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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Depuis quelques années, le silicium polycristallin a suscité un intérét croissant dans
I’industrie des composants microélectroniques et des circuits intégrés. Le développement
et les applications de ce matériau dépendent essentiellement de 1’amélioration de ses
performances, liées directement aux conditions d’obtention et d’un éventuel traitement
ultérieur. Actuellement, la maitrise des mécanismes d’élaboration de couches minces de
polysilicium par la technique LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition), permet
de I'impliquer dans la réalisation de dispositifs ultra-minces. Par ailleurs, de nos jours,
I’¢lément le plus utilis¢ dans les circuits intégré est le transistor MOS (Métal-Oxide-
Semiconductor) et la miniaturisation de ces transistors impose la diminution de I’extension

en profondeur des jonctions de ces derniers jusqu’a quelques dizaines de nanometre.

Dans la technologie MOS, la réalisation de jonctions de quelques dizaines de
nanometres (ultra-minces), abruptes et fortement dopées, constitue un des principaux défis
pour la réalisation des dispositifs de tailles se rapprochant des dimensions limites de
fonctionnement de ces derniers. Les jonctions que I’on souhaite de plus en plus minces,
fortement dopées et trés actives €lectriquement, suscitent encore et toujours 1’intérét des
micro-¢lectroniciens. L’¢élaboration de ces jonctions s’effectue principalement par
implantation ionique d’atomes dopants. Il s’agit aujourd’hui de la technique la plus fiable,
et la plus précise. Elle permet, entre autres, le contréle précis de la profondeur et de la
quantité des atomes introduits. Cependant cette technique nécessite un recuit thermique dit
"post-implantation" pour 1’activation électrique du dopant. Durant ce recuit thermique, le
bore, dopant de type p par excellence, présente un comportement complexe qui se traduit
par une diffusion accélérée et transitoire appelée TED (Transient Enhanced Diffusion).
Cette diffusion particuliere du bore est considérée comme ['un des facteurs les plus
handicapants dans la course a la miniaturisation et 1’intégration des dispositifs; puisque elle
conduit a augmenter considérablement les profondeurs des jonctions aprés recuit post-
implantation. C’est pourquoi, la modé¢lisation et la compréhension des mécanismes

régissant la TED sont indispensables pour réduire encore plus la taille des composants
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¢lectroniques a intégrer. En conséquence, il est important de noter qu’il ne suffit pas de
comprendre uniquement les mécanismes de la TED, mais il devient primordial de savoir
les simuler et ceci quelles que soient les conditions expérimentales de recuit thermique et

d’implantation ionique afin de pouvoir optimiser le procédé¢ de fabrication de ces jonctions.

De nombreux travaux dans la littérature, entrepris au cours des années précédentes,
ont permis une compréhension de plus en plus poussée des phénomeénes de diffusion des
dopants dans le silicium et de nombreux modéles ont été proposés, plus particuliérement
pour le cas de la TED. En particulier, on peut admettre que les mécanismes fondamentaux
pour lesquels diffusent les dopants sont assez bien identifiés. L’idée fondamentale de ces
modeles est qu’en raison de la forte énergie de liaison entre les défauts ponctuels
cristallins (interstitiels ou lacunes) et un atome de dopant en site substitutionnel, la
diffusion de ce dopant ne s’effectue que par I’intermédiaire de la migration du complexe
dopant-interstitiel ou dopant-lacune. Afin de pouvoir tracer correctement les profils de
diffusion du bore, et par conséquent de pouvoir contrdler précisément la profondeur de
pénétration de ce dernier, ces modeles doivent aussi prendre en considération 1’état de
charges des défauts, le role de la structure implantée, et I’évolution des défauts et des
structures au cours d’un recuit thermique. Cependant, ces mod¢les atteignent leurs limites
pour la simulation de la cinétique complexe de diffusion dans les structures minces trés
dopées, tels que les structures élaborées par LPCVD, a cause des effets non considérés de
I’évolution de la morphologie structurale et des défauts créés par I’implantation ionique au

cours des recuits post-implantation.

A haut niveau de dopage, la solubilité¢ limite solide pourrait étre dépassée et le
surplus de dopant se précipite et forme des amas d’atomes inactifs et immobiles. Or, la
forte concentration des états piéges aux joints de grains des films polycristallins et les
dommages de I’implantation ionique, favorisent le piégeage et la ségrégation du dopant.
Par conséquent, un effet non négligeable est celui de la formation de clusters d’interstitiels
inactifs et immobiles dans les cristallites di a la concentration importante de dopant en
sites interstitiels. En plus, durant le recuit thermique post-implantation, la redistribution du
dopant est fortement influencée par 1’évolution thermique et temporelle de la morphologie
structurale du polysilicium. Cette structure change au cours du recuit thermique, par la

croissance de la taille des grains (processus de recristallisation), ce qui signifie que la
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diffusivité est aussi influencée. Donc, la simulation des profils de diffusion est de plus en

plus complexe, différente et difficile dans ces conditions particuliéres.

