cas, ’augmentation de la teneur en Ge dans les couches SiGe conduit a une
transformation plus rapide des {311} en boucles. Plus "surprenant”, nous n’avons pas observé
de défauts dans les couches de SiGe lorsque la teneur en Ge est de 20% et 50%, tandis qu’une
population résiduelle de boucles de dislocation se trouve dans 1’échantillon a 35 % de Ge.

EOR defects after Si Implantand anneal at 800° C for300 s
Bulk Si - (a)] sice 20%

Figure 107 : Images de MET du silicium et de la
couche de Siy Ge, relaxée apreés un recuit de 300s a
800°C. En vue plane dans des conditions de champ
sombre (g=[422], s<0), les défauts {311} et les

SiGe 50% boucles de dislocation apparaissent sur les images
par des zones de fort contraste clair sur fond
sombre.

La Figure 108 décrit I’ensemble des résultats obtenus apres recuit a 800°C. Lorsque le budget
thermique est important (800°C), une cinétique plus rapide de ces deux effets est attendue : la
stabilité diminue et le taux de transformation des défauts {311} en boucles croit avec
I’augmentation de la teneur en Ge. Le premier effet conduit a une dissolution plus rapide de
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I’ensemble des défauts. En revanche, les boucles de dislocation étant énergétiquement plus
stables, le second effet conduit a un ralentissement du processus global de dissolution. La
combinaison de ces deux phénomenes peut donc expliquer les résultats "surprenants” obtenus
dans ces conditions de recuit : pour un alliage SiGe 20%, la densité des interstitiels contenus
dans les boucles n'était que de 35% du total aprés 30s (Figure 108.b). Dans ce cas, un recuit
plus long (300s) conduit a la dissolution compléte de défauts. En revanche, pour une teneur en
Ge de 35%, la population de défaut est déja entierement composée de boucles de dislocation
apreés 30s de recuit, qui peuvent par conséquent "survivre™ au plus long recuit (300s). Enfin,
pour un alliage SipsGegs, la quantité des interstitiels contenus dans les défauts est déja tres
faible au bout de 30s a 800°C, ainsi dans ce cas, un recuit plus long conduit inévitablement a
une dissolution compléte des défauts.
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Figure 108 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} et des boucles de dislocation et du
nombre d’atomes pris dans les défauts {311} et dans les boucles (N,) pendant un recuit & 800°C dans le
silicium et dans les couches SigsGeg., SigesGeo3s, et SigsGegs sous N, aprés une implantation Ge*, 35 keV,
1x10%at.cm™.

En résumé, I'étude des échantillons implantés au Si et au Ge a révélé que la composition des
alliages a une influence fondamentale sur I'évolution des défauts dans les couches SiGe
relaxées. En particulier, les défauts {311} et les boucles de dislocation sont moins stables
lorsque I’on augmente la concentration de Ge. En outre, la formation de boucles de

dislocation est favorisée lorsque la concentration de Ge augmente.

IV.2 Simulations

L'étude expérimentale menée dans les empilements formés d’alliages et de fines couches
relaxées de Si et de Si;«Gex a permis de mettre en évidence les effets majeurs de la
composition chimique sur I’évolution des défauts dans ces alliages. Le modéle utilisé pour
décrire la cinétique de ces défauts repose sur le modele "ClusterModel” que nous avons
adapté a ces matériaux. L'intérét majeur de ce modele est de présenter une forme analytique
compacte ne faisant intervenir qu'un nombre restreint de parametres. Les parametres ajustés a
partir des résultats expérimentaux ont permis de valider l'aptitude du modeéle a prédire les
comportements des défauts dans les alliages SiGe sous I’effet de la variation de leur
composition chimique.
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Dans cette section, nous simulons tout d’abord les expériences menées dans le Si, nous
présentons ensuite I’ensemble des résultats numériques obtenus dans les alliages SiGe et nous
finissons par exposer les parametres du modele mis en jeux. Il est & noter que les profils
d’implantation ont été simulés en utilisant la méthode analytique (cf. chapitre 111, section I1).

Pour modéliser les effets de composition sur I'évolution des défauts {311} et des boucles de
dislocation dans les couches de SiGe, nous avons fait varier les parameétres suivants en
fonction de la teneur en Ge :

» "ifactor™, qui détermine I’excés d’interstitiels contenus en dessous de la couche
amorphe. Pour les implantations non amorphisantes en Si, un "ifactor” égal a zéro a
éte utilise. Le "ifactor" relatif au Ge a été considéré comme un paramétre
d'ajustement.

» "dfactor™ : ce paramétre détermine la profondeur de la couche amorphe. Il est ajusté
selon la profondeur d’amorphisation mesurée par MET.

> k311 : contrdle la formation des défauts {311}.
» Ksn->pL : contréle la transformation des défauts {311} en boucles de dislocation.
> k'3 : contrdle la dissolution des défauts {311} via leur taux d'émission d'interstitiels.

Le reste des paramétres du modéle, y compris le produit D,C,” et les énergies de formation des
petits clusters d’interstitiels (SMICs), a été gardé inchangé par rapport a leurs valeurs ajustées
dans le silicium, comme décrit dans le quatrieme chapitre, ceci pour garantir la compatibilité
du modéle SiGe avec les autres modéles déja développés et implémentés dans Sentaurus
Process.

Ce choix a été aussi supporté par les résultats obtenus, pendant la derniére période du projet
ATOMICS, par le groupe du Professeur Nick Cowern sur 1’évolution de la diffusion accélérée
du bore en présence de défauts étendus dans des couches de SiGe. En effet, les échantillons de
Si et de SiGe décrits précédemment (cf. Tableau 8) contiennent aussi des marqueurs de bore
pour 1’étude de la TED (cf. Figure 109).

=B B

Figure 109 : Représentations schématiques des

200 nm structures d’étude utilisées pour I’évolution de la
TED dans les alliages SiGe relaxé. L’échantillon
800 nm silicium nous servira de structure de référence
pour nos investigations.
1300 nm
B delta
layers Si

La Figure 110.a illustre un exemple de profils de concentration de bore mesurés par SIMS
dans I’échantillon SigsGeo, amorphisé au Ge* (35keV, 10%°at.cm™) avant et aprés recuit a
800°C.
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Figure 110 : Profils SIMS des marqueurs de bore implantés avec Ge* & une énergie de 35keV et pour une
dose de 1.10%at.cm™. Le profil noir correspond a I'échantillon non recuit. Les profils en couleurs
correspondent aux échantillons recuits a 800°C pendant plusieurs temps. b) Accélération de la diffusion
des marqueurs de bore, implantés avec Ge* & une énergie de 35keV et une dose de 1.10%at.cm™ et recuits
a 800°C (courbe verte), 740°C (courbe rouge) et 680°C (courbe bleu), en fonction du temps de recuit.

A partir de ces profils SIMS I'amplitude de I'accelération de la diffusivité (ie. Sursaturation en
atomes de Siliciums interstitiels) a été évaluée a 1’aide de la méthode décrite au chapitre 5
(section I11.1). Les résultats sont présentés dans Figure 110.b qui révele I'évolution temporelle
de la sursaturation de I’échantillon SigsGeo2. Ensuite, les valeurs du produit D,C,” (Figure
111.a) et de I'énergie de formation des petits clusters (SMICs) contenant jusqu'a 10 atomes ont
été extraites a I’aide de la théorie de la maturation d’Ostwald (cf. chapitre 2 section 1.3.2)
(Figure 111.b). En effet, les deux parametres étudiés varient trés peu en fonction de la teneur
en Ge.
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Figure 111 : a) Le produit D,C,” (Courbe rouge) Si, (courbe verte) SiGe 20% et (courbe bleu) SiGe 50%.
b) Energie de formation en fonction du nombre d'atomes de silicium interstitiels pris dans le défaut a
600°C. (Courbe bleu) Si, (courbe verte) SiGe 20% et (courbe rouge) SiGe 50%.

Nous avons simulé dans un premier temps les expériences effectuées dans le silicium pour le
cas de I’implantation amorphisante, ensuite nous nous sommes intéressés au SiGe. Pour cela,
nous avons repris les évolutions temporelles de la densité et du nombre total d’atomes de Si
(Nb) contenus dans les défauts {311} et les boucles de dislocation a 680, 740 et 800°C apres
une implantation amorphisante (35keV Ge*, 1.10%at.cm™. Ces résultats sont reportés sur la
Figure 112.
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Figure 112 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) pendant
un recuit (a) & 680°C, (b) a 740°C et (c) & 800°C sous N, aprés une implantation Ge®*, 35keV, 1x10"at.cm™
pour le silicium. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et les valeurs des simulations
""ClusterModel" (trait continu).

Le modele "ClusterModel" reproduit bien la densité des défauts {311} (D311) (triangles) et la
quantité d’auto-interstitiels contenus dans ces défauts (C311) (croix) a toutes les températures
étudiées, exception faite a basse température ou 1’on constate une importante surestimation de
ces parametres a 680°C (cf. Figure 112.a). Ce résultat est probablement du a I’extréme
"simplification" de la modélisation des petits amas d’interstitiels, dont seulement trois tailles
possibles sont considérées (cf. chapitre 3 section 11.2.2). Cette faiblesse est d’autant plus
lourde de conséquences sur les résultats des simulations que le pourcentage de SMICs dans la
population totale de défauts est important, ce qui est le cas a basse température. En revanche,
un meilleur accord est obtenu a 740 et 800°C en raison de la formation des boucles de
dislocation et de la transformation des défauts {311} en boucles ce qui permet de réduire leur
densité. En ce qui concerne la simulation des boucles de dislocation, le modéle montre un bon
accord a 740 et a 800°C, bien que les simulations prévoient que les boucles de dislocation
soient présentes déja apres des temps de recuit trés courts. Ainsi, a I'exception d'une formation
accélérée des boucles de dislocation par rapport aux mesures, le modele "ClusterModel"
reproduit correctement I'évolution des défauts étendus dans le silicium sans ajustement
supplémentaire par rapport aux valeurs obtenus précédemment (cf. chapitre 1V), notamment
en ce qui concerne I’instant ou les boucles de dislocation deviennent majoritaires (en termes
de densité de défauts ou d’interstitiels piégés) au sein de la population de défauts (cf. fleches
Figure 112.b et Figure 112.c).

Nous passons maintenant a la simulation des données expérimentales relatives aux couches
relaxées de SiGe a différentes teneurs en Ge (20, 35 et 50%). Pour la couche SipgGeo.
relaxée, I’évolution temporelle des défauts étendus a 680 et 800°C est présentée sur les Figure
113.a et Figure 113.b, respectivement.
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Figure 113 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) dans la
couche SipgGeg, pendant un recuit (a) a 680°C et (b) a 800°C sous N, aprés une implantation
amorphisante au Ge*, 35keV, 1x10"at.cm™. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et
les valeurs des simulations **ClusterModel" (trait continu).

Le comportement des défauts au cours du recuit a basse température (680°C) est similaire a
celui observé dans 1’échantillon témoin (Figure 112.a), toutefois, la densité des défauts {311}
est 1égérement plus faible dans le SiGe. Cette diminution est plus prononcée a 800°C ou les
deux types de défauts {311} et boucles de dislocation présentent une densité beaucoup plus
faible aprés 30s de recuit par rapport au silicium (cf. Figure 112.c), entrainant une dissolution
compléte des défauts au bout de 300s de recuit. Ce comportement est qualitativement
reproduit par les simulations (cf. Figure 113.b), mais le modéle prédit la présence d'une
population résiduelle de boucles de dislocation aprés 300s de recuit.
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Figure 114 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) dans la
couche SiyesGepss pendant un recuit (&) a 680 °C et (b) a 800 °C sous N, apres une implantation
amorphisante au Ge*, 35 keV, 1x10%at.cm™. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et
les valeurs des simulations "*ClusterModel" (trait continu).

L'augmentation de la teneur en germanium a 35% favorise la formation des boucles de
dislocation par rapport aux défauts {311}, comme le montre la Figure 114. En outre, les
boucles de dislocation sont relativement plus stables. Le modéle "ClusterModel" reproduit ce

comportement avec une bonne précision.
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Figure 115 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) dans la
couche SigsGeps pendant un recuit (a) a 680 °C et (b) a 800 °C sous N, aprés une implantation
amorphisante au Ge*, 35 keV, 1x10%at.cm™. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et
les valeurs des simulations **ClusterModel" (trait continu).

Finalement, dans la couche de SiGe a 50% de composition en Ge, la dissolution des defauts
{311} est plus importante (cf. Figure 115.a). Pour les bilans thermiques élevés, les boucles de

dislocation deviennent moins stables, tel que reproduit par le modeéle (cf. Figure 115.b).

A partir de l'analyse des échantillons SiGe relaxés, amorphisés par une implantation Ge",
I’évolution des défauts étendus a été reproduite avec les parametres rassemblés dans la Figure
116. Ces valeurs sont des facteurs multiplicatifs appliqués aux paramétres du modele dans le
Silicium. En effet, pour Xge = 0% on retrouve les valeurs calibrées dans le chapitre 4.
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Figure 116 : Evolution des facteurs multiplicatifs appliqués aux parametres du modele "'ClusterModel"*
dans le silicium en fonction de la teneur en Ge aprés implantation amorphisante au Ge".

La diminution de la stabilité des défauts {311} et des boucles de dislocation avec
I’augmentation de la teneur en Ge est modélisée par une émission légerement plus élevée
d’interstitiels par les défauts {311} (paramétre k's11) et un taux de transformation plus élevé
des défauts {311} en boucles de dislocation (parametre ks;1.>pi) en fonction de la teneur en
Ge. Le paramétre ifactor est aussi ajusté afin de réduire le réservoir d’interstitiel (N;) avec
I’augmentation de la teneur en Ge. Enfin, une régression des parameétres d'ajustement a été
effectuée pour une meilleure implémentation de la version finale du modele dans Sentaurus
Process.

Pour simuler I’évolution de la sursaturation d’interstitiels, les valeurs du produit D/C, et des
parameétres relatifs aux petits amas d’interstitiels n’ont pas été modifiés par rapport a leur
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valeurs ajustés dans le silicium. Comme expliqué précédemment, seuls les parametres relatifs
aux défauts {311} et aux boucles de dislocations ont été modifiés.

Pour les différentes températures, on retrouve bien les principales caractéristiques de la TED;
c'est-a-dire une accélération de la diffusion qui diminue avec le temps de recuit et qui
augmente avec la réduction de la température. Aussi reléve-t-on une grande amplitude de la
TED aux temps de recuit les plus courts. Ces amplitudes passent par des valeurs
intermédiaires avant de connaitre une forte chute pour des temps de recuit trés longs.
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Figure 117 : Sursaturation d'interstitiels en fonction du temps de recuit : comparaison entre les valeurs
mesurées et la simulation. (a) Silicium, (b) SiysGeg. et (€) SigsGegs.

Comme nous pouvons le constater sur la Figure 117, un bon accord est obtenu avec les
résultats expérimentaux, exception faite a 600°C ou la sursaturation en interstitiels est
surestimée méme dans le silicium. Comme considéré lors de la simulation de I’évolution des
défauts, ce résultat est probablement du a 1’extréme "simplification" de la modélisation des
petits amas d’interstitiels, dont seulement trois tailles possibles sont considérées (cf. chapitre
3 section 11.2.2) et I’introduction de petits amas complémentaires pourrait sans doute
contribuer a une meilleur predictivité a 600°C.

\Y EFFET DE LA CONTRAINTE : SI ET SIGE

Dans cette partie, nous allons présenter les résultats expérimentaux de I'évolution des défauts
étendus et de la TED dans des couches contraintes de Si et de SiGe. Le modele
"ClusterModel™ sera adapté pour simuler I’ensemble de ces résultats.

V.1  Reésultats Expérimentaux : défauts étendus

Pour étudier les effets des contraintes sur I'évolution des défauts, les couches contraintes de Si
(SiGe/s-Si/SiGe) et de SipgGeg2 (Si/s-SiGe/Si) ont été utilisées. Tous les échantillons ont été
amorphisés au Ge* a 35keV pour une dose de 1x10™at.cm™. Les résultats obtenus sont
comparés au silicium (référence) et au SipsGeg, relaxé. Il faut noter a ce stade que
I'équivalence entre les structures relaxées et contraintes n'est que partielle. En effet,
I'évolution des défauts dépend de la composition de la couche dans laquelle ils se forment
mais elle peut aussi dépendre de la composition de la couche adjacente. En outre, la couche
contrainte de Si est séparée de la surface par une couche de SiGe de 40 nm d’épaisseur (cf.
Figure 100.d), tandis que dans la structure relaxée équivalente, c'est a dire 1’échantillon de
référence (silicium), aucune couche n’est déposée au dessus. Bien que cette différence puisse
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compliquer l'interprétation directe des resultats, il ne limite pas la possibilité d'exploiter ces
données pour élaborer le modele.

EOR defects after Gelimplantand anneal at 740° C for 900 s

Figure 118 : Images de MET du silicium et du
silicium contraint et de la couche de Sil-xGex
relaxée et contrainte en vue plane dans des
g < conditions de champ sombre (g=[422], s<0). Les
| Strained ilicgr o) ) Straliied ) S0 S défauts {311} et les boucles de dislocation partielle
fffj?‘f%?" Ve £t sont représentés sur ces images par des zones de
fort contraste clair sur fond sombre.

Pour étudier les effets des contraintes, les échantillons amorphisés au Ge™ ont été analysés par
MET dans des conditions de champ sombre en faisceau faible apreés recuit a 740 et 800°C. Le
Tableau 8 résume tous les bilans thermiques utilisés pour les structures contraintes implantées
au Ge™.

Les images MET de la Figure 118 synthétisent 1I’évolution des défauts étendus dans les
structures contraintes de Si et de SiGe recuits & 740°C pendant 900s. On constate que les
défauts {311} ont une taille plus faible et une densité légérement plus élevée dans
I'échantillon de Si contraint (Figure 118.c) par rapport a la référence (Figure 118.a). En outre,
alors que les défauts {311} représentent la totalité de la population de défauts dans
I'échantillon de Si contraint, une petite fraction de boucles est présente dans la référence (cf.
fleche, Figure 118.a). Ces résultats suggérent que la maturation d'Ostwald des défauts {311}
est en quelque sorte "retardee™ par la présence de la déformation en tension, qui est également
responsable d'une transformation {311}/boucles moins efficace. Le comportement inverse est
observé dans le cas de la contrainte en compression introduite dans la couche de SiGe: alors
que certains défauts {311} sont toujours présents dans la structure relaxée de SiGe (cf. fleche,
Figure 118.b), I’échantillon de SiGe contraint en compression ne contient que des boucles de
dislocation. Comme dans le cas précédent, la stabilité globale des défauts n'est pas fortement
modifiée avec la densité des interstitiels contenus dans les défauts étant comparable dans les
deux structures. L'analyse quantitative des échantillons étudiés confirme ce comportement.
Les Figure 119 et Figure 120 rapportent, respectivement, les données quantitatives relatives
aux échantillons recuits a 740 et 800°C.
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Figure 119 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} et des boucles de dislocation et du
nombre d’atomes pris dans les défauts {311} et dans les boucles (N,) pendant un recuit & 740°C dans le
silicium dans le silicium contraint et dans les couches de SiggGeg, relaxé et contraint, sous N, aprés une
implantation Ge®, 35 keV, 1x10%at.cm™.
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Figure 120 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} et des boucles de dislocation et du
nombre d’atomes pris dans les défauts {311} et dans les boucles (N,) pendant un recuit a 800°C dans le
silicium dans le silicium contraint et dans les couches de SiygGeo, relaxé et contraint, sous N, aprés une
implantation Ge*, 35 keV, 1x10™at.cm™.

L'effet majeur de la contrainte en tension dans le Si est de ralentir la transformation des
défauts {311} (cf. Figure 120.a) en boucles (la fraction d'interstitiels contenus dans les
boucles varie de 75% dans le Si jusqu'a environ 5% dans le s-Si a 800°C), tandis que la
quantité d’interstitiels contenus dans 1’ensemble des défauts n’est que faiblement affectée (cf.
Figure 120.b). En revanche, la contrainte en compression dans la couche SiGe favorise la
formation de boucles (de 65% a 100% a 740°C, Figure 119 c et d respectivement), avec, a
nouveau, un léger impact sur la quantité d’interstitiel pris dans les défauts.

Des effets similaires sont observes a 800°C. En effet, lorsuque I’on compare la quantité
d’interstitiels contenus dans 1’ensemble des défauts (Np({311})+Np(Loops)) de la Figure 120.e
et f d’une part et de la Figure 120.g et h d’autre part, on constate que cette derniére varie peu
en fonction de la contrainte. La formation des boucles est accélérée dans le cas d’une couche
contrainte en compression (SiGe) et retardé dans le cas d’une couche contrainte en tension
(Si). Le seul effet visible sur la cinetique de dissolution des défauts est observé dans la couche
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contrainte de SiGe (Figure 120.d et Figure 120.h) ou les défauts survivent beaucoup plus
longtemps que dans la couche relaxé (Figure 120.c et Figure 120.g). Cette différence ne
semble pas étre un effet supplémentaire di a la présence de la contrainte, mais est une
conséquence de la formation accélérée des boucles. La densité des boucles a 30s est beaucoup
plus élevée dans I’échantillon SiGe contraint alors que le N, associé aux boucles est
comparable. Cela signifie que, dans le cas de la couche relaxée, les défauts augmentent en
taille et diminuent en densité alors que dans la couche contrainte ce mécanisme est ralenti,
comme confirmé par des images MET.

En conclusion, les expériences menées dans les échantillons contraints ont montré que la
contrainte en tension biaxiale ralenti la formation des boucles en limitant la transformation
{311}/boucles alors que la contrainte en compression biaxiale la favorise. La stabilité des
défauts (Np) change peu en fonction de la contrainte.

V.2  Simulations

Les échantillons utilisés dans cette étude sont composés de structures contraintes de Si
(SiGe/s-Si/SiGe) et de SiGe (Si/s-SiGe/Si) contenant des marqueurs de bore dans les couches
épitaxiées contraintes. En effet, comme vu dans la partie précédente, le groupe du Professeur
Nick Cowern ont aussi étudié 1’évolution de la diffusion accélérée du bore en présence de
défauts étendus dans ces mémes structures contraintes de Si et de SiGe et ont en évalué la
sursaturation en atomes de Siliciums interstitiels. Les résultats sont présentés dans la Figure
121 qui révéle I'évolution temporelle de la sursaturation de I’échantillon s-Si (Figure 121.a),
de I’échantillon s-SiGe et enfin les valeurs du produit D,C,” (Figure 121.c). A nouveau,
I’ensemble de ces données montre que 1’énergie de formation des SMICs ainsi que le produit
D,C, varient trés peu en fonction de la contrainte. Par conséquent, nous ferons les simulations
en modifiant seulement les paramétres de défauts étendus présentés dans la section V.2 de ce
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Figure 121 : Accélération de la diffusion des marqueurs de bore, implantés avec Ge™ a une énergie de
35keV et une dose de 1.10"at.cm™ et recuits a 800°C (courbe verte), 740°C (courbe rouge) et 680°C
(courbe bleu), en fonction du temps de recuit pour la structure s-Si (a) et s-SiGe (b). ¢) Le produit D,C,”
(Courbe rouge) Si, (courbe verte) s-SiGe (20% Ge) et (courbe bleu) s-Si (20% Ge).

Nous avons étudié 1’effet des contraintes sur la formation et 1’évolution des défauts étendus
dans deux échantillons : le silicium contraint en tension (s-Si) epitaxié sur le SiGe (de 20% de
Ge) et le SiGe contraint en compression (s-SiGe) epitaxié sur un substrat de Si et protégé par
un film de Si. Pour ce faire, nous avons suivi la méme approche utilisée dans le cas de ’effet
de composition. Ainsi, seuls les paramétres de défauts étendus présentés dans la section 1V.2
de ce chapitre sont modifiés. Le reste des paramétres du modele, y compris le produit D,C," et
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I’énergie de formation des petits clusters d’interstitiels (SMICs), a été gardé inchangé par
rapport a leurs valeurs ajustées dans le silicium. La simulation de ces échantillons a l'aide du
modele "ClusterModel" est détaillée dans cette section.

V.2.1.1.1 Silicium contraint

L'évolution des défauts étendus dans le silicium contraint amorphisé au Ge" & 35keV pour une
dose de 1x10™at.cm™ est présentée dans les figures suivantes.

Ge imaplant with 35 keV 1.0e15 ¢m-3 Strained Si, annealed at 740C Ge imaplant with 35 keV 1.0e15 em-3 Strained Si, annealed at 800C
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Figure 122 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) dans le Si
contraint pendant un recuit (a) a 740 °C et (b) a 800 °C sous N, aprés une implantation amorphisante au
Ge*, 35 keV, 1x10%™at.cm™. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et les courbes de
simulations "*ClusterModel* (trait continu).

A 740°C les deux échantillons de Si temoin (cf. Figure 112.b) et contraint (cf. Figure 122.a)
montrent la présence exclusive des défauts {311} indiquant que la contrainte en tension
biaxiale favorise la formation des defauts {311} plutdt que leur transformation en boucles de
dislocation. Ce comportement est bien reproduit par le modéle. En effet, par rapport a
I'échantillon de référence, la contrainte en tension biaxiale réduit les taux d’émission
d'interstitiel par les défauts {311} (Figure 123.a) et donc leur dissolution, et retarde la
formation des boucles de dislocation par un parametre ks;1->p. plus faible (Figure 123.b). Ces
parametres permettent aussi d’obtenir un bon accord a 800°C (Figure 122.b).

L’ensemble des parameétres de calibration détaillé dans la Figure 123 résulte de I'analyse des
échantillons de silicium contraint. Dans les deux échantillons nous avons utilisé un ifactor=2
c'est-a-dire un réservoir initial d’interstitiel identique a celui de 1’échantillon témoin.
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Figure 123: Evolution thermique des facteurs multiplicatifs appliqués aux parameétres du modele
""ClusterModel'" dans le silicium pour simuler le Si contraint aprés implantation amorphisante au Ge".

V.21.1.2 SiGe contraint

L'évolution des défauts étendus dans le SiGe contraint amorphisé au Ge* a 35 keV pour une
dose de 1x10™at.cm™ et recuit & 740 et 800°C est présentée sur les Figure 124.a et Figure
124.b respectivement.

Ge imaplant with 35 keV 1.0e15 cm-3 Strained SiGe, annealed at 740C Ge imaplant with 35 keV 1.0e15 cm-3 Strained SiGe, annealed at 800C
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Figure 124 : Evolution temporelle de la densité des défauts {311} (D311) et des boucles de dislocation
(DLoops) et du nombre d’atomes pris dans les défauts {311} (C311) et dans les boucles (CLoops) dans le
SiGe contraint pendant un recuit (@) a 740 °C et (b) a 800 °C sous N, aprés une implantation
amorphisante au Ge*, 35 keV, 1x10%at.cm™. Comparaison entre les valeurs expérimentales (symboles) et
les valeurs des simulations "*ClusterModel" (trait continu).

Contrairement au silicium contraint en tension et au SiGe relaxé, les défauts {311} ne sont
pas observés a 740°C dans le SiGe contraint en compression, seules les boucles de dislocation
sont observables. Ce qui indique que la contrainte en compression biaxiale favorise la
formation de boucles par rapport aux défauts {311}.
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Figure 125: Evolution thermique des facteurs multiplicatifs appliqués aux parametres du modele
""ClusterModel'" dans le silicium pour simuler le SiGe contraint aprés implantation amorphisante au Ge™.
Cet effet est bien reproduit par le modeéle a travers I’augmentation des parametres k's;; et kayg.
>pL par rapport au cas du SiGe relaxé pour respectivement accélérer la dissolution des défauts
{311} et leur transformation en boucles de dislocation (cf. Figure 125).

Enfin, pour simuler I’évolution de la sursaturation d’interstitiels, les valeurs du produit D|C|*
et des parameétres relatifs aux petits amas d’interstitiels n’ont pas été modifiés par rapport a
leur valeurs ajustés dans le silicium. Comme expliqué précédemment, seuls les parametres
relatifs aux défauts {311} et aux boucles de dislocations ont été modifiés. A partir de la
comparaison entre les résultats numériques et expérimentaux de la sursaturation dans le
silicium contraint (Figure 126), il apparait immédiatement la bonne précision avec laquelle la
simulation peut prédire le résultat expérimental a 680 et 800°C. En revanche, la simulation
surestime les valeurs de la sursaturation a 600°C. Nous pouvons ainsi constater que la
modification des paramétres relatifs aux défauts etendus permet a elle toute seule de bien
simuler les principales caractéristiques de la TED.

Ge imaplanted with 35 keV 1.0e15 cm-3 Strained Si

-[0- s00c
-=+- 680C
- %€+ 600C

= Simulation

Figure 126 : Sursaturation en atomes de silicium
interstitiels en fonction du temps de recuit, mesurée
et simulée dans le silicium contraint pour un recuit
a 600, 680 et 800°C préceédé d'une implantation
avec I'ion Ge* (35keV, 1.10"at. cm™).
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VI DISCUSSION

Des techniques avancées de MET ont permis de caractériser un ensemble d’échantillons
concus pour examiner les effets de la composition en Ge et de la contrainte sur I'évolution des
défauts et de la TED dans les alliages SiGe. Nous avons analysé les données expérimentales
et une description détaillée des phénoménes observeés a été donnée.

Les conclusions générales de cette étude sont :

a - Les défauts {311} et les boucles de dislocation sont moins stables lorsque I’on augmente la
teneur en Ge dans les couches SiGe relaxées.

b - La formation des boucles de dislocation augmente avec la teneur en Ge dans les couches
SiGe.

¢ - La contrainte en tension biaxiale a pour effet de favoriser la formation des défauts {311}.

d - La formation des boucles est ralentie avec la contrainte en tension tandis que la contrainte
en compression biaxiale favorise leur formation.

e - La stabilité des défauts (Np) change peu en fonction de la contrainte.

L'évolution d’une population de défauts induite par implantation ionique lors du recuit est le
résultat de plusieurs mécanismes concomitants, qui dans la plupart des cas sont actives
thermiquement, tels que :

La diffusion des interstitiels libres qui composent les défauts (D).

La capture d’interstitiels par un défaut qui est liée & la sursaturation en interstitiels (C//C,") qui
I’entoure.

L’émission d'interstitiels par un défaut (liée & son énergie de formation, Eg).

La transformation des défauts {311} en boucles de dislocation qui est associée a une barriére
d'énergie qui limite cette transformation.

La recombinaison des interstitiels, migrant de la région de défauts vers la surface de
1’échantillon.

Une étude rigoureuse de l'effet de la teneur en Ge et de la contrainte sur I'évolution des
défauts et de la TED nécessiteront une étude détaillée de la variation de chacun de ces
mécanismes dans les alliages contraints et relaxés de SiGe.