Le présent travail s’intéresse a 1’étude de la diffusivité particuliere du bore dans les
films minces obtenus par LPCVD, fortement dopés par implantation ionique, en vue de les
utiliser comme grilles de transistors MOS. Notre but dans ce sujet est de comprendre et de
modéliser les phénomenes physiques qui interviennent lors d’une étape particulicre des
procédés de fabrication mis en ceuvre en microélectronique, a savoir, I’implantation
ionique suivie d’un recuit thermique d’activation ¢€lectrique du dopant qui est nécessaire
pour la réalisation des jonctions ultra-minces des dispositifs MOS "ultimes". L’objectif
essentiel est donc de construire des modeles basés sur la physique de la diffusion du dopant
dans le silicium afin de bien étudier et comprendre 1’origine de la diffusivité particuliére du
bore dans le polysilicium au cours du recuit post-implantation. Il s’agit de mettre en
¢vidence des phénomenes complexes et souvent négligés dans les problémes de diffusion
dans du polysilicium, a savoir la ségrégation du dopant dans les joints de grains et la
formation de clusters inactifs et immobiles, qui se produisent a trés haut niveau de dopage.
Comme il est tres difficile de quantifier ces phénomenes de facon expérimentale, 1’étude
doit étre ¢élaborée suivant des approches théoriques, consistant & mettre en équations la
diffusion d’une impureté dopante basée sur le formalisme classique des lois de Fick, tout

en introduisant de nouveaux paramétres correctifs liés aux problémes posés

Le travail présenté dans le cadre de ce mémoire de thése est organisé en quatre

chapitres :

Dans le premier chapitre nous présentons, en premier lieu, les aspects
technologiques d’¢laboration des films minces au silicium. Nous rappelons plus
particulierement le procédé¢ de dépdt des films minces de silicium par la technique
LPCVD, a partir de disilane (Si,Hg), tout en signalant les avantages de ce type de films.
Nous abordons par la suite les techniques de traitement ultérieur de ces films et ces
prérogatives, a savoir : I’implantation ionique du dopant et le traitement thermique rapide
RTA (Rapid Thermal Annealing) dit "post-implantation". En fin de chapitre, nous
présentant les échantillons employés au cours de ce travail : les épaisseurs, les conditions

d’élaboration et les conditions de traitement.
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Dans le deuxieéme chapitre, nous exposons I’interprétation des profils
expérimentaux de dopage, obtenus par la technique SIMS (Secondary Ion Mass
Spectrometry), des différents types d’échantillons et conditions de recuit. Nous abordons
ensuite la théorie classique de diffusion et nous entamons 1’adaptation des €quations de
Fick au cas particulier des trés forts dopages, en ajoutant des termes correctifs liés aux

effets de ces derniers.

Comme I’objectif essentiel de cette thése est de construire des modeles basés sur la
physique de la redistribution du dopant au cours du recuit thermique post-implantation, le
troisiéme chapitre a été consacré a la compréhension approfondie de I’influence des
phénomeénes entrant en jeu au cours de 1’étape de recuit, ce qui nous a amené a établir les
équations constituants les modeles développés en utilisant trois approches de modélisation.
Trois modeles ont été donc issus a partir de ces différentes approches de modélisation et
ont été présentés. En effet, cette compréhension a été précédée avant tout par une étude
bibliographique plus approfondie sur les différents travaux réalisés précédemment et sans

lesquels nous n’aurions pas ces modeles.

Le quatrieme chapitre regroupe les résultats et les interprétations des résultats
obtenus par les trois approches de modélisation, a 1’aide 1’utilisation des mod¢les établis.
Les différents parametres physiques déduits a partir des ajustements des profils théoriques
(simulés) et SIMS ont été présentés. Les modeles construits sont bien adaptés aux effets
des plus fortes concentrations et a 1’origine de I’inactivation du dopant et de la TED. Le
premier modele est formé d’une seule équation différentielle ou quatre termes correctifs
ont été ajoutés. Le deuxieme modele est constitué d’un systéme de quatre équations
différentielles couplées ou sept parameétres correctifs ont été considérés. Le troisiéme
modele est congu d’un systetme de deux équations différentielles couplées dont cingq

parameétres correctifs ont été examinés.