Cependant, dans le cadre de cette thése, nous avons suivi une approche plus "pragmatique™ en
nous basant sur le modele complet "ClusterModel™ relatif a I'évolution des defauts étendus
dans de silicium [18] dont les paramétres régissant I'évolution des défauts ont été modifiés
afin de tenir compte des phénomenes observés dans les alliages SiGe. Le choix des
parametres modifiés a été alimenté par 1’idée d’une intégration directe et simple du modéle
dans Synopsys et sa compatibilité avec tous les autres modéles intégrés dans Synopsys.

Ainsi, la majorité des données expérimentales obtenues a partir des échantillons fabriqués
dans le cadre du projet ATOMICS a été bien reproduite par les courbes simulées. Toutefois,
ce modéle doit étre considéré comme un premier essai pour comprendre et expliquer les effets
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physiques induits dans les matériaux SiGe par la présence du germanium & des concentrations
diverses et par I’application d’une contrainte biaxiale en tension ou en compression.

En effet, le modele surestime les mesures expérimentales a faibles températures (600°C) a
cause d’une mauvaise simulation des petits amas d’interstitiels. Un travail de calibration basé
sur I’étude de la TED dans les alliages SiGe est donc a entreprendre, et I’introduction de petits
amas complémentaires pourrait sans doute contribuer a une meilleur predictivité a 600°C.

Un autre effet physique qui n’est pas pris en compte dans nos simulations est la SPE (épitaxie
en phase solide). L’ impact de la SPE sur I’évolution des défauts ponctuels au début du recuit
thermique devrait étre inclus dans I’analyse des différences observées entre les échantillons
implantés au Si* et au Ge® (amorphisation). Cet effet a fait 1’objet d’une étude en
collaboration avec Julien Delalleau et un modele est en cours de publication [19].

Idéalement, I’intégration de tous les effets physiques induits par la présence du Ge et des
contraintes dans les couches SiGe devrait également étre envisagée. Certains de ces effets ont
été étudies et modélisés par des partenaires du projet ATOMICS, en particulier la diffusion du
bore dans les alliages SiGe, ce qui permettra d’optimiser davantage notre modele par la suite.
Toutefois, la compatibilité du modele de défaut avec des modeles complémentaires élaborés
pour simuler I’évolution de la concentration des interstitiels et de leur diffusivité en fonction
de la composition et de la contrainte devrait d’abord étre vérifi¢ avant la mise en ceuvre d’un
modeéle global.

VIl CONCLUSION

Nous avons étudié expérimentalement I’évolution thermique des défauts étendus dans les
alliages SiGe afin d’analyser les mécanismes physiques qui contrélent cette évolution a la fois
en fonction de la teneur en Ge et de la contrainte induite dans les couches SiGe. D’autre part,
il est nécessaire de disposer d’une base de données sur laquelle les procédés de simulation
puissent étre testés de maniére fiable. Nous avons donc examiné, dans les alliages SiGe, les
caractéristiques essentielles des deux grandes catégories de défauts (défauts {311} et boucles
de dislocation) qui résultent de 1’étape indispensable a la fabrication de jonctions ultra minces
pt/n, qu’est ’implantation ionique. Nous avons montré que 1’évolution de ces défauts étendus
dans les alliages SiGe est contrdlée dans chaque cas (implantation amorphisante ou non), par
les mémes mécanismes que dans le silicium. Toutefois, leur formation et dissolution changent
en fonction de la teneur en Ge et de la contrainte.

Nous avons aussi suivi I'évolution de la TED et sa relation avec les défauts étendus. Nous
avons mesuré I'évolution de la TED pour plusieurs conditions d'implantation et de recuit dans
les alliages SiGe et nous avons montré que dans toutes les conditions expérimentales
I'évolution de la TED et celle des défauts étendus sont liées.

En se basant sur le modele "ClusterModel" relatif a 1’évolution des défauts développé par
Synopsys, nous avons montré que les concepts physiques liés au mécanisme de maturation
d’Ostwald introduits dans le modeéle sont suffisants pour rendre compte de bons nombres de
résultats expérimentaux obtenus dans les alliages SiGe. Les résultats de simulation sont a
considérer comme une des bases nécessaires a la compréhension des interactions complexes
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et simultanées observées en présence du Ge sur les défauts étendus. Par ailleurs, nous avons
présenté notre contribution a 1’amélioration de ce modele tout en gardant a 1’esprit les
phénomeénes physiques. Nos efforts ont porté en particulier sur la correction des expressions
qui contrdlent la formation et la dissolution d’un défaut {311} et sa transformation en boucle
de dislocation dans le modéle "ClusterModel™ pour une intégration rapide. En effet, nous
avons montré par une dépendance de ces expressions de la teneur en Ge et du niveau de
contrainte, que le modeéle est capable de reproduire la majorité des mesures. Nous avons enfin
examiné I’impact de ces modifications sur la diffusion des dopants.
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CHAPITRE VII : SIMULATION DE DISPOSITIFS CMOS AVANCES :
C65 SOI ET C45 SIGE

| INTRODUCTION

Afin d’améliorer les performances et de repousser les limites technologiques que nous avons
abordées au premier chapitre, on peut procéder empiriquement par de multiples essais
expérimentaux. La démarche est cependant codteuse, longue et plutdét hasardeuse sans le
soutien théorique des outils d’analyses numériques. Il est préférable de procéder plutét a des
tests en simulation numérique, avec 1’avantage d’une plus grande souplesse dans les essais
envisageables. Par exemple, les outils de modélisation de transistors donnent la possibilité de
faire une étude paramétrique en faisant varier chaque caractéristique de la structure afin d’en
évaluer I’influence. Le niveau de complexité est au moins aussi important et la simulation a
I’avantage de ne pas connaitre de difficultés de réalisation technologiques. Il est alors possible
d’obtenir une compréhension physique du fonctionnement du transistor et de prédire des
comportements singuliers. Il existe un ensemble d’algorithmes différents pour simuler,
comprendre, prédire et optimiser le fonctionnement des MOS. Les méthodes analytiques sont
les plus adaptées aux besoins industriels et ce sont ces formulations empiriques que nous
employons dans 1’ensemble de nos travaux.

Ainsi, pour I’élaboration des futures générations de transistors, le développement d’outils de
simulation fiables et rapides est une nécessité. Les outils TCAD sont des outils complexes
permettant de simuler le procédé de fabrication des composants et de simuler numériguement
son fonctionnement par la méthode des éléments finis. Le composant est maillé de maniere
stratégique de sorte a apporter la précision nécessaire dans les régions clefs (canal,
extension...). C’est un procédé de simulation trés long et complexe, permettant, du fait de la
prise en compte des effets 2D, d’obtenir des résultats souvent proches de la réalité, mais dont
la précision quantitative depend néanmoins beaucoup de la fiabilité des modéles utilisés pour
simuler les procédés de fabrication (implantation et recuit), de leur aptitude a décrire les
phénomenes physiques observés et de la qualité de la calibration effectuée. Nous avons utilisé
la simulation TCAD pour comparer les performances en transistor de plusieurs type de
dispositifs Si, SOI et SiGe. Cette modélisation plus fine a permis de valider 1’ensemble des
modeéles élaborés dans ces travaux de these encadrés par le projet ATOMICS et de confirmer
leur fiabilité a travers une comparaison réussie des résultats de simulation électrique avec les
résultats expérimentaux.

Dans ce chapitre, nous présentons les différentes modélisations mises en ceuvre dans la
simulation des composants MOS, sur lesquelles sont testées les modéles élaborés et calibrés
pour la fabrication des jonctions ultrafines. Le modéle général de diffusion présenté dans cette
theése, incluant I’ensemble des contributions a la modélisation de 1’évolution des défauts et a
la diffusion des dopants en fortes concentrations, est centre sur les technologies industrielles
actuellement en developpement a STMicroelectronics-Crolles : C65 SOI et SiGe 45 pour
finalement étre testé sur le nceud technologique 32nm.
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La premiere étude concerne les dispositifs MOS fabriqué sur substrat SOI. Nous avons vu
qu’une des solutions est d’utiliser le substrat SOI puisque la diffusion y est réduite grace a la
présence de I’interface Si/BOX qui permet aussi de dissoudre les défauts étendus formés dans
la zone de charge d’espace, néfastes pour les propriétés électriques des jonctions.

Dans la seconde étude, la distribution des dopants dans les dispositifs SiGe sera simulée. Dans
une premiére approche, nous proposons une modélisation de I’effet du germanium et de la
contrainte sur 1’évolution des défauts et la diffusion des dopants.

Le but de ces modélisations est de mettre en avant le role déterminant de la distribution des
dopants pour la fiabilité des simulations électriques des dispositifs. Les éléments de
comparaison avec les résultats de simulation sont essentiellement les caractéristiques 15(Vg),
Io(Vb), C(V) et Vin(Lg) pour les différents dispositifs étudiés.

] OUTILS DE SIMULATION

Les principes de la simulation 2D de type TCAD sera présenté brievement dans cette partie.
L’étude a eté réalisée au sein de I’équipe TCAD de STMicroelectronics Crolles. Les résultats
obtenus a l’aide de la suite de logiciels Synopsys mais ont nécessité un long travail
d’adaptation et de calibration des différents modéles, sans oublier I’optimisation de la
convergence des différents outils de simulation numérique. La suite de logiciels Synopsys
comprend plusieurs outils :

- le module Sentaurus Process pour la simulation du procéde de fabrication,
- le module SDE pour le maillage du composant,

- le module SDevice pour la simulation électrique,

- et les outils de visualisation et d’extraction des données Inspect et Tecplot.

Afin de valider I’ensemble des modéles physiques ¢laborés dans nos travaux, nous les avons
appliqués a la simulation de deux dispositifs MOS : le premier dispositif est le MOS SOI
65nm partiellement déplété et le second est le MOS SiGe 45nm composé d’une couche de Si
contraint déposée sur un substrat SiGe relaxé. Ces deux transistors seront décrits en détail
dans ce chapitre. Le but de la simulation est de prouver la cohérence des modeles relatifs a la
simulation du procédé de fabrication tout en mettant en avant I’intérét des nouvelles versions
physiques développeées. Pour chaque type de dispositif, il a été nécessaire de simuler, dans un
premier temps le procédé de fabrication des composants. Puis, les mesures expérimentales de
dispositifs équivalents dans le silicium pur sont utilisées pour calibrer, qualifier et compléter
les démarches de simulation numérique. Cette premiere phase étant achevée, nous nous
sommes intéressés a la simulation des dispositifs réalisés dans différents matériaux en
modeélisant les effets physiques impliqués dans les profiles de dopants.

I1.1  Simulation des procédés industriels

L’ensemble des modeles élaborés pendant le projet ATOMICS et décrit dans ces travaux de
thése a été utilisé dans ces simulations :

216



CHAPITRE VII

Modge¢le analytique pour I’implantation ionique, I’amorphisation et la génération de défauts
ponctuels,

» Modeéle de diffusion “5-espéces”,
» Modele de ségrégation a la surface: "Three phase segregation model”,

» Modéle des amas d’interstitiels "ClusterModel" : SMICs, {311} et boucles de
dislocation.

Piégeage du bore par les défauts étendus.
Diffusion du fluore et formation d’amas de fluore.
Diffusion et activation du carbone.

Amas d’arsenic AsmVh.

Amas de bore (BICS) : Bnly.

YV V V V VY

11.2  Simulation électrique

Pour les simulations électriques, nous avons utilisé le logiciel Sentaurus Device (SDevice)
développé par la societé Synopsys. Cet outil standard est utilisé par I’équipe TCAD de
STMicroelectronics et par la majorité des partenaires de 1’industrie microélectronique.

Dans SDevice, nous avons utilisé la modélisation de type dérive—diffusion pour le transport
des porteurs. Les polarisations effectuées dans les simulations des dispositifs sont identiques a
celles des mesures. Afin de faciliter notre étude orientée sur la simulation de caractéristiques
électriques statiques, NOUus nous sommes concentrés sur le mécanisme de genération Shockley—
Read—Hall (SRH), prédominant aux faibles polarisations. Nous avons également activé les
modeles standards prenant en compte I’influence des espéces dopantes ainsi que celle de la
température sur la durée de vie des porteurs.

111 DisposiTIFs SOI

Les modeles quantitatifs permettant de décrire les phénomeénes physiques qui se produisent
dans les nouveaux matériaux SOI lors du procédé de fabrication ont été élaborés dans cette
thése. Pour continuer I’étude et la validation de ces modéles, nous avons effectué des
simulations électriques d’un transistor MOS réalisé en technologie 65nm sur substrat SOI.
L’intérét de ce travail est de mettre en évidence les éventuelles améliorations apportées par la
simulation physique de ’effet de D’interface sur 1’ensemble des étapes de procédé de
fabrication, en particulier la diffusion des dopants et I’évolution des défauts étendus.

I11.1 Dispositifs fabriqués

Nous présentons ici de maniere synthétique les étapes nécessaires a la fabrication de tous les
¢léments d’un transistor MOS réalisé en technologie 65nm sur substrat SOI. La Figure 127
illustre la succession des étapes dans 1’ordre chronologique. Ce nceud technologique est basé
sur un oxyde grille de grille d’environ 20A. Les étapes d’implantation introduisent les dopants
clefs du fonctionnement du dispositif et sont suivis par un recuit d’activation RTP standard.
Les spécifications des implantations extensions, poches et source/drain sont dans la gamme
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des énergies et des doses étudiés dans le cadre du projet ATOMICS et sur laquelle nos
modeéles ont été élaborés. Les étapes suivant le recuit spike sont dédiés a la métallisation, a la
connexion des composants et a la protection de ceux-ci (communément appelé back-end). Ces
derniéres étapes ne sont pas pris en compte dans nos simulations car elles n’ont pas
d’incidence sur les profiles de dopants actifs.

NMOS PMOS
Ajustement Vth bore arsenic
Oxyde de grille
Dépot grille poly-Si
Réoxidation
Implantation poches BF2 arsenic
Implantation LDD arsenic BF2
Formation espaceur
Implantation S/D P, As, P B,B,B
Recuit d’activation "spike" 1060°C "spike" 1060°C

Procédé « Back-end"

Figure 127 : Liste simplifiée des étapes de procédé fabrication des transistors CMOS SOI 65nm.

Les images MET de la Figure 128 ont été obtenues a partir d’un lot de transistor fabriqué a
STMicroelectronics. Elles illustrent les mesures effectuées sur les couches constituant le
transistor : oxyde enterré (Figure 128.a), film de silicium (Figure 128.b), architecture et
longueur de grille (Figure 128.c). La longueur de grille des transistors testés varie entre 50nm
et 10pum et leur largeur est de 10um.

Buried Oxide Silicon film thickness Gate Length

20 nm 1

Figure 128 : Coupe par microscope électronique a transmission d’un transistor PMOS SOI.

De maniére a améliorer les effets canal court dans les transistors, la température du recuit de
Source/Drain utilisé est de 1060°C pour limiter la diffusion des espéces dopantes, tout en
assurant une concentration d’atomes activés optimale.

1.2 Simulation des procédés de fabrication

111.2.1 Les modeles utilisés pour le SOI

L’effet de I’oxyde enterré sur 1’évolution des défauts étendus et sur la diffusion des dopants
étudié au chapitre 5 est pris en compte dans les simulations.
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111.2.2 Résultats des simulations des procédés

Les Figure 129 et Figure 130 illustrent respectivement les dispositifs N et PMOS Si et SOI
définies sous Sentaurus Process et les profils de dopage 2D obtenus par la simulation du
procede de fabrication. Celle-ci a été réalisée a partir du procédé standard de la technologie
SOl 65nm décrit précédemment. Les dispositifs ont une longueur de grille de 65nm et un
oxyde de grille d’environ 20A d’épaisseur.