Enfin, nous terminons cette étude par une conclusion générale présentant la
synthése des principaux résultats établis dans le cadre de ce sujet, évaluant les résultats

issus des trois modeles présentés. Nous finissons par les perspectives envisagées.
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Chapitre 1. Procédés d’¢élaboration et aspects technologiques des films minces au silicium

INTRODUCTION

En technologie VLSI (Very Large Scale Integration), le silicium polycristallin est
devenu un matériau considérablement important pour la miniaturisation des dispositifs
micro-¢lectroniques et circuits intégrés. Il forme un trés bon adhérent a 1’oxyde, a un point
de fusion élevé et a un travail de sortie compatible avec les dispositifs MOS (Metal-Oxide-
Semiconductor). Les films minces polycristallins préparés par la technique de dépot
chimique en phase vapeur a basse pression LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor
Deposition) sont les plus fréquemment utilisés pour la réalisation de ces dispositifs micro-
¢lectroniques, depuis les grilles des transistors MOS jusqu’aux circuits intégrés et

mémoires flottantes (EPROM et EEPROM).

Un des défis majeurs, durant ces derniéres années, est 1’optimisation des films minces
au silicium polycristallin. Notamment, lors de ’activation du dopant a trés fort niveau de
dopage, un comportement particulier est constaté, d’ou une diffusion accélérée transitoire,
ce qui pose un probléme majeur concernant I’intégration des dispositifs. Il est nécessaire de
comprendre les mécanismes en cause et pour cela, nous devons revoir, dans un premier
temps, certaines étapes technologiques de fabrication, dans les meilleures conditions

possibles.

Dans ce premier chapitre, nous décrivons d’abord les diverses techniques utilisées
pour 1’¢élaboration des films minces de silicium. Nous décrivons, plus particulierement, la
technique de dépot chimique en phase vapeur a basse pression ou LPCVD (Low Pressure
Chemical Vapor Deposition) en soulignant les avantages et les inconvénients de cette
technique. Ainsi, nous décrivons les enjeux physiques régissant les performances des films
minces au silicium, liés a la structure morphologique de ces derniers, tels que le
phénoméne de piégeage du dopant dans les défauts de la structure. Enfin, nous nous

terminons ce chapitre par la description des €chantillons qui font I’objet de cette étude.

I.1. METHODES GENERALES DE DEPOT DE COUCHES MINCES

Les couches minces de silicium polycristallin peuvent étre obtenues par plusieurs
méthodes de dépdt. Les plus utilisées industriellement sont: les techniques de dépot

physiques en phase vapeur CVD (Physical Vapor Deposition) et les techniques de dépot
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chimiques en phase vapeur CVD (Chemical Vapor Deposition). La figure 1.1 ci-dessous

résume la classification des méthodes de dépdt de couches minces de silicium sous vide.

— Classique CVD
—— Low Pressure CVD
—— Processus chimique
(CVD) —— Laser CVD
L Plasma CVD

Meéthodes générales pour
déposer une couche mince

—— Evaporation thermique

—— Processus Physique
(PVD)

—— Pulvérisation cathodique

Figure I.1. Méthodes de dépdt de couches minces sous vide.

Les techniques PVD fournissent des dépdts de moindre qualité. Elles permettent
d’effectuer des dépots qui interviendront principalement pour la réalisation de couches

d’interconnections, ce qui rend les techniques CVD préférables.

Le dépdt en phase vapeur chimique (CVD) est une méthode dans laquelle les
constituants d'une phase gazeuse réagissent pour former un film solide dépos¢ sur un
substrat. Il s’effectue en général dans un four dans lequel seront introduits les composés
volatils du matériau a déposer. Ces composés sont éventuellement dilués dans un gaz
porteur et introduits dans une enceinte ou sont placés les substrats. Le film est donc obtenu
par réaction chimique entre la phase vapeur et le substrat chauffé. En dépot CVD dite
"classique", la température du substrat chaufté (600-1200°C) fournit I’énergie d’activation
nécessaire a la réaction chimique a 1’origine de la croissance du matériau déposé. Afin de
diminuer la température d’élaboration, pour répondre aux exigences de la micro-
¢lectronique, différentes variantes se sont développées en faisant appel a 1’utilisation de
méthodes plus réactives tels que les plasmas CVD et les Lasers CVD. Les techniques de
dépdt a basse pression LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) permettent de
déposer du silicium polycristallin, dont 'utilisation dans les procédés technologiques a
permis une nette amélioration de ’intégration (auto-alignement des grilles des transistors

MOS et des émetteurs des transistors bipolaires).
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L’importance du procédé de dépo6t chimique en phase vapeur (CVD) dans la
I’industrie des dispositifs a semi-conducteurs est due a la facilité avec laquelle on peut faire
croitre les couches minces, la maitrise des épaisseurs désirées et le contrdle de la
concentration en impuretés. Ainsi, on obtient une bonne qualité des couches et une bonne
adaptabilité dans une chaine de production. D’ailleurs, la technique LPCVD (Low Pressure
Chemical Vapor Deposition) ou CVD a basse pression est devenue la méthode de

préparation standard de films minces de silicium polycristallin.

I.2. ELABORATION DES FILMS MINCES PAR LA TECHNIQUE LPCVD

Ce procéde, est considéré comme 1’une des techniques les plus appropriées pour la
fabrication de films minces de matériaux divers de I’ordre du micron. Ainsi, c’est avec
I’avénement des circuits VLSI et des fours horizontaux admettant de grandes charges de
plaquettes que cette technique a connu un grand essor dans I’industrie par rapport aux

autres techniques de dépot.

I.2.1. Technique de dépo6t par LPCVD

Cette technique consiste a faire croitre des couches solides (films) sur un substrat
solide par pyrolyse de produits amenés sous forme de vapeurs a la surface de ce substrat.
Le dépot s’effectue normalement dans un four a mur chaud. La température et la pression
de dépot sont deux facteurs nécessaires pour déclencher une réaction de dépdt. Il est donc
normal que ces deux facteurs jouent un réle primordial sur la croissance de la structure et
la composition des films déposés. De ces facteurs, dépend la morphologie structurale du
matériau qui conditionne aussi les propriétés électriques. Les résultats récents sur ces
techniques ont montré qu’il était préférable de déposer le matériau silicium sous forme
amorphe (température de dépdt inférieure a 550°C) et de cristalliser ensuite la couche ainsi

formée par un recuit thermique, soit conventionnel soit rapide.

I.2.2. Réacteur LPCVD de dépot

Cette technique de dépot nécessite un réacteur ou un bati de four spécial dit réacteur
LPCVD. La représentation schématique de ce réacteur de type TEMPRESS, de la centrale
de technologie du LAAS-CNRS, ou les dépdts qui font I’objet de notre étude ont été
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réalisés, est illustrée sur la figure 1.2. Ce réacteur est constitué¢ de quatre tubes en quartz de
197 cm de longueur dont les diamétres intérieur et extérieur sont respectivement de 135 et
141 mm. Ce tube a une capacité d’accueillir des plaquettes de quatre pouces de diametre,
uniformément réparties dans la zone centrale du réacteur. Les plaquettes sont placées en
position verticale normale a la direction du flux principal des débits gazeux. Un systéme de
régulation comportant trois éléments chauffants, assure le maintien d’une température
constante a =+ 0,5°C dans une zone de 70 cm au milieu du tube. La température est
mesurée dans les trois zones du four lorsqu’il est déchargé et sous circulation de gaz au

moyen de thermocouples appropriés (type R, Platine/Platine-Rhodium 10%-) [1, 2].

Le tube destiné pour le dépdt de silicium ainsi que le systétme de commande sont
représentés dans la figure 1.2. Les débits des gaz réactants utilisés, a savoir le silane (SiHy),
le disilane (Si,Hg) ou le dichlorosilane (SiH,Cl,) et I’ammoniac (NHj3), sont controlés par
des débitmétres massiques, dont la valeur de débit maximum est de 200 cm’/min. Au cours
d’un dépot, 1’évacuation des produits de réaction se fait a I’aide d’un groupe de pompage
ROOTS, incluant une pompe primaire. Le débit de pompage est supérieur a 150 m’/h pour
des pressions entre 0,02 a 7 mbar. La pression dans le tube est réglée automatiquement a

I’aide d’une vanne.

Les plaquettes sont placées en position verticale sur la nacelle en quartz avec un
espace inter-plaquette constant de 20 mm pour permettre une meilleure répartition des gaz
sur chaque plaquette et une meilleure homogénéité en épaisseur. Les faces polies des
plaquettes sont orientées vers ’entrée pour recevoir le flux de gaz [3]. En effet, les gaz les
plus utilisés en LPCVD pour déposer du silicium polycristallin dopé in-situ bore sont : le
Silane (SiHy) et le trichlorure de bore (BCl;). Une autre filiére gazeuse, le disilane (Si;Hg),
utilis€ comme source gazeuse pour les dépdts de silicium par LPCVD, semble offrir de
meilleures potentialités afin de réaliser des films a grains plus larges, donc un dépdt de

polysilicium a mobilité de porteurs plus élevée [4, 5].
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Figure 1.2: Représentation schématique du réacteur LPCVD [2].