Le substrat SOI se compose d’une couche superficielle de silicium de 60nm d’épaisseur. Cette
couche est séparée de la partie massive du substrat de silicium par une couche isolante
d’oxyde de silicium de 140nm d’épaisseur.

L’utilisation de substrats SOI permet de réduire la diffusivité des dopants qui sont introduits
dans la couche superficielle de silicium. En effet, la profondeur de la jonction source-drain du
transistor réalisé sur le substrat SOI est réduite par rapport au transistor réalisé dans les
mémes conditions d’implantation et de recuit, sur le substrat de silicium massif (Figure 129).

Ivertical cut

Lateral cut

Buried Oxide

Figure 129 : Structures simulées du transistor NMOS (a) silicium 65nm et (b) SOl 65nm.

De méme, la distribution des dopants dans les zones source-drain visualisée en bleu dans la
Figure 130 montre que la présence de I’interface Si/BOX permet de réduire la profondeur de
la jonction.

Figure 130 : Structures simulées du transistor PMOS (a) silicium 65nm et (b) SOI 65nm.
111.2.3 Effet de I’interface Si/BOX sur les defauts étendus

La simulation physique de ces dispositifs nous permet d’étudier plus précisément 1’évolution
des défauts étendus dans un dispositif réalisé avec les mémes conditions de procédé dans un
substrat silicium et un substrat SOI.
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Figure 131 : (a) Sans interface (référence) des
boucles de dislocations subsistent, (b) en revanche il
ne reste pas de défauts étendus apres le recuit
d’activation dans le substrat SOI.

oY [um]

0.15 0 0.05 0.1
X [um]

.05 0.
X [um]

La Figure 131 montre la zone potentiellement riche en défauts étendus générées par
I’implantation des poches. Ces défauts ont une distribution spatiale non-uniforme dans le
substrat de Si apreés le recuit spike a 1060°C. La simulation nous montre que ce recuit ne
présente pas un bilan thermique assez élevé pour les dissoudre complétement dans le silicium.
En revanche, dans les mémes conditions d’implantation et de recuit, la présence de I’interface
Si/BOX accélere la dissolution des défauts étendus et peu de boucles subsistent a la fin du
procédé de fabrication.

I11.3 Simulation électrique

Utilisant le simulateur électriqgue SDevice de Synopsys, les réseaux de caractéristiques
classiques 1p=f(Ve)vo et Ip=f(Vp)vec sont calculés a partir des transistors élaborés
précedemment pour différentes longueurs de grille. Les modéles physiques élaborés pour les
simulations de procédé sont validés en calculant les caractéristiques électriques des transistors
NMOS et PMOS SOl partiellement deplété (PD).

111.3.1 Capacité

Le module de grille voit les implantations des extensions et des zones source/drain et le recuit
d’activation final. Les conditions d’implantation peuvent détériorer le diélectrique de grille
par la traversée de grille. Mais nous avons vu précédemment la nécessité des implantations
obliques pour la formation des SDE afin de couvrir la zone sous la grille. Or, il est primordial
pour le bon fonctionnement des circuits d’avoir un diélectrique de bonne qualité, aussi
I’impact du tilt des implantations sur la grille et son oxyde a une grande importance. Des
mesures de capacité-tension C(V) ont été effectuées afin de vérifier, d’une part que celui-Ci
n’a pas été dégradé par le bombardement ionique, et d’autre part que le dopage de grille est
bien adapté (par estimation de la déplétion de la grille).

L’intégrité de I’oxyde, son épaisseur électrique équivalente et la déplétion de grille se
déterminent par des mesures de capacité sur des structures de test dédiées. Nous avons utilisé
cette caractéristique afin d’ajuster le dopage du polysilicium. La Figure 132 montre les
caractéristiques Cg,ri(V) surfaciques mesurées et simulées obtenues pour le SOI. Ces mesures
permettent d’ajuster la permittivité (eox) de I’oxyde grace a la relation eox=eox/Csurf OU €0x €St
I’épaisseur d’oxyde entre la grille et le substrat. Cette épaisseur d’oxyde est étant fixée par les
mesures MET et interférométriques.
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Figure 132: Mesures et simulations de Cg,(V)
surfacique obtenus pour le transistor.
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La capacité simulée est comparable a celle mesurée et les déplétions de grille simulées sont en
bon accord avec les caractéristiques Csuri(V). Ces résultats montrent que I’oxyde n’a pas été
impacté par le tilt d’implantation et que le pré-dopage de grille simulé était bien adapté. Les
conditions choisies sont utilisées dans la simulation des différents transistors.

111.3.2 SOI NMOS

Le transistor a canal long est le cas idéal du transistor MOS, sa taille importante le rend
insensible aux effets parasites canaux courts et DIBL, non négligeables pour les technologies
submicroniques. Nous avons vérifié dans un premier temps les caractéristiques obtenues pour
un dispositif long. Cette étape a pour but de garantir que toutes les étapes technologiques sont
bien simulées. En effet, pour les dispositifs a canal long, la tension de seuil est indépendante
de la longueur de canal. Sur la Figure 133 sont représentées en échelle logarithmique les
caracteristiques Ip en fonction de Vg a Vp faible (0.05V) et Vp fort (1.2V) d’un transistor a
canal long (Figure 133.a) et canal court (Figure 133.b). Les croix représentent les points de
mesures et les caractéristiques simulées sont des courbes continues. On notera la bonne
concordance dans tout le domaine allant de la faible a la forte inversion. De méme, la
transition entre ces deux régimes est parfaitement reproduite.

€] Saturation =] Saturation

Vd=0.05V

X Measurement
— Simulation

Vd=0.05V

Drain Current (A/um)
m
1

Drain Current (A/um)
q

1E—8 X Measurement 1E-8
— Simulation
1E-9 4 1E-9 4
1E-10 1E-10o
eng 0.8 pm PD-SOI NMOS ey 95 NM PD-SOI NMOS
1E-12 r T 1E-12 T T
0.5 1 05 1
Gate Voltage (V) Gate Voltage (V)

Figure 133 : Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a tension Vp
faible (0.05V) (cas a) et Vp, fort (1.2V) pour des transistors NMOS SOI dont les longueurs de grilles sont
de 800nm (a) et 55nm (b). Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).

Sur la Figure 134.a, nous avons compareé les caractéristiques Vin(Ls) mesurées et simulées de
la tension de seuil en régime linéaire et saturé en fonction de la longueur de grille. Les
transistors a canal court exhibent une tension de seuil qui varie fortement lorsque Lg diminue.
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En vue d’expliquer ces observations pour les transistors a canal court, nous devons nous
référer aux phénomeénes SCE et DIBL (cf. chapitre 1). Rappelons que plus la chute de Vi, se
produit a des longueurs de grille (Lg) élevées, plus I’effet de canal court est défavorable. Une
élévation des valeurs de Vi, avant leur chute témoigne d’un effet de canal court inverse
(RSCE). Ces caractéristiques sont bien reproduites par les simulations. Ainsi, la distribution
spatiale des dopants dans les régions d’extension de Source/Drain et de poche est bien décrite
par les modéles de diffusion et les interactions dopant-défaut contrélant cette distribution sont
bien prises en compte.

500 200
—B— Measurement —B— Measurement
450 1 -5 ATOMICS 150 1 =, - ATOMICS
= —=— Measurement > A
> 400 1 =
E -5 ATOMICS =100 ]
£ 350 - o
> a
300 50 1

250 — ‘ ‘ 0
0.01 0.1 10 0.01

1
Le [um]
Figure 134 : Tension de seuil en régime linéaire et saturé (a) et DIBL (b) en fonction de la longueur de
grille de transistor NMOS SOI.

111.3.3 SOI PMOS

Les Figure 135.a et Figure 135.b présentent respectivement les caractéristiques Ip(Veg) des
transistors SOl PMOS de longueur de grille de 800 et 55nm mesurées a une tension de drain
de 0.05 et 1.2V. La confrontation entre les résultats de simulation les mesures montre que les
modeéles de simulation de procédé reproduisent parfaitement les caractéristiques Ip(Vg) en
faible et forte inversion pour les dispositifs court et long. Les simulations des dispositifs longs
confirment que le dopage dans le canal est bien pris en compte et que les charges situées a
I’interface SiO/Si sont correctement calibrés.
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Figure 135 : Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.05V) et Vp, fort (1.2V) pour des transistors PMOS SOI dont les longueurs de grilles sont de 800nm (a) et
55nm (b). Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).

Les Figure 136.a et Figure 136.b représentent respectivement la tension de seuil en régime
linéaire et saturé et le DIBL en fonction de la longueur de grille. Les mesures sont bien
reproduites par les simulations, avec une légere degradation du DIBL. Comme dans le cas des
dispositifs NMQOS, les tendances correctes des caractéristiques Vi(Lg) montrent que la
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distribution des dopants dans les zones d’extension S/D et de poche est bien décrite par les
simulations TCAD.

550 200
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Figure 136 : Tension de seuil en régime linéaire et saturé (a) et (b) DIBL en fonction de la longueur de
grille de transistor PMOS SOI.

Nous allons tenter a présent d’analyser ces résultats de maniere a mettre en évidence les
améliorations apportés par les modéles physiques (notes ATOMICS) présentés dans cette
these et utilisés dans la simulation de procédé de fabrication.

I11.4 Impact des modeles ATOMICS

Pour comprendre le comportement physique des modeéles et de quantifier le gain apporté,
nous étudions I’impact des modeles développés dans le cadre du projet européen ATOMICS et
incluant ceux de cette these en les comparant a la version Y-2006.06 lorsque se projet a débuté
et a la derniere version C-2009.06 qui illustrent 1’évolution de 1’outil de simulation et contient
les parametres ajustés par les équipes de Synopsys.

111.4.1 SOI NMOS

La Figure 137 représente les caractéristiques Ip(Vg) pour un transistor long (Figure 137a) et
un transistor court (b). Les caractéristiques Ip(Vg) des transistors longs simulés par les
modeles ATOMICS sont correctes. En revanche, les versions 2006.06 et 2009.06 altérent le
comportement électrique des transistors NMOS en décalant la tension de seuil pour les
transistors a grande et petite longueur de grille. Pour la version 2006-06, on observe que les
transistors simulés ne sont plus fonctionnels pour la longueur de grille de 55nm, car la
diffusion latérale des dopants sous la grille joue un r6le majeur dans les dispositifs courts. Ce
constat illustre le progres realisé des simulations TCAD depuis la version Y-2006.06 en
particulier grace au projet ATOMICS qui avait pour objectif de développer de nouveaux
modeles physiques pour la simulation des procédes de fabrication des transistors CMOS
avances (le neeud 32nm).
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Figure 137: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (V) a tension Vp
faible (0.05 V) (cas a) et Vp fort (1.2V) pour des transistors NMOS SOI dont les longueurs de grilles sont
de 800nm (a) et 55nm (b). Comparaison entre la simulation modéles (courbes) et la mesure (symbole).

La simulation de la diffusion de I’arsenic dans les extensions de Source/Drain a un impact trés
important sur les effets canal courts des transistors. La Figure 138 montre les améliorations
apportées par les modeles implémentés depuis la version Y-2006.06. La tension de seuil
obtenue avec les différentes versions du logiciel Sentaurus Process refléte la validité de la
simulation d'implantation et de diffusion dans les extensions de Source/Drain. Une
augmentation de 50mV est observée sur la tension de seuil des transistors longs simulés avec
les versions C-2009.06 et Y-2006.06.

Le gain obtenu sur les effets canal court est aussi reporté dans la Figure 138.c qui représente
I'abaissement de la hauteur de barriére sous influence du drain DIBL (Drain Induced Barrier
Lowering) en fonction de la longueur de grille.

La simulation des caracteristiques V(L) est considérablement améliorée grace a un meilleur
ajustement du profil initial des defauts ponctuels générés par les étapes d’implantation ionique
et un meilleur control des régions extension et source-drain réalisés dans ce dispositif par des
implantations d’arsenic et de phosphore. On notera en particulier I’effet de la modélisation
physique des amas As,Vr, sur ces caractéristiques électriques sensibles au profile latéral des
dopants.
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Figure 138: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor NMOS SOI.

Comme le montrent les figures précédentes, les modéles et paramétres présentés dans cette
these permettent de nettement améliorer la fiabilité des simulations TCAD grace a la bonne
compréhension des phénomenes physiques mis en jeu lors de la fabrication des transistors. En
revanche, les versions Y-2006.06 et C-2009.06 altérent le comportement électrique des
transistors NMOS en décalant la tension de seuil pour les transistors a grande longueur de
grille d’environ 50 mV. Les performances lqon/lorr des transistors NMOS sont donc aussi
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fortement impactées. Ce décalage de la tension de seuil peut étre la conséquence de plusieurs
phénoménes dans le transistor NMOS SOI. L’hypothése la plus probable est que 1’arsenic
implanté et recuit simulé avec ces deux versions est mal situé dans le canal car il n’a pas
diffusé de la méme maniere qu’avec les modeles ATOMICS. Ainsi, le dopage effectif dans le
canal simulé par les versions Y-2006.06 et C-2009.06 est plus fort ; ce qui augmente la tension
de seuil de ce transistor. La seconde hypothése est que les charges de I’oxyde de grille
évoluent differemment en fonction de la version utilisée or, dans nos tests la densité
surfacique de charge de I’oxyde de grille est la méme dans 1’ensemble des simulations.
Cependant, cette seconde hypothése ne permet pas d’expliquer les comportements illustrés
dans la Figure 138.

La version C-2009.06 a connu des efforts considérables de calibration, profitant aussi des
études théoriques du projet ATOMICS et permettant de rapidement paramétrer des modéles
simplifiés. Toutefois, on peut imaginer que le modele relatif aux amas Asy,V, (cf. chapitre 3)
est primordial car I’effet court canal est décrit plus précisément avec ATOMICS. La version
C-2009.06 utilise un modele simplifié appelé "Transient" qui ne tient compte que d’un seul
amas AsV.

Les modeles élaborés au cours du projet ATOMICS et 1’ajustement dédié donnent des
résultats plus proches de la réalité que les autres versions. Ces modeles permettent une
meilleure description physique des phénomenes se produisant dans les dispositifs, notamment
la cinétique des defauts étendus dans le SOI qui a un impact direct sur les profils des dopants
dans les extensions et par conséquent sur 1’ensemble des caractéristiques des dispositifs.

111.4.2 SOl PMOS

La Figure 139 représente les caractéristiques In(\Vg) pour un transistor long (Figure 139.a) et
un transistor court (Figure 139.b). Les caractéristiques 1p(Vg) des transistors longs sont tout a
fait correctes. En revanche, on observe que les transistors simulés avec la version Y-2006.06
ne sont plus fonctionnels pour la longueur de grille de 55nm, en partie par une mauvaise
approximation de la diffusion latérale du bore sous la grille qui joue un réle majeur dans les
dispositifs courts.
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Figure 139: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (V) a tension Vp
faible (0.05V) (cas a) et Vp fort (1.2 V) des transistors PMOS SOI dont les longueurs de grilles sont de
800nm (a) et 55nm (b). Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).
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La simulation physique des effets associés a la diffusion du bore dans les extensions de
Source/Drain a un impact trés important sur les effets canal courts des transistors. La Figure
140.a et la Figure 140.b montrent les améliorations apportées par les modéles implémentés
depuis la version Y-2006.06. La tension de seuil obtenue avec les différentes versions reflete
la fiabilité de la simulation d'implantation et de diffusion dans les extensions de Source/Drain.
Les versions C-2009.06 et Y-2006.06 sont moins précises que les modeles ATOMICS. Le gain
obtenu sur les effets canal court est aussi reporté dans la Figure 140.c qui représente
I'abaissement de la hauteur de barriere par influence du drain DIBL en fonction de la longueur
de grille.