I.2.3. Processus de dépot a partir de disilane (SizHe)

Pour des températures > 300°C, le disilane (S;Hg) se décompose en phase gazeuse en

silane (SiHy) et silyléne (SiH,) suivant la réaction [6]:
Si,Hg (gaz) < SiH, (gaz) T SiH4 (gaz) (Il)
Le silane (SiHy) peut conduire a la formation du silyléne (SiH;) selon la réaction :

SiH (gar) <> SiH2 (gaz) + Ha (ga) (1.2)

Le silicium solide Si(solige) €st donc déposé a partir de silane (SiH4) ou de silylene (SiH,)

selon les réactions :
SlH4 (gaz) — Si(solide) + 2H2 (gaz) (13)

SiH3 (gaz) — Sigsolide) T H2 (gaz) (L4)
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I.2.4. Avantages et inconvénients de la technique LPCVD

Un four industriel LPCVD permet de traiter un grand nombre de plaquettes lors d’un
méme cycle de dépot tout en obtenant des films de bonne qualité et d’épaisseur uniforme
sur toutes les plaquettes, avec une réduction de température et une faible consommation de
gaz. Ainsi, cette technique permet de répondre a la double préoccupation de recherche de

la qualité tout en abaissant le cotlit du procédé en milieu industriel [7].

L’inconvénient majeur de la technique LPCVD est la limitation de température, car
certains réacteurs chimiques ont besoin de trés hautes températures qui dépassent la
température que doit supporter le substrat, ce qui risque de modifier les propriétés

physiques du matériau.

I.3. IMPLANTATION IONIQUE: Méthode privilégiée de dopage

Les différentes méthodes de dopage utilisées peuvent étre divisées en deux groupes:
(1) les méthodes basées sur la diffusion thermique et (ii) les méthodes utilisant le
bombardement de la cible avec des atomes accélérés. De toutes les méthodes
d’introduction des impuretés, c’est I’implantation ionique qui est la plus répandue car la

mieux maitrisée au sens de quantité d’impuretés introduite.

L’implantation ionique est une technique de dopage sélectif de matériaux semi-
conducteurs, dont les principes de base ont été élaborés en 1954 par Schockley [8]. Cette
méthode a connu des développements et des améliorations considérables dans les années

1960, afin de lui conférer une bonne reproductibilité et un meilleur contrdle.

De nos jours, cette technique est utilisée pour la fabrication de la plupart des circuits
intégrés. Cependant cette méthode engendre des défauts au sein du substrat, qu’il faut
pouvoir minimiser. De plus, les impuretés introduites doivent étre activées pour que leur
présence puisse modifier les propriétés physiques et €lectriques du semi-conducteur. Nous

allons rappeler bri¢vement quelques notions concernant cette technique de dopage.

I1.3.1. Présentation générale: Principe de base

L’implantation ionique est basée sur 1’accélération, par un champ électrique, des ions

dopants pour bombarder la cible a doper. On utilise la séparation de masse par tri

11
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magnétique pour sélectionner spécifiquement un type d’ion dopant, ce qui offre I’avantage

d’obtenir un faisceau pur.

Lors du procédé d’implantation ionique, les ions pénétrent dans le matériau avec une
énergie donnée et subissent une cascade de collisions avec les atomes du réseau. Une partie
de ces ions incidents peut étre rétrodiffusée, en particulier dans le cas d’implantation a tres
faible énergie. Des atomes superficiels du matériau cible peuvent étre éjectés, on parle
alors de pulvérisation. La profondeur de pénétration et la dose des ions incorporés sont
facilement contrdlables en ajustant 1’énergie transférée a I’ion lors de son accélération ou

en modifiant le courant d’implantation.

Le principe de base de la technique est le suivant. Des atomes dopants sont vaporisés,
ionisés, accélérés et projetés sur le matériau a doper (porté a une certaine température)
dans lequel se produisent de nombreuses collisions avec les atomes-cibles. Les ions
subissent alors une perte graduelle d’énergie, jusqu’a ce qu’ils s’arrétent a une certaine
profondeur. Deux types d’interactions physiques peuvent se produire, chacun d’eux étant
prédominant dans un domaine qui dépend des valeurs de I’énergie incidente de 1’ion et de

sa masse atomique. Les deux interactions causant des pertes énergétiques sont :

e Nucléaires dans le cas d’une collision avec un atome du substrat, elles sont ¢lastiques
et se produisent entre deux noyaux,
e FElectroniques s’il s’agit d’interactions coulombiennes avec les électrons de ces

atomes, elles sont inélastiques.

Les ions qui pénétrent dans la cible vont céder une partie de leur énergie cinétique
lors des collisions nucléaires successives. Le ralentissement des ions dans la matiere est
caractéris¢ par son pouvoir d’arrét noté dE/dx qui correspond a la quantit¢ dE d’énergie
perdue durant un parcours d’une longueur dx. On considére pour la théorie de
I’implantation que ce pouvoir d’arrét est la somme des deux contributions, nucléaire et
¢lectronique. Parmi ces deux composantes, seules les interactions nucléaires peuvent
engendrer la création de défauts. Pour cela, 1’énergie transférée par 1’ion incident a I’atome
cible doit étre suffisante pour permettre a ce dernier de quitter son site cristallin: 1’atome
ainsi déplacé se trouve en position interstitielle dans le réseau laissant un site vacant
derriére lui, appelé lacune. Nous verrons ces mécanismes plus en détail au chapitre II.

Nous allons a présent détailler les caractéristiques des deux types d’interactions:

12
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a) Pouvoir d’arrét nucléaire

Le pouvoir d’arrét nucléaire intervient surtout pour des atomes lourds et a faibles
vitesses. Ces collisions sont ¢élastiques et ressortent de la théorie classique. La quantité T
d’¢énergie transférée a I’atome cible de masse M, par un atome ayant une énergie E et une

masse M; est calculée selon la formule [9, 10]:

T = —(4M1M)22 E sinz(%j
MM, (L5)

dE E
- = N [Td
( dX )nucl g ©

ou 0 est I’angle de diffusion, E 1’énergie de I’ion incident, N le nombre de trajectoires et do

la section efficace différentielle.

M,

Figure 1.3. Illustration schématique d’une collision entre un projectile de masse M; et un

atome cible de masse M; [9].

b) Pouvoir d’arrét électronique

L’ion qui traverse le cristal subit les forces répulsives issues de multiples sources de
champs ¢électrique. Lorsque I’ion s’approche d’un atome de silicium, le nuage €lectronique
de I’ion va interagir avec les électrons de coeur des atomes de silicium. Les électrons de
I’ion peuvent transférer une partie de son énergie cinétique aux électrons de la cible, et
entrainer ainsi une diminution de 1’énergie totale de 1’ion. A des énergies plus ¢élevées, le
pouvoir d’arrét électronique domine sur le pouvoir d’arrét nucléaire. Dans le domaine li¢ a
I’implantation, le pouvoir d’arrét électronique s’écrit d’'une fagon générale sous la forme

[9, 10] :
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(d_E) - k. VE (L6)

dx
Lors de D'implantation ionique, plusieurs phénoménes physiques perturbateurs
peuvent ce produire. En effet, si I’énergie fournie au noyau cible est trop élevée, cet atome
peut déplacer d’autres atomes en endommageant la cible, ou méme étre éjecté du substrat,
c’est la pulvérisation. De plus, si la masse de la particule incidente est trop faible, celle ci

peut rebondir sur le noyau du solide, c’est le phénomene de rétro-diffusion.

I.3.2. Choix de I'implantation ionique

La technique d’implantation ionique posséde de nombreux avantages [9, 10, 11]:

e La rapidité, bonne homogénéité et excellente reproductibilité du procédé.

e Un controle trés précis du nombre d’atomes implantés et de la distribution des
impuretés par le controle de I’énergie du faisceau d’ions implantés.

e La mesure de la quantité totale d’impuretés introduites dans le matériau a partir du
courant d’implantation. C’est, en effet, la seule technique de dopage comptant
effectivement les impuretés pénétrant dans le matériau.

e [’implantation ionique est réalisée a plus basse température que la diffusion.

e Une maitrise parfaite de I’énergie du faisceau et donc un contrdle trés fin de la
distribution en profondeur des ions implantés.

e La faible diffusivité latérale ce qui permet une plus grande densification des circuits,
par des profils quasi-verticaux.

e [’interaction des impuretés a basse température.

e L’introduction de trés fortes concentrations de dopant dans le silicium méme au-dela
de la solubilité solide limite.

e Un dopage possible a travers de fines couches d’isolants ou en silicium polycristallin.

e Utilisation du méme équipement, qui peut d’ailleurs étre automatisé pour introduire

une grande variété d’impuretés.

I1.3.3. Choix du bore en tant qu’atome dopant de type P

Un atome de bore a un rayon de 0,23 angstroms, il est de valence 3 et sa masse

atomique vaut 10,82 uma. Le bore est un accepteur pour le silicium (la valence du bore (3)

14
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est inférieure a celle du silicium (4)). Il crée des trous positifs en acceptant des électrons du

silicium, permettant ainsi la conduction de type P.

Le bore est souvent utilisé comme dopant de type P, vu sa forte solubilité solide

limite et une bonne homogénéité dans le silicium [12].