La simulation des caractéristiques Vin(Lg) est améliorée grace a un meilleur control des
régions extensions et source-drain réalisés dans ce dispositif par des implantations de bore et
de BF,, en particulier grace a la prise en compte, dans la simulation, des amas Bylp.
L’incorporation des nouveaux modeles mais surtout les mécanismes liés a la recombinaison
des défauts ponctuels dans les substrats SOl permet d’améliorer la simulation des gradients de
dopants actifs obtenus pour le transistor court a partir de I’implantation BF, et bore des
extensions et des Source/Drain Ainsi, les modeles ATOMICS montrent une meilleure
corrélation avec les caractéristiques électriques et reproduisent bien la diminution de diffusion
du bore induit par la présence de I’interface Si/BOX.
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Figure 140: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor PMOS SOI. Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).

Gréace a la fiabilité des simulations TCAD, nous pouvons utiliser les simulations comme outil
d’investigation pour étudier les phénomenes observés expérimentalement lors de la
fabrication de jonctions ultrafines par des méthodes avancées.

IV  CARACTERISATION ELECTRIQUE DE LA DISTRIBUTION LATERALE DU DOPAGE
SOURCE/DRAIN DANS LES MOSFETS NANOMETRIQUES.

Nous proposons ici une méthode de caractérisation de la distribution latérale du dopage dans
les MOS basée sur la mesure de courant pour différentes longueurs de grille. La précision de
la méthode et sa sensibilité aux variations dues au procédé de fabrication MOS sont ensuite
évaluées au nceud technologique SOI 65nm en simulations numériques TCAD et en mesure.

Un contrdle parfait des distributions de dopage est impératif dans les technologies CMOS
avancees. La profondeur de la jonction source/drain impacte directement les effets de canal
court. La position latérale des jonctions détermine la longueur effective du canal ainsi que les
capacités de recouvrement entre la grille et les source/drain. Le positionnement de ces profiles
de dopage dans les technologies actuels doit avoir une précision de 1’ordre du nanométre.
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Bien qu’un certain nombre de méthodes permettent la mesure du dopage vertical avec cette
précision, la mesure des profils latéraux est compliquée et requiert d’appliquer des mesures
spécifiques a des échantillons préparés spécialement [1, 2]. Dans cette étude nous discutons
de la sensibilité des mesures électriques par rapport a la distribution latérale du dopage et de
la possibilité de caractériser ledit profil.

IV.1 Principe de la méthode

La méthode proposée repose sur I’analyse du courant de fuite entre source et drain et
I’utilisation d’un jeu d’échantillons ou I’on fait varier uniquement la longueur de grille. La
variation de la longueur de grille entraine un recouvrement progressif des profils de source et
de drain et donc des zones de déplétions associées (Figure 141). Le recouvrement sous la
grille par ces profils latéraux est défini par la longueur de grille, qui doit étre connue, et par la
diffusion des dopants des source/drain sous la grille. Ce recouvrement change
significativement le comportement électrique de la structure de test, qui peut a son tour étre
utilisée pour caractériser le profil de dopage latéral.
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Figure 141 : Représentation schématique de I’influence de la réduction de la longueur de grille sur le
profil latéral de la concentration de dopants.

En premier lieu I’influence du recouvrement des profils sur la capacité de grille et sur les
courants de drain a été étudiée par nos partenaires de 11SB via des simulations technologiques
et électriques a I’aide de la suite logicielle Sentaurus de Synopsys [3]. Il en résulte que la
sensibilité des courants de drain est bien plus prononcée que celle des capacités. Un schéma
de la mesure proposée est en Figure 142.

Figure 142 : Schéma de la mesure électrique pour
caractériser le profil latéral de dopants.

Hormis la longueur de grille, les structures de test dont on étudie le profil latéral sont
identiques. Afin de concentrer I’étude sur les effets du dopage latéral source/drain nous
utilisons un dopage canal uniforme. Le dopage des source/drain est formé par implantation
d’ions puis recuit d’activation.
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Pour caractériser la distribution latérale du dopage nous suggérons de mesurer le courant de
fuite Ip a faible tension de drain Vp et a une tension de grille constante et proche de la tension
Vi, de bandes plates. La forme du profil latéral est alors estimée par ingénierie a rebours en
utilisant les simulations technologiques et électriques.

La méthode présentée ici se distingue d’autres techniques de modélisation inverse [4, 5] par
I’utilisation de longueurs de grille causant un recouvrement tres significatif des profils de
source et de drain.

Une premiére analyse de sensibilité a été conduite sur une architecture PMOS simplifiée avec
un dopage constant de 10*at.cm™ en appliquant des modéles de recuit rapide finement
calibrés. La Figure 143 ou le courant de drain Ip est tracé en fonction de la tension de drain
Vp montre le résultat de ces simulations. Le courant Ip dépend fortement de la longueur de
grille et varie d’environ 9 ordres de grandeurs lorsqu’elle passe 25 a 110nm, suggérant une
forte sensibilité & la position et la forme du dopage source/drain.
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Une sensibilité similaire est attendue si la variation de position des jonctions source-canal et
drain-canal est causée par une variation de température lors du recuit. La Figure 144 montre
des simulations ou la position de la jonction canal-drain a été variée en balayant
volontairement la température maximum du recuit post-implantation par pas de 10°C (Figure
144.a). On observe que les décalages de la jonction sont également bien représentés sur les
caracteristiques électriques avec une résolution de 2 nm (Figure 144.b).
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Figure 144 : (a) Profils de dopage latéraux pour différentes température de recuit rapide. (b) Effets du
décalage de la jonction sur la caractéristique électrique.
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La méthode présentée dans cette section, basée sur la mesure du courant Ip pour différentes
longueurs de grille permet donc d’estimer I’extension latérale du profil de dopage. Dans les
sections suivantes la précision de la méthode sur un procédé MOS complet ainsi que sa
sensibilité a la variabilité de ce procédé sont évaluées.

IV.2  Application de la méthode sur des simulations TCAD d’un procédé
industriel

Pour appliquer cette méthode nous simulons le procédé du nceud 65nm SOI que nous avons
appliqué au silicium, en utilisant des longueurs de grille allant de 55 a 800 nm. Les
simulations de procédé ont été réalisees en utilisant les modéles de diffusion récents calibrés
pour les jonctions ultra-fines.

Comme reférence, nous rappelons la distribution 2D du dopage obtenue a la fin de la
simulation dans la Figure 145.
DopingConcentration (NetActive) [cm™]
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Figure 145 : Carte de dopage de la simulation 2D du PMOS (a) silicium et (b) SOI.

Comme expliqué dans la section précédente, la caractérisation du profil latéral est basée sur la
mesure du courant Ip résultant du percage entre le drain et la source. La caractéristique
électrique est extraite en balayant V et avec Vg proche de Vi, pour éviter une redistribution
des porteurs due a la tension de grille. Le résultat est montré en Figure 146 pour un PMOS
avec une longueur de grille allant de 55 a 800 nm, a une largeur de 1um.

1E-104

Figure 146 : Caractéristiques courant de drain (Ip)
en fonction de la tension de drain (Vp) pour des
transistors PD-SOlI PMOS pour différentes
longueurs de grilles. Comparaison entre le silicium
(lignes continues) et le SOI (lignes en pointillé). La
fleche indique les Lg croissant.
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Les simulations électriques du PMOS sont basées sur le modele de dérive-diffusion incluant
les modeles les plus avancés, a 1’exception de 1’effet tunnel bande-a-bande et des effets
quantiques qui sont négligeables dans ce régime de fonctionnement.
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La Figure 146 démontre la forte dépendance de Ip sur la longueur de grille dans ce procédé
PMOS comprenant toutes les étapes technologiques et valide le principe de la méthode. Cette
validation est importante car ce flot de fabrication inclut des étapes conduisant a un profil a
fort caractere bidimensionnel (implantations rétrogrades, et antipercage).

Afin d’éviter I’influence du mécanisme d’effet tunnel bande-a-bande qui peut se produire
dans un transistor réel, le courant de fuite n’est pas mesuré a Vp = Vpp, méme si la sensibilité
de la caractérisation serait maximisée dans ces conditions. Le courant de fuite Ip est donc
mesuré a Vp = 0.4V. La Figure 146 montre Ip pour différentes longueurs nominales de grille.
Le comportement est similaire a celui de la Figure 144.b. Le faible courant de fuite observé
dans les dispositifs SOI est due a la diffusion légérement plus faible des dopants dans les
régions de source/drain grace a la réduction de I’effet de TED dans la présence de I’interface
Si/BOX.

IV.3 Mesures sur des PMOS 65 nm

La faisabilité de la méthode de caractérisation électrique a éte testée. Les mesures de Ip en
fonction de Vp (Vs = Vi) sont tracées sur la Figure 147.a pour des longueurs de grille allant
de 55 nm a 140 um. Ces caractéristiques électriques montrent la croissance exponentielle du
courant de fuite Ip comme décrite dans la section préceédente. La Figure 147 montre un effet
inattendu pour les faibles valeurs de Vp résultant en un courant plus faible pour les petits
transistors que pour les grands. Cela est d a la redistribution des poches et du dopage substrat
dans le cas des canaux courts, appelée RSCE pour reverse short channel effect. La croissance
non monotone de Ip qui peut étre expliquée qualitativement, doit étre étudiée plus en détail.
Comme le procédé réel présente un RSCE important, des structures de test dépourvues
d’implantations de poche devraient étre utilisées pour une utilisation optimale de cette
méthode. La simulation (Figure 147.b) reproduit qualitativement la mesure.
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Figure 147 : Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de drain (Vp) pour des
transistors PD-SOI PMOS pour différentes longueurs de grilles (@Vg = -0.4 V). Mesures (a) et simulation
(b).

D’une part, la méthode montre sa capacité a distinguer des différences dans le profil de
dopants qui apparaissent si la température de recuit change de seulement quelque degré. La
précision absolue de la méthode tient a la précision des modéles de simulations et peut
toujours étre améliorée par un calibrage précis des modeles pour une longueur de grille
donnée. D’autre part, des informations qualitatives sur la distribution de dopants peuvent étre
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extraites avec une résolution spatiale importante a partir de caractéristiques électriques. C’est
donc un outil précieux dans le cadre du calibrage précis des simulations TCAD des
technologies submicroniques.

IV.4 Conclusion

Nous avons montré que les mesures électriques peuvent étre suffisamment sensibles a la
distribution latérale des dopants pour permettre sa caractérisation. La méthodologie
développée a été vérifiée par simulation numériques TCAD et sa sensibilité aux fluctuations
du procédé a été évaluée. Les mesures électriques sur des dispositifs réels de technologie
65nm démontrent la bonne sensibilité des caractéristiques électriques et ont indiqué des
difficultés d’interprétation sur des transistors présentant un dopage non uniforme du canal.
Toutefois, cette technique apparait bien plus précise que les techniques de caractérisation
physique et se présente comme un bon outil de calibrage TCAD.
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V  TRANSISTORS A CANAL DE SILICIUM CONTRAINT POUR LES N(EUDS TECHNOLOGIQUES
CMOS 45NMm

L’objectif de cette section est de valider les modeles de procédé de fabrication dans les
matériaux contraints et SiGe dans le cas de dispositifs multicouches. Les résultats électriques
permettent de mettre en évidence un comportement diffusif des dopants totalement différent
de celui observé dans du Si ainsi qu’un gain en mobilité des électrons et des trous. Les
différents parameétres électriques seront décrits et nous détaillerons les différents phénomeénes
mis en évidence.

Les transistors simulés dans cette étude sont des transistors a canal de Si contraint. Le Si
contraint est obtenue par épitaxie de 150A de Si sur un substrat virtuel de SiGe 20%. Une vue
d’ensemble du transistor est schématisée sur la Figure 148.
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Figure 148 : Schéma du transistor a canal de Si contraint par substrat virtuel de SiGe.

V.1  Structures fabriquées

Les échantillons utilisés pour cette étude ont été réaliseés lors des travaux de thése de F.
PAYET [6]. Ces lots permettent de mettre en évidence I’impact de la contrainte sur les
performances électriques des transistors, mais aussi le comportement de diffusion des dopants
différents dans le Si contraint et le SiGe par rapport a celui couramment observé dans du Si
relaxé. Les caractéristiques des lots sont les suivantes :

- substrat SiGe 20%,

- un film de Si contraint en tension biaxiale est obtenu par épitaxie d’un film de Si sur
un substrat de SiGe.

- oxyde de grille nitruré de type RTN 13A & 900°C,
- espaceur basse température (T<500°C),
- recuit d’activation de type spike,

- une siliciuration a base de nickel.
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La Figure 149 illustre la succession des étapes dans 1’ordre chronologique. Ce nceud est basé
sur un oxyde de grille d’environ 15A. Les étapes d’implantation introduisent les dopants clefs
du fonctionnement du dispositif et sont suivis par un recuit d’activation RTP standard. Les
spécifications des implantations extensions, poches et source/drain sont dans la gamme des
énergies et des doses étudiés dans le cadre du projet ATOMICS et sur laquelle nos modéles
ont été élaborés. Un recuit d’activation "Spike" termine le flot d’étapes du procédé. Le reste
des étapes (back-end) est consacré a la métallisation, a la connexion des composants et a la
protection de ceux-ci. Ces dernieres étapes ne sont pas pris en compte dans nos simulations
car elles n’ont pas d’incidence sur les profiles de dopants actifs.

NMOS PMOS
Ajustement Vth bore arsenic
Oxyde de grille
Dép6bt grille poly-Si
Réoxidation
Implantation poches BF2 arsenic
Implantation LDD arsenic BF2
Formation espaceur
Implantation S/D As B,
Recuit d’activation "spike" 1080°C "spike" 1080°C

Procédé « Back-end"
Figure 149 : Liste simplifiée des étapes de procédé fabrication des transistors CMOS SiGe 45nm.
Des coupes TEM de transistors ont été effectuées afin de valider le procédé de fabrication. La

Figure 150 présente les observations TEM d’un transistor de 32 nm de longueur de grille. La
morphologie de ce transistor est correcte. Le procédé de fabrication est donc validé.

Figure 150 : Observation TEM d’un transistor Si contraint sur SiGe.

Nous avons utilisé ces mesures MET par la suite pour simuler 1’architecture des transistors
étudiés.
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V.2  Résultats de simulation procédé

V.2.1 Modeles pour Si contraint/SIGe (sSi/SiGe)

La contrainte et I’introduction de Ge dans la matrice de Si modifient fortement les parameétres
matériau du Si. Un des parametres fondamentaux dans le procédé de fabrication est le
coefficient de diffusion des dopants. Ce coefficient va modifier les profils de dopage et ainsi
modifier les effets canaux courts. Il est donc nécessaire de bien simuler les différentes
implantations (dose et énergie) afin de mieux controler les effets canaux courts et DIBL en
limitant la profondeur de jonction et en augmentant la dose active de dopants. Dans un
premier temps, nous évaluerons les coefficients de diffusion Da; de différentes especes
chimiques A dans le SiGe et le Si contraint (matériau i) normalisés au coefficient de diffusion
dans le Si relaxé Da si relaxs

D, .
Equation 109 SA =—"— A={B,As,P}

A,Si relaxé
Cette approche permet de comprendre I’évolution de la diffusion des dopants dans les
différents matériaux par les modeles présentés dans [7, 8, 9]. Il permet de déterminer
I’évolution de d4; en fonction de la concentration en germanium Xg. pour du SiGe relaxé, et
I’état de contrainte équivalente du Si contraint sur SiGe.