Le silicium monocristallin posséde une structure cubique diamant comme le montre
la figure 1.4. Le rayon d’un atome de silicium est de 1,18 angstroms. Sa valence est 4 et sa
masse atomique de 28,086 uma. L’espace entre les atomes (parametre de maille) est de

5,431 angstroms. Cet espace est treés grand par rapport a la taille du bore.

|

Figure 1.4. Structure diamant de silicium.

1.3.4. Distribution en profondeur des ions implantés

Soit R la distance totale parcourue par un ion dans un matériau amorphe
implanté. Elle est déterminée a partir des pouvoirs d’arrét nucléaire (relation 1.5) et

¢lectronique (relation 1.6) selon la relation suivante :

E E
Ey-f[_dE  _ % i dE
JERRNCIRICS
dx tot dx elec dx nucl

Chaque ion suit une trajectoire bien particuliere dans le matériau, dépendante des
diverses collisions obtenues avec les atomes-cibles. Notons que cette trajectoire posséde un
caractére fortement aléatoire, du fait de I’emplacement au hasard des atomes-cibles dans le
volume. Couramment, il est préférable d’utiliser R;, la projection de R sur la direction
perpendiculaire a la surface du matériau implanté. R, est appelé parcours moyen projeté,

car il correspond en fait a la moyenne de tous les parcours projetés particuliers.
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La description la plus ancienne des profils d’implantation est donnée par une courbe
Gaussienne dans le plan perpendiculaire a la direction du faisceau incident; elle est

exprimée par I’expression analytique suivante [9, 10]:

2
Qyq 1 (X - RPJ
Cx) = ——"—exp| —=| —— (1.8)
V21 AR, 2| AR,
ou Qq est le nombre total d’ions implantés par unité de surface, R, est la profondeur
moyenne de pénétration (projected range) et AR, est le facteur qui caractérise la déviation

standard projetée du profil (projected straggle). Les valeurs de R, et AR, sont dépendantes

des caractéristiques du couple ion incident / atome cible.

Faisceau d’ions incident

Surface dela —
. %
cible

Pic de concentration a R,

Figure 1.5. Paramétres caractéristiques de la distribution des impuretés en implantation.

En conséquence, I’implantation ionique est caractérisée par plusieurs parametres dont

les plus importants sont :

e Ladose d’implantation ionique.

e [’¢énergie d’implantation.

e Latempérature du substrat.

e Un substrat désorienté d’un angle, dit angle de tilt T.

e [L’angle de rotation, dit angle twist.

Dans la plupart des cas, I’expression analytique (I.8) est insuffisante pour décrire
parfaitement tous les profils réels des distributions d’impuretés dans les matériaux-cibles,

puisque cette distribution est loin d’étre toujours une Gaussienne parfaite. Ceci est di a
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plusieurs effets tels que la forte dose d’implantation, la petite taille de I’ion implanté tel
que le bore et 1’alignement des impuretés suivant les axes cristallographiques (effet de
canalisation du dopant). En effet, il a été constaté que les profils d’ions tel que le bore sont
dissymétriques, aussi bien que dans les cibles cristallines qu’amorphes, en faisant
apparaitre des "queues" de profils. Lorsque le faisceau incident est aligné suivant les axes
cristallographiques de faible incidence, il rencontre une structure ouverte avec peu de
collisions. Les ions sont alors guidés le long de ces directions et pénétrent ainsi plus

profondément dans les cibles: ¢’est le phénomene de canalisation.

Gréce au choix de des angles, représentés sur la figure 1.6, les canaux apparaissent
donc obstrués aux ions incidents. La figure 1.7 schématise le parcours de quelques ions
dans un matériau amorphe. Chaque ion suit une trajectoire bien particuliére dans le
matériau, dépendante des diverses collisions obtenues avec les atomes cibles. Cette
trajectoire posseéde un caractére fortement aléatoire, du fait de 1’isotropie du matériau

implanté.

Suivant la méthode utilisée, la fonction de distribution C(x) peut étre approximée par
une fonction de Gauss ou de Pearson [10, 14]. Les travaux de Hofker et al. [15] sur
I’implantation du bore dans le silicium ont montré que les profils de distribution
devenaient de plus en plus asymétrique a mesure que 1’énergie d’implantation augmentait
(Pasymétrie est également due a I’existence des deux pics: décanalisé et canalisé) [15, 16,
17]. L’approximation par une simple courbe de Gauss devient dans ces conditions assez
peu précise. On peut alors modéliser I’implantation par une distribution de Pearson, mais
pour étre le plus proche possible du profil expérimental, la simulation atomique est la plus
appropriée. En effet, Gibbons et al. [18] ont proposé une méthode pour approximer

analytiquement des distributions non symétriques.