La Figure 151 présente I’évolution du coefficient de diffusion normalisé des différents
dopants. Le bore est un élément critique dans les transistors conventionnels de type P car il
diffuse trés vite. Cependant, la diffusion du B est ralentie en présence de Ge pour une
concentration en Ge de 20% le coefficient de diffusion est divisé par 3. Par contre, la
contrainte amplifie sa diffusion et pour la méme concentration en Ge, le coefficient de
diffusion du B est multiplié par 4. La diffusion de I’arsenic est accélérée en présence de Ge et
pour une concentration en Ge de 20%, le coefficient de diffusion est multiplié par 10. La
contrainte par contre ne semble quasiment pas affecter la diffusion de I’arsenic jusqu’a des
concentrations en Ge de 25%.
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Figure 151 : Evolution de & en fonction de x a 1080°C.
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Le phosphore de maniére naturelle diffuse trés vite dans le Si. C’est pour cela qu’il est utilisé
comme implantation de type source/drain afin d’obtenir des jonctions profondes les moins
abruptes possibles. La diffusion du phosphore réagit de la méme maniére en présence de Ge
ou en présence d’une contrainte. Pour une concentration en Ge de 20%, elle est accélérée par
un facteur 4.

Cette modification des coefficients de diffusion des espéces chimiques va avoir un effet
important sur les profils de dopants dans un transistor a canal de Si contraint sur substrat
virtuel de SiGe. En effet, les phénoménes de diffusion sont tres complexes. Mais il est
possible d’en prédire deux effets du premier ordre : i) les profils de dopants seront totalement
différents dans un systéeme Si contraint sur SiGe ; ii) les effets de diffusion couplés (couplage
B-As par exemple) ne seront plus les mémes comme les profils de dopage différent d’une
structure standard, il est nécessaire de réajuster certains paramétres de la simulation. De plus,
I’étude simple des coefficients de diffusion n’est pas suffisante pour comprendre les
phénomenes mis en jeux dans une structure bicouche Si contraint sur SiGe.

V.2.2 Transistor de type N a canal de Si contraint sur SiGe 20% - Etude de la
diffusion des dopants

La forte augmentation des coefficients de diffusion de I’arsenic et du phosphore (Figure 151)
dans le SiGe et le Si contraint induit une variation des profils de dopage et donc une
modification des effets canaux courts. Afin d’illustrer cet effet, un transistor MOS de 60nm de
longueur de grille a été simulé avec les implantations standard d’un NMOS :

- implantation Vth : bore,

- implantation LDD : arsenic,

- implantation Poche et Halo : BF,
- implantation S/D : arsenic,

Les résultats obtenus dans une structure MOSFET standard sont comparées a ceux obtenus
dans une structure a canal de Si contraint sur substrat virtuel de SiGe (Figure 152).
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Figure 152: Simulation de la répartition du dopage net dans un transistor NMOSFET de longueur de
grille de 45nm. a) silicium standard et b) 15nm Si contraint par SiGe 20%.

La Figure 152 présente les profils de dopants actifs dans un transistor standard (Figure 152.a)
et un transistor a canal de Si contraint sur un substrat de SiGe 20% (Figure 152.b).
L’augmentation de la diffusion de I’arsenic dans le SiGe (Figure 152.b) induit une profondeur
S/D beaucoup plus grande. De plus la diffusion latérale est aussi augmentée.
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La diffusion latérale plus importante de 1’As va réduire le dopage canal des transistors a canal
court. Cette réduction du dopage canal diminue la tension de seuil et il sera possible
d’observer des effets canaux courts plus prononcés.

Le profil d’arsenic correspondant aux implantations LDD et S/D, malgré I’augmentation de sa
diffusion dans le SiGe (Figure 152.b), on observe que les profils de LDD dans le canal du
transistor a canal de Si contraint sur SiGe sont beaucoup plus abrupte que dans le cas du
transistor MOSFET standard. Cette diffusion accélérée de I’arsenic dans le SiGe (Figure
152.b) est compensée par des effets de surface : en effet le coefficient de diffusion de 1’arsenic
dans la couche de Si contraint par le substrat SiGe (jusqu’a pour 20% de Ge) est équivalent a
celui du Si relaxé. Lors des implantations LDD et S/D, la dose d’As se retrouve en partie dans
la couche de Si contraint. Cette couche joue le réle de capteur d’arsenic a cause de son faible
coefficient de diffusion. La diffusion accélérée dans le SiGe est alors ralentie par manque de
dopant lorsque 1I’on s’approche de I’interface Si contraint/SiGe.

Cependant pour les effets SCE et DIBL, un autre paramétre entre en jeu. Il s’agit de
I’implantation poche. En effet, dans le cas du transistor MOS standard toutes les implantations
sont optimisées. Les implantations de poches en bore sont bien placées pour obtenir un effet
RSCE optimal. Dans le cas du transistor a canal de Si contraint sur SiGe le bore se retrouve
principalement dans les zones de forte concentration en As (S/D et LDD). Ce couplage B/As
associé a la réduction de la diffusion du bore dans le SiGe (Figure 151) crée des zones
déplétées en bore en bord de grille dans le cas d’un dispositif a canal de Si contraint sur SiGe.
Ce phénomeéne va se traduire par une réduction du RSCE et donc une augmentation des effets
canaux courts SCE et DIBL.

A partir des simulations de diffusion de dopants incluant tous les effets physiques dus a la
contrainte et a la présence de germanium, il est possible de déterminer les variations de la
tension de seuil en fonction de la longueur de grille. Ces simulations de la tension de seuil ne
prennent en compte que la variation de diffusion des especes chimiques. En effet, la courbe
tension de seuil a différents Lg n’est pas impactée par les phénoménes introduits par
I’hétérostructure Si/SiGe car les variations induites par la présence de cette interface
n’induisent qu’un décalage de la tension de seuil. De plus, la tension de seuil canal long n’est
pas impactée par le changement de diffusion du B car le budget thermique utilisé est suffisant
pour avoir des dopages de canal équivalents dans les sur les transistors de référence en
silicium et ceux de canal Si contraint.

V.2.3 Transistor de type P a canal de Si contraint sur SiGe 20% - Etude de la
diffusion des dopants

Les différentes implantations lors de la fabrication du transistor de type P sont les suivantes :

- implantation V1t : arsenic,

- implantation LDD : BF,,

- implantation Poche et Halo : arsenic,
- implantation S/D : bore

Pour I’étude du PMOS, seule I’implantation LDD bore semble étre critique car elle contréle
les caractéristiques électriques du transistor. La Figure 153 présente le profil de diffusion des
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dopants dans du Si standard (Figure 153.a) et dans une couche de 15nm de Si contraint sur un
substrat virtuel SiGe 20% aprés recuit "spike" 1080°C (Figure 153.b). La premiére
observation concerne la profondeur de diffusion au niveau de la zone non masquée par la
grille du transistor (axe A-A’): dans le cas du Si relaxé, la profondeur de jonction est de 70nm
alors que dans le cas du Si/SiGe, la profondeur de jonction est moins importante 41nm. Ceci
est en accord avec le ralentissement attendu de la diffusion du bore dans le SiGe. Le LDD
bore est partiellement implanté dans la couche de Si contraint : la concentration en atomes de
bore y est donc importante. Le bore a un coefficient de diffusion plus important dans le Si
contraint que dans le cas d’un substrat silicium et 1’aggravation du gradient latéral du dopant
dans la couche supérieure induit une accélération de la diffusion du bore sous la grille. Ces
différents effets impliquent une réduction de la profondeur de jonction au niveau de la zone de
recouvrement et la profondeur de jonction est de 15nm.

Ce comportement particulier du profile latéral du bore est lié au couplage entre le Si contraint
a fort coefficient de diffusion et le SiGe a faible coefficient de diffusion. Le profil de dopage
sous la grille est intéressant pour le contréle des effets SCE et DIBL. En effet, la profondeur
de jonction reste limitée a une épaisseur proche de celle du film de Si contraint. Par contre, la
réduction de I’épaisseur de LDD risque d’augmenter les résistances séries du transistor si elle
n’est pas contrebalancée par une augmentation de la concentration d’atomes de bore actifs et
par une augmentation significative de la mobilité des charges.
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Figure 153 : Simulation de la répartition du dopage net dans un transistor PMOSFET de longueur de
grille de 45nm. a) silicium standard et b) 15nm Si contraint par SiGe 20%.

V.2.4 Conclusion

Avec ces résultats de simulations, nous constatons qu’il n’est pas simple d’appréhender de
fagon simplifiée les phénoménes de diffusion dans un systéme bicouche Si contraint sur SiGe
(sSi/SiGe). Un simple raisonnement sur les coefficients de diffusion n’est pas suffisant et
I’outil de simulation est indispensable a la prise en compte de tous les phénomeénes
concomitants. La présence de la couche de Si contraint en surface induit des phénomenes de
diffusion accélérée qui ne sont pas négligeables [9]. Méme si I’évolution des profiles suit les
tendances attendus, seul une analyse des résultats électriques, détaillé dans le prochain
paragraphe nous permettra de valider les modeles TCAD développés.
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V.3  Simulation électrique

Le comportement de la tension de seuil en fonction de la longueur de grille est fortement
dépendant de la profondeur de jonction Xj (cf. chapitre 1 section IlI). Or comme il a été
présenté ci-dessus la diffusion des dopants dans le SiGe et le Si contraint n’est pas équivalente
a celle observée dans du Si relaxé. De ce fait, la tension de seuil va s’en trouver fortement
perturbée. Avant de s’intéresser aux dispositifs sSi/SiGe, nous avons simulé d’abord le
dispositif Si de référence correspondant au dispositif sSi/SiGe analysé.

V.3.1 Transistor Silicium 45nm

Les premiers résultats de simulation permettent de mettre en évidence le comportement
diffusif différent des espéces chimiques dans le silicium selon la version de Sentaurus Process
utilisée. Les transistors silicium dont les résultats suivants ont subit un procédé de fabrication
tres proche du dispositif sSi/SiGe.

V.3.1.1 Silicium NMOS 45nm

Les Figure 154.a Figure 154.b présentent respectivement les caractéristiques Ip(Vg) des
transistors Si NMOS de longueur de grille de 1um et 45nm mesurées et simulées a 0.1 et 1.2V
respectivement. La confrontation entre les mesures et les résultats de simulation montre que
les trois versions de Sentaurus Process reproduisent parfaitement les caractéristiques 1p(Ve)
en faible et forte inversion pour les dispositifs Si références NMOS longs. Ceci confirme que
le dopage dans le canal est bien pris en compte et que la ségrégation des dopants a I’interface
SiO,/Si est correctement ajustée. En revanche, seuls les modeles ATOMICS permettent
d’obtenir un bon accord avec les mesures du dispositif NMOS 45nm. Contrairement aux
précédentes structures SOI, le dispositif silicium court n’est pas correctement simulé par les
deux versions Y-2006.06 et C-2009.06 qui sous-estiment les effets SCE.
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Figure 154: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.1V) et Vp fort (1.2V) des transistors Si NMOS de longueur de grille de 1pm (a) et 45nm (b).
Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).

Les Figure 155.a et Figure 155.b représentent respectivement la tension de seuil en régime
linéaire et saturé et la Figure 155.c représente le DIBL, en fonction de la longueur de grille.
Comme attendu les caractéristiques Vin(Lg) mesurées sont correctement reproduites par les
modeles ATOMICS (cf. Figure 155.a et Figure 155.b) alors que les calibrations avancées C-

238



CHAPITRE VII

2009.06 et Y-2006.06 échouent a reproduire ces caractéristiques. Les tendances correctes des
caractéristiques Vi (Lg) montrent que la distribution des dopants dans les zones d’extension
S/D et de poche est bien décrite par les simulations TCAD.
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Figure 155: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor Si NMOS. Comparaison entre la simulation et la mesure.

La tension de seuil canal long est controlée par le dopage bore du canal en surface, ce qui est
piloté par les modeles de diffusion a basse concentration donnant des résultats comparables
dans les 3 cas simulés. Cependant les effets canaux courts SCE et DIBL sont beaucoup plus
prononcés dans le cas des transistors simulés avec les versions C-2009.06 et Y-2006.06. Ce
résultat est conforme a ce qui avait été prédit par les simulations TCAD : la diffusivité élevée
du S/D arsenic augmente la profondeur de jonction, dégrade rapidement la tension de seuil et
le recouvrement des poches se retrouve augmenter.

V.3.1.2 Silicium PMOS 45nm

Les Figure 156.a et Figure 156.b illustrent les améliorations apportées par les modeles
ATOMICS dans la simulation physique des caractéristiques électriques Ip(Vg) du transistor
PMOS sur substrat standard silicium. Bien que les dispositifs longs soient bien décrits par les
trois versions, les calibrations avancées C-2009.06 et Y-2006.06 surestiment les effets de
canal court. Les modeles ATOMICS permettant de bien décrire les amas Bpl, et AsyV, grace
aux modeles de BICs et de AsV tendent a réduire la diffusion du bore a partir des régions
LDD et source/drain vers le canal de réduire ainsi le DIBL.
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Figure 156: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.1V) (cas a) et Vp, fort (1.2 V) des transistors PMOS Si dont les longueurs de grilles sont 1um (a) et 45nm
(b). Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole).

Les Figure 157.a et Figure 157.b représentent respectivement la tension de seuil en régime
linéaire et saturé et la Figure 157.c représente le DIBL, en fonction de la longueur de grille.
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Figure 157: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor PMOS Si. Comparaison entre la simulation et la mesure.

Comme observé en simulation TCAD, pour le PMOS obtenu avec ATOMICS la profondeur
de jonction est fortement réduite (Figure 158.a) ce qui se traduit directement sur le
comportement des tensions de seuil (Figure 157) par un trés bon accord des effets SCE et
DIBL avec les mesures. En effet, ce dispositif contient des extensions S/D fabriquées avec du
BF; et la présence de fluor réduit la diffusion du bore dans le silicium (cf. chapitre 1 section
1.3.1). Ce phénomene est pris en compte dans les modeles ATOMICS (Figure 158.a).
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Figure 158: Simulation de la répartition du dopage net dans un transistor PMOSFET sur silicium de
longueur de grille de 45nm. a) ATOMICS et b) C-2009.06.

Nous avons présenté dans cette étude préliminaire, les améliorations apportées par les
nouveaux modeéles physiques ATOMICS dans le silicium. Nous avons simulé des transistors
NMOS et PMOS a I’aide de trois ensembles de modéles et paramétres différents : ATOMICS,
C-2009.06 et Y-2006.06. Les indicateurs des effets canaux courts Vi(Ls) et DIBL(Lg)
montrent que le meilleur accord est obtenu avec les modéles ATOMICS. Les modeles
développés pour les matériaux SiGe et Si contraint (cf. chapitre 6) seront validés dans la
partie suivante a travers la simulation électrique de dispositif a canal de silicium contraint par
un substrat virtuel de SiGe pour les neeuds technologiques CMOS 45nm.

V.3.2 Transistor a canal de Si contraint sur SiGe 20%

Nous présentons dans cette partie les résultats de simulation des transistors MOS a canal de Si
contraint par un substrat virtuel de SiGe. Nous comparons dans un premier temps les
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simulations ATOMICS aux mesures. Nous confrontons ensuite ces modéles aux versions
précédentes afin de mettre en évidence les améliorations apportés par les modéles ATOMICS.

V32l NMOS

Les Figure 159.a et Figure 159.b montrent respectivement les caractéristiques Ip(Vg) des
transistors NMOS de longueur de grille 1pum et 45nm mesurées a 0.1 et 1.2V. La
confrontation de ces simulations aux mesures montre que les modeles ATOMICS reproduisent
parfaitement les caractéristiques Ip(Vs) en faible et forte inversion pour les dispositifs longs.
Les mesures relatives au dispositif court montrent qu’il n’est plus fonctionnel pour la
longueur de grille de 45nm en raison des courants de fuite élevés en régime saturé. On
observe donc une dégradation de la simulation due en partie a la difficulté d’évaluer le
comportement électrostatique en présence de forts courants de fuite. En revanche, ces
simulations montrent que la distribution des dopants dans le dispositif correspond bien a la
réalité.

L’effet de la contrainte sur la mobilité des électrons et des trous impacte le courant I, obtenu.
Malgré le fait de bien prendre en compte 1’introduction de la contrainte dans nos simulations,
son effet sur la mobilité n’était pas ajusté suffisamment, il en résulte une dégradation de la
simulation de Ip(Vg) en régime linéaire.
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Figure 159: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (V) pour Vp, faible
(0.1V) (cas a) et Vp, fort (1.2 V) des transistors sSi/SiGe NMOS dont les longueurs de grilles sont 1um (a)
et 45nm (b). Comparaison entre la simulation avec les modeles ATOMICS (ligne continue) et la mesure
(symbole).

Pour confirmer cette évaluation, nous comparons sur la Figure 160 les caractéristiques Ip(Vg)
simulées et mesurées de dispositifs sSi/SiGe NMOS de longueurs de grille intermédiaires
(210 et 65 nm).
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Dans la Figure 161.a nous comparons les caractéristiques Vi (Lg) mesurées et simulées de la
tension de seuil en régime linéaire et saturé en fonction de la longueur de grille. Les effets
canaux courts SCE et DIBL sont beaucoup plus prononcés dans le cas des transistors a canal
de Si contraint. Ce résultat est conforme a ce qui avait été deduit par I’analyse des profiles de
dopants simulés : la présence de I’arsenic S/D augmente la profondeur de jonction et dégrade
la tension de seuil (cf. Figure 152).
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Figure 161: Tension de seuil en régime linéaire et saturé (a) et DIBL (b) en fonction de la longueur de
grille de transistor sSi/SiGe NMOS. Comparaison entre la simulation obtenue avec les modéles ATOMICS et la
mesure.

Les parametres du procedé de fabrication relatif au dispositif 45nm a canal de silicium
contraint par un substrat virtuel de SiGe utilisés dans ces expériences sont peu nombreux pour
permettre une analyse détaillée des différents comportements électriques. En revanche, la
simulation reproduit bien la tendance des effets physiques observes dans le dispositif NMOS.

V322 PMOS

Les Figure 162.a et Figure 162.b présentent respectivement les caractéristiques Ip(Vg) des
transistors PMOS de longueur de grille 1um et 45nm mesurées a 0.1 et 1.2V. La confrontation
de ces simulations aux mesures montre que les modéles reproduit parfaitement les
caractéristiques 1p(Vg) en faible et forte inversion pour les dispositifs longs et courts.

Comme pour les dispositifs NMOS, les modeles de transport des trous dans le dispositif
simulé n’ont pas été suffisamment ajustés dans le SiGe, ainsi les simulations des courants en
régime linéaire et saturé sont dégradées.
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Figure 162: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.1V) (cas a) et Vp, fort (1.2 V) des transistors sSi/SiGe PMOS dont les longueurs de grilles sont 1pum (a) et

45nm (b). Comparaison entre la simulation avec les modéles ATOMICS (ligne continue) et la mesure
(symbole).

Nous comparons sur la Figure 163 les caractéristiques Ip(Vg) simulées et mesurées de
dispositifs sSi/SiGe NMOS de longueurs de grille intermédiaires (210 et 65 nm).
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faible (0.1V) (cas a) et Vp fort (1.2 V) des
transistors sSi/SiGe PMOS dont les longueurs de
grilles sont 200 et 65nm. Comparaison entre la
simulation avec les modéles ATOMICS (ligne
continue) et la mesure (symbole).
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La Figure 164 présente les caractéristiques V(L) mesurées et simulées de la tension de seuil
en régime linéaire et saturé en fonction de la longueur de grille. Les effets canaux courts SCE
et DIBL sont beaucoup plus prononcés dans le cas des transistors a canal de Si contraint. Ce
résultat est conforme a ce qui avait été prédit par les simulations TCAD : la présence du bore
S/D réduit la profondeur de jonction car sa diffusion est retardée dans le SiGe, en revanche
I’incursion sous la grille des extensions S/D augmente et induit une forte dégradation SCE car
la diffusion du bore est accélérée dans le Si contraint (cf. Figure 153).
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Figure 164: Tension de seuil en régime linéaire et saturé (a) et DIBL (b) en fonction de la longueur de
grille de transistor sSi/SiGe PMOS. Comparaison entre la simulation obtenue avec les modéles ATOMICS et la
mesure.
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Les résultats de simulation présentés dans cette partie témoignent de la précision quantitative
et de la fiabilité des modeles utilisés pour simuler les procédés de fabrication et décrire les
phénomeénes physiques observés avec précision dans les dispositifs sSi/SiGe 45nm.
Maintenant que nous comprenons des phénomenes physiques reliant effets 2D et
comportement électrique, il est possible d’étudier d’autres dispositifs a canal de Si contraint
par un substrat SiGe et d’optimiser davantage le procédé de fabrication relatif a ces
transistors.

V.4 Impact des modéles ATOMICS

A travers les transistors MOS a canal de Si contraint par un substrat virtuel de SiGe, nous
allons comparer dans cette partie les simulations ATOMICS avec celles obtenues avec les
calibrations avancees Y-2006.06 et 2009.06.

V.4.1 Transistor NMOS a canal de Si contraint sur SiGe 20%

Les caractéristiques Ip(Vg) des dispositifs longs (Figure 165.a) et courts (Figure 165.b)
montrent que 1’ensemble des versions reproduit correctement le courant relatif au dispositif
long en raison du dopage bore du canal qui n’est pas impacté par les modéles ATOMICS et est
bien prédit par Sentaurus Process. Pour les dispositifs courts, seuls les résultats ATOMICS
sont satisfaisants. En effet, les calibrations des outils Synopsys sous-estiment fortement 1’effet
de canal court induit par I’effet de la contrainte et de la teneur en Ge sur la distribution des
dopants dans les régions S/D et extensions S/D.

Comme mentionné précédemment, le comportement électrique de ces dispositifs peut étre
expliqué par la diffusion accélérée de I’arsenic dans le Si Contraint et dans le SiGe combinée
avec la diffusion retardée du bore dans le SiGe.
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Figure 165: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.1V) (cas a) et Vp fort (1.2 V) des transistors sSi/SiGe NMOS dont les longueurs de grilles sont 1um (a)
et 45nm (b). Comparaison entre la simulation (lignes) et la mesure (symbole).

La caractéristique V(L) représentant la tension de seuil en fonction de la longueur de la
grille est rapportée sur la Figure 166. Cet indicateur des effets de canaux courts montre
clairement que seuls les modeles ATOMICS sont en bon accord avec la mesure.
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Figure 166: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et le DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor sSi/SiGe NMQOS. Comparaison entre la simulation obtenue avec I’ensemble des versions et la
mesure.

Les implantations extensions et S/D nécessitent une attention particuliére lors de la simulation
TCAD des dispositifs sSi/SiGe car la diffusion des dopants dans le SiGe et le Si contraint
n’est pas équivalente a celle observée dans du Si relaxé (cf. Figure 152).

V.4.2 Transistor PMOS a canal de Si contraint sur SiGe 20%

Les Figure 167.a et Figure 167.b montrent respectivement les caractéristiques Ip(Vg) des
transistors PMOS de longueur de grille 1um et 45nm mesurées a 0.1 et 1.2V. Comme pour le
NMOS, toutes les versions prévoient a bien décrire les profils des dopants dans le canal du
dispositif long.
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Figure 167: Caractéristiques courant de drain (Ip) en fonction de la tension de grille (Vg) a Vp faible
(0.1V) (cas a) et Vp fort (1.2 V) des transistors sSi/SiGe PMOS dont les longueurs de grilles sont 1um (a) et
45nm (b). Comparaison entre la simulation (courbes) et la mesure (symbole). Pour les dispositifs courts,
les modeles par défaut reproduisent correctement le courant a fable Vp, en revanche elles surestiment
I’effet de canal court a Vp élevé.

Les indicateurs des effets de canaux courts présentés sur la Figure 168 montrent que seuls les
modeles ATOMICS sont en bon accord avec la mesure.
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Figure 168: Tension de seuil en régime linéaire (a), saturé (b) et le DIBL (c) en fonction de la longueur de
grille de transistor sSi/SiGe PMOS. Comparaison entre la simulation et la mesure.

En effet, les modeles ATOMICS bénéficient des modéles de BICs, As-V, I'impact du fluor sur
la diffusion du bore et sa diffusion ralentie dans le SiGe. Il est intéressant de mentionner la
forte augmentation des coefficients de diffusion de I’arsenic (Figure 151) dans le SiGe et le Si
contraint induit une variation des profils de dopage et donc une modification des effets canaux
courts. Par exemple, la diffusion de I’arsenic situé dans les poches vers le canal du PMOS est
compensée par la diffusion retardée du bore dans le SiGe et le Si contraint jouant le role
d’accélérateur de diffusion en surface pour les atomes de bore (cf. Figure 153).

V.5 Conclusion

Nous avons présenté dans cette section les améliorations apportées par les nouveaux modeles
ATOMICS notamment ceux développés pour les matériaux SiGe et Si contraint (cf. chapitre
6) a travers la simulation électrique de dispositif a canal de silicium contraint par un substrat
virtuel de SiGe pour les nceuds technologiques CMOS 45nm et en dega. Les transistors
NMOS et PMOS ont été simulés avec trois ensembles de modéles et parametres différents :
ATOMICS, C-2009.06 et Y-2006.06. Les indicateurs des effets canaux courts V(L) et
DIBL(LG) montrent que le meilleur accord est obtenu avec les modeles ATOMICS. En effet,
les propriétés matériaux du SiGe sont tres différentes de celles du Si, nous avons donc
modifié de maniere importante le comportement des dopants et des défauts ponctuels
(diffusion des dopants, évolution des défauts étendus). La transposition des parameétres
d’implantation et de diffusion utilises dans le Silicium demande une adaptation particuliere
pour le développement des dispositifs sSi/SiGe et la prise en compte de 1’ensemble des
modeles physiques dans les outils de simulations font de la TCAD un outil indispensable dans
la réduction des codts de développement de ces dispositifs.

L’impact en termes de temps de simulation est représenté par une augmentation d’environ un
facteur 3 si I’on inclut les modeles ATOMICS. Ceci est aussi valable pour les simulations 1D.
Ce résultat est justifié par le nombre élevé d’équations et de parametres inclut dans
I’ensemble des modeles physiques ATOMICS.

VI CONCLUSION

Ce chapitre a été consacré a la simulation électrique de transistor MOS réalisé en technologie
industrielle actuellement en développement a STMicroelectronics-Crolles : C65 SOl et SiGe
45nm. Nous avons appliqué dans ces simulations, le modéle général de diffusion présenté
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dans cette thése, incluant 1’ensemble des contributions a I’évolution des défauts et a la
diffusion des dopants en fortes concentrations valable pour les matériaux Si, SOI et SiGe.

Nous avons tenté de simuler les dispositifs, sur des structures identiques a celles mesurées.
Nous nous sommes concentrés sur un seul des indicateurs celui des effets de canaux courts,
car il est le plus dépendant de la distribution des dopants. Nous sommes arrivés au constat
que, grace a la prise en compte des phénomeénes observés lors du procédé de fabrication dans
les différents matériaux (Si, SOI, SiGe), les modeles physiques utilisés sont nécessaires pour
décrire le comportement électriques des transistors.

Finalement, I’ensemble de ces mode¢les a été appliqué au cas du nceud technologique 32nm
actuellement en développement a STMicroelectronics. Les résultats issus de nos simulations
sont en bon accord avec ceux issus des mesures ce qui valide notre objectif principal.
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L’objectif principal de ces travaux de thése était d’améliorer, dans le silicium, les modéles
physiques nécessaires a simulation de la diffusion des dopants. En particulier, nous nous
sommes intéressés a 1’évolution des défauts étendus formés lors de la fabrication des
jonctions Source/Drain par implantation ionique suivie d’un recuit d’activation des dopants et
au réle des amas dopant-défaut, présents en grande concentration dans ces jonctions fortement
dopées, sur la diffusion des dopants. Ces modeles ont été ensuite étendus aux autres matériaux
actuellement utilisés pour I’élaboration des futures générations de transistors, notamment le
SOI (Silicium On Insulator) et les alliages SiGe. Pour cela, un travail fondamental sur ces
phénomenes était nécessaire car I’évolution de ces défauts dans les nouveaux matériaux
restait trés peu étudiée jusqu’a ce jour.

Dans la premiére partie de ce manuscrit, nous avons présenté un état de I’art sur les jonctions
ultra-minces, leur nécessité pour la miniaturisation des transistors MOS, leurs techniques de
fabrication, mais aussi les différents problemes associés a ces techniques et plus
particulierement la formation des défauts cristallins liés a I’implantation ionique des dopants.
Aprés avoir brievement décrit les différents types de défauts, nous avons exposé les
différentes relations qui existent entre la diffusion accélérée du bore et les défauts ponctuels et
étendus, ainsi que ce que 1’on connaissait de leur influence sur les paramétres électriques et en
particulier les courants de fuite.

Le deuxiéme chapitre de cette thése portait sur I’aspect théorique de ces travaux : dans un
premier temps nous avons présenté les structures et les énergies de formation des différents
types de défauts créés apres une implantation de dopant, ainsi que les mécanismes qui
contrdlent leur évolution. En ce qui concerne les défauts contenant uniquement des atomes de
Si auto-interstitiels, la force motrice de leur évolution est liée a la réduction de 1’énergie de
formation consécutive a 1’augmentation en taille et au changement de structure cristalline.
Ainsi on voit tour a tour la population de ces amas d’interstitiels évoluer de petits amas vers
des défauts {311}, puis si le processus continue, vers des boucles de dislocations fautées et
parfaites. A ce premier processus, il convient d’ajouter un second effet, qui est lié a la
présence pour des concentrations relativement fortes de dopants, d’amas mixtes de dopants et
d’interstitiels. Dans le cas du bore, nous avons alors fait 1’état de I’art des informations
relatives a ces agglomérats en exposant les résultats issus des divers travaux expérimentaux
ainsi que ceux provenant des calculs théoriques. Ensuite, nous avons évoque le cas des autres
dopants et montré qu’ils pouvaient étre traités d’une fagon trés similaire au bore. Dans la
derniere partie de ce chapitre, les problémes liés a D’interface SiO,/Si, notamment la
ségrégation et I’exo-diffusion des dopants, ont été discutés.

Dans la troisieme partie de cette thése, nous avons présenté les modeles physiques que nous
avons utilisés tout au long de ces travaux de recherche. Nous avons exposé 1’ensemble des
équations constituant les trois principaux modeéles contenus dans le logiciel Sentaurus
Process. Le premier modéle permet uniquement de simuler la diffusion du dopant dans le
silicium. 1l est basé sur le couplage des impuretés dopantes avec les défauts ponctuels
présents dans le silicium. Il considere que la diffusion du dopant se fait uniquement via la
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migration des paires dopant-lacune et dopant-interstitiel. Les deux autres modeles permettent
respectivement de simuler la cinétique des agglomérats d’interstitiels et des amas mixtes de
dopants et de défauts ponctuels.

Les étapes technologiques de fabrication des jonctions ultra-minces étant nombreuses et
complexes, plusieurs de ces modeles (voire tous) doivent étre donc appliqués simultanément
pour bien simuler le procédé de fabrication. Par conséquent, il est primordial de valider la
fiabilit¢ de ces modeles tout en optimisant leur calibration en identifiant des jeux de
paramétres valables pour une vaste gamme de conditions de fabrication d’intérét
technologique. Les résultats de ce travail ont été présentés dans le quatrieme chapitre. Nous
avons d’abord validé ces modéles de maniére individuelle en simulant des expériences
particuliéres relatives a 1’évolution des défauts étendus et a la diffusion anormale du bore
(TED). Ensuite, afin de vérifier leur validité en dehors des conditions expérimentales pour
lesquelles ils ont été congus, nous les avons appliqués a des cas réels de nouveaux procédés
de fabrication des jonctions ultra-minces. Nous avons particulierement étudié la diffusion des
dopants lors d’un recuit spike et 1’évolution des défauts de fin de parcours (EOR) au cours
d’un recuit flash milliseconde. Enfin, la derniére partie de ce chapitre était consacrée au
développement de modeles manguants dans la plateforme Synopsys pour simuler un des
phénomeénes qui ne sont pas encore pris en compte par les simulateurs de procédé. Nous
avons étudié le piégeage du bore au niveau de la zone ou I’on rencontre les défauts EOR.
Nous avons d’abord montré, grace a une €tude expérimentale rigoureuse, que 1’évolution du
pic de piégeage du bore est controlée par 1’évolution des défauts {311} et que la contribution
des boucles de dislocation a la capture des atomes de bore est moins prononcée. Un modele
analytique basé sur de simples hypothéses physiques pour décrire le phénomene du piégeage
du bore au niveau des défauts {311} et des boucles de dislocation a été élaboré en tenant
compte de la géometrie de ces défauts.

Dans la cinquiéme partie de ce manuscrit, nous avons étendu le modéle relatif aux
agglomérats d’interstitiels aux substrats SOI (silicium sur isolant) qui offrent des solutions
pour réduire, entre autre, la profondeur des jonctions. Nous avons vu que I’utilisation de ce
type de substrat permet de limiter la formation de défauts eétendus grace a la couche d’oxyde
enterrée ou les interstitiels de silicium vont se recombiner. Nous avons ensuite mené une
étude précise de la TED du bore dans le cas de substrats de Si et SOI. Apres avoir confirmé
expérimentalement que I’interface Si/BOX est un pi¢ge efficace pour les atomes interstitiels
diffusant de la région des défauts, nous avons adapté le modele existant de la TED dans le
silicium pour inclure un centre de recombinaison additionnel pour les auto-interstitiels, en
correspondance de I’interface Si/oxyde enterré. Les résultats de simulation donnent une limite
supérieure de ~ 5 nm pour la longueur de recombinaison a cette interface.

L’utilisation d’alliages silicium/germanium a été étudiée dans le sixieme chapitre, de tels
alliages permettant de profiter des propriétés intéressantes du germanium, en particulier des
fortes mobilités des porteurs. Nous avons montré expérimentalement que 1’augmentation du
pourcentage de germanium dans les substrats SiGe permettait une accélération de la
dissolution des défauts étendus. Nous avons ensuite étudié 1’évolution thermique des défauts
¢tendus dans ces alliages afin d’analyser les mécanismes physiques qui controlent cette
évolution a la fois en fonction de la teneur en Ge et de la contrainte induite dans les couches
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SiGe. Nous avons donc examiné, dans les alliages SiGe, les caractéristiques essentielles des
défauts {311} et des boucles de dislocation qui résultent de 1’étape d’implantation ionique.
Nous avons montré que 1’évolution de ces défauts étendus dans les alliages SiGe est controlée
dans chaque cas (implantation amorphisante ou non), par les mémes mécanismes que dans le
silicium. Toutefois, leur formation et dissolution changent en fonction de la teneur en Ge et de
la contrainte. Nous avons aussi mesuré I'évolution de la TED pour plusieurs conditions
d'implantation et de recuit dans les alliages SiGe et nous avons montré que dans toutes les
conditions expérimentales I'évolution de la TED et celle des défauts étendus sont liées. En se
basant ensuite sur le modele "ClusterModel™, nous avons montré, en modifiant les valeurs des
parameétres qui contrdlent la formation et la dissolution d’un défaut {311} et sa transformation
en boucle de dislocation, en fonction de la teneur en Ge et du niveau de contrainte, que le
modele était capable de reproduire la majorité des mesures. Nous avons enfin examiné
I’impact de ces modifications sur la diffusion des dopants.

Nous avons enfin consacré le septieme et dernier chapitre a la simulation des effets de petites
géomeétries tels que les SCE et le DIBL rencontrés dans les dispositifs CMOS relatifs au cas
des technologies industrielles actuellement en développement a STMicroelectronics-Crolles :
C65 SOI et SiGe 45. Nous avons pu Vérifier par nos simulations que le modéle général de
diffusion, incluant I’ensemble des contributions a I’évolution des défauts et a la diffusion des
dopants en fortes concentrations, permettait de retrouver toutes les distributions réelles des
dopants décrivant les effets SCE. Le trées bon accord entre les résultats issus de notre
simulateur de dispositif avec ceux issus des mesures, nous a donc permis de valider notre
approche et notre modele. Finalement, le modele développé au cours de cette these a été
intégré dans le simulateur de procédé Sentaurus Process de Synopsys. Cependant, de
nombreux phénomeénes physiques intervenant dans la diffusion restent encore a modéliser.
Ainsi, I’impact que peut avoir la recristallisation épitaxiale des couches amorphes (SPE) sur la
distribution et I’activation des dopants ou le réle sans cesse croissant que jouent les défauts
étendus sur les courants de fuite, constituent autant de problémes a prendre en considération
pour les futures améliorations des simulateurs de procédés.

253






PRODUCTION SCIENTIFIQUE

Production scientifique



PRODUCTION SCIENTIFIQUE

256



PRODUCTION SCIENTIFIQUE

PRODUCTION SCIENTIFIQUE

Publications

E.M. Bazizi, P.F. Fazzini, F. Cristiano, A. Pakfar, C. Tavernier, H. Kheyrandish, S. Paul, W.
Lerch, Modelling of the effect of the buried Si-SiO2 interface on transient enhanced boron
diffusion in Silicon-on-Insulator, Accepted for pblication, Journal of Applied Physics.

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P.F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier. A. Claverie, N. Zographos,
C. Zechner, E. Scheid, Transfer of physically-based models from process to device
simulations: application to advanced SOl MOSFETSs, Materials Science and Engineering B,
518 (2010), pp. 2427-2430.

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P. F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier , A. Claverie, A. Burenkov
and P. Pichler, PD-SOI MOSFETSs: interface effect on point defects and doping profiles, 2009
IEEE International SOI Conference, IEEE (2009).

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P. F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier , A. Claverie, A. Burenkov
and P. Pichler, Comparison between 65nm Bulk and PD-SOI MOSFETSs: Si/BOX interface
effect on point defects and doping profiles, Institute of Electrical and Electronics
Engineers -IEEE-: ESSDERC / ESSCIRC 2009, IEEE, 2009, pp. 292-295.

E. M. Bazizi, P. F. Fazzini, C. Zechner, A. Tsibizov, H. Kheyrandish, A. Pakfar, L.
Ciampolini, C. Tavernier and F. Cristiano, Modelling of Boron Trapping at End-Of-Range
Defects in Pre-amorphized Ultra-Shallow Junctions, Materials Science and Engineering B,
154-155 (2008) pp. 275-278.

Conférences & Workshop

E.M. Bazizi, P.F. Fazzini, F. Cristiano, A. Pakfar, C. Tavernier. N. Zographos, C. Zechner,
A. Claverie, Technology Computer Aided Design of 65nm SOl MOSFETSs through Integrated
Process and Device Simulations, International Conference on Solid State Devices and
Materials (SSDM2010) in Tokyo Japan.

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P. F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier , A. Claverie, A. Burenkov
and P. Pichler, PD-SOI MOSFETSs: interface effect on point defects and doping profiles, 2009
IEEE International SOI Conference, IEEE (2009).

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P. F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier , A. Claverie, A. Burenkov
and P. Pichler, Comparison between 65nm Bulk and PD-SOI MOSFETs: Si/BOX interface
effect on point defects and doping profiles, Institute of Electrical and Electronics
Engineers -IEEE-: ESSDERC / ESSCIRC 2009, du 14 au 18 September 2009 a Athenes.

E.M. Bazizi, A. Pakfar, P.F. Fazzini, F. Cristiano, C. Tavernier. A. Claverie, N. Zographos,
C. Zechner, E. Scheid, Transfer of physically-based models from process to device
simulations: application to advanced SOl MOSFETSs, European Materials Research Society
(EMRS) — Du 08 au 12 Juin 2009 a STRASBOURG.

E.M. Bazizi, P.F. Fazzini, F. Cristiano, A. Pakfar, C. Tavernier, H. Kheyrandish, S. Paul, W.
Lerch, Evolution of defects and TED in SOI materials, EUROSOI 2008 — Du 19 au 21
Janvier 2009 a Gothenburg Suéde.

257



PRODUCTION SCIENTIFIQUE

E. M. Bazizi, P. F. Fazzini, C. Zechner, A. Tsibizov, H. Kheyrandish, A. Pakfar, L.
Ciampolini, C. Tavernier and F. Cristiano, Modelling of Boron Trapping at End-Of-Range
Defects in Pre-amorphized Ultra-Shallow Junctions, European Materials Research Society
(EMRS) - Du 26 au 30 Mai 2008 a STRASBOURG.

E. M. Bazizi, F.Cristiano and A. Pakfar, Etude physique et modélisation de la diffusion
accélérée et transitoire des dopants dans les matériaux, Journées Nationales du Réseau
Doctoral en Microélectronique, JNRDM, du 18 au 20 Mai 2009 & LYON.

Contributions

P. F. Fazzini, M. Bazizi, F. Panciera, M.Collet, J.Boucher, E.Bedel S. Paul, W. Lerch, A.
Pakfar, J.M. Hartmann and F. Cristiano, Extended defects evolution in ion implanted SiGe
alloys and Germanium, 18th lon Implantation Technology International Conference (11T
2010), Kyoto (Japon), 6-11 Juin 2010.

J. Delalleau, A. Pakfar, E.M. Bazizi, R. Simola, C. Tavernier, Continuum simulation of Solid
Phase epitaxial regrowth of Amorphized silicon including most advanced Physical
interactions, Materials Science and Engineering B.

Mathieu Gavelle, EI Mehdi Bazizi, Emmanuel Scheid, Pier Francesco Fazzini, and Fuccio
Cristiano, Detailed investigation of Ge-Si interdiffusion in the full range of Sil-xGex (0 <x <
1) composition, JOURNAL OF APPLIED PHYSICS 104, 113524 (2008).

Mathieu Gavelle, EI Mehdi Bazizi, Emmanuel Scheid, Claude Armand, Pier Francesco
Fazzini, Olivier Marcelot, Yves Campidelli, Aomar Halimaoui, and Fuccio Cristiano, Study of
Silicon-Germanium interdiffusion from pure Germanium deposited layers. Application to the
formation of gradual SiGe ultra-shallow layers, Materials Science and Engineering B
B154-155 (2008) 110.

F.CRISTIANO, E.M.BAZIZI, P.FFAZZINI, S.BONINELLI, R.DUFFY, S.PAUL,
W.LERCH, Extended defects evolution in pre-amorphised silicon after millisecond flash
anneals, Mat. Sci. Forum 573-574 (2008) 269.

F.CRISTIANO, E.M.BAZIZI, P.F.FAZZINI, S.PAUL, W.LERCH, S.BONINELLI,
R.DUFFY, APAKFAR, H.BOURDON, F.MILESI, Defect evolution and C+/F+ co-
implantation in millisecond flash annealed ultra-shallow junctions, 8th International
Workshop on Junction Technology (IWJT 2008), Shanghai (Chine), 15-16 Mai 2008.

Mathieu Gavelle et EI Mehdi Bazizi, Etude de [’interdiffusion Ge-Si a partir de sources
solides Germanium sur Silicium pour la formation de couches graduelles Si;«Gey, Journées
Nationales du Réseau Doctoral en Microélectronique, JINRDM, du 14 au 16 Mai 2008 a
BORDEAUX.

258



AUTEUR : El Mehdi BAZIZI

TITRE : Modélisation physique et simulation de défauts étendus et diffusion des dopants
dans le Si, SOI et SiGe pour les MOS avancés.

DIRECTEUR DE THESE : Fuccio CRISTIANO

Dans les transistors MOS avancés, la réalisation de jonctions ultraminces (<15 nm) abruptes
et fortement dopées par implantation ionique de dopant reste la voie privilégiée pour
I’¢laboration des extensions source/drain. Cependant, au cours du recuit d’activation, cette
méthode s’accompagne de la formation de défauts étendus de type interstitiel (petits amas,
défauts {311} et boucles de dislocation) et d’agglomérats défauts-dopants (BICs dans le cas
du Bore, de 1’anglais Boron Interstitial Clusters) qui sont a I’origine de problémes majeurs
tels que la diffusion accélérée et transitoire (TED) des dopants et la dégradation des propriétés
¢lectriques des jonctions. L’objectif de cette thése a ét¢ de modéliser de fagcon globale ces
différents phénomenes physiques afin de prédire la distribution des dopants dans les
extensions source/drain. Pour ce faire, nous avons tout d’abord simulé la croissance
compétitive de type maturation d’Ostwald que se livrent ces défauts au cours du recuit et nous
I’avons couplée a la diffusion des dopants, notamment dans les cas d’intérét technologique,
lorsque 1’étape d’implantations a forte dose cause la formation d’agglomérats défauts-dopants
engendrant une immobilisation et une inactivation partielle du dopant dans le silicium. Nous
avons ensuite étendu les modéles développés dans le silicium aux cas de nouveaux matériaux
tels que le SOI (Silicon-On-Insulator) ou le SiGe (alliage silicium/germanium), matériaux
utilisés pour les derniéres générations de transistors. Enfin, ’ensemble des modéles élaborés
et calibrés pour la fabrication des jonctions ultra-fines a été validé en simulant électriquement
les technologies industrielles actuellement en développement a STMicroelectronics-Crolles :
C65 SOl et SiGe 45, avec une attention particuliére aux effets de petites géométries tels que le
SCE (Short Channel Effects) et le DIBL (Drain-Induced Barrier Lowering). Le modéle
physique général de diffusion, incluant ’ensemble des contributions dues a I’évolution des
défauts et a la diffusion des dopants a forte concentration a été implémenté dans un simulateur
commercial.
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