Actuellement, plusieurs logiciels de simulation sont disponibles pour simuler le
procédé de I’implantation ionique dans un matériau amorphe. Leurs méthodes de calcul
pour déterminer la distribution des impuretés en volume sont différentes. Les deux
méthodes principales sont : 1’équation de Boltzmann et la méthode dite de Monte-Carlo.
Nous utiliserons dans ce travail les formulations de la théorie du transport et la technique
des différences finies, trés répandus, pour construire les profils d’implantation, ce qui sera

présenté au chapitre II1.
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Figure 1.6. Illustration des deux angles de I’implantation: angle de tilt et twist [13].

masque

2AR,

Figure 1.7. Schématisation d’une implantation ionique a travers un masque.

1.3.5. Génération de défauts

La technique d’implantation ionique a pour inconvénient majeur d’engendrer des
dommages dans la structure du silicium en déplagant des atomes de la cible. Il est utile de
rappeler que D’objectif du dopage est de placer des impuretés dopantes en position
substitutionnelle dans le cristal ou elles deviennent électriquement actives. La premicre
condition est donc de restaurer 1’ordre initial des atomes grace au traitement thermique. De
plus, la diffusion des dopants est fortement dépendante de la quantité de défauts ponctuels
présents dans la structure. Par conséquent, I’estimation des profils d’interstitiels et de
lacunes générés au cours de I’implantation est indispensable pour calculer correctement un

profil de dopage apres un recuit thermique. Le nombre d’interstitiels et de lacunes restant
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aprés une implantation ionique est fonction des conditions d’implantation telles que: la
masse de 1’ion implanté, 1’énergie d’implantation, la dose, la température de la cible ou le

courant d’implantation.

Selon le degré d’endommagement du cristal, on distinguera deux types
d’implantations ioniques. La premiére endommage le cristal en occasionnant de nombreux
déplacements des atomes de la cible mais en gardant son caractere cristallin. La seconde va
endommager le cristal au-dela d’un seuil critique et ainsi créer une zone amorphe partant
de la surface et allant jusqu’a une profondeur déterminée par les conditions d’implantation.
L’épaisseur de cette couche amorphe est parfois plus grande que le libre parcours moyen

R, et dépend de la masse de I’ion implanté et de son énergie.

L’introduction de concentrations élevées de bore par implantation ionique
s’accompagne de la formation de grandes concentrations de défauts ponctuels (interstitiels
et lacunaires), qui au cours d’un recuit post-implantation nécessaire pour 1’activation du
bore, diffusent et se recombinent en formant des défauts étendus de plusieurs types
(clusters, défauts {311}, boucles de dislocations). De plus, des atomes de bore peuvent
aussi former directement des agglomérats avec des interstitiels (phénomeéne de clustering).
Dans le cas d’une implantation ionique, tous ces défauts sont localisés a la profondeur

correspondante au maximum de concentration (R;).

I1.3.6. Implantateur ionique

L’implanteur ionique classique est en pratique un accélérateur d’ions. Le schéma
simplifi¢ d’un implanteur d’ions est représenté sur la figure 1.8 ci-dessous [20]. Il est

composé des parties suivantes:

e Un compartiment source dans lequel des électrons émis par un filament chauffant
ionisant un gaz ;

e Un champ électrostatique primaire qui, directement appliqué a la sortie de la
chambre d’ionisation, permet I’extraction des ions du compartiment source ;

e Un champ magnétique utilisé pour effectuer une analyse physique du faisceau
d’ions émis. Chaque ion est dérivé proportionnellement a sa masse, a sa vitesse et a

la valeur du champ magnétique ;
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e Le faisceau est alors accéléré avec des énergies de quelques keV puis focalisé sur
I’échantillon ;
e Enfin, un systéme de déflexion électrostatique qui, avant que les ions ne frappent la

cible, permet de balayer I’échantillon pour uniformiser la dose implantée.

+200 kv Ov )
Séparation des
‘ i ; neutres Neutres Plégeage des neutres
M
F"anal Post Lentille Balayage x
analyse d’accélération
L1yCl Balayagey  Echantillon
Source
T d’ions
+230 kv

Figure 1.8. Schéma simplifié¢ d’un implanteur ionique classique d’énergie d’accélération

maximale de 200keV [20].

Notons pour finir que la réduction en dimension des dispositifs MOS impose la
réalisation de jonctions peu profondes, ce qui nécessite une implantation ionique a
moyenne et basse énergie. Actuellement, il y a également des implanteurs moyenne et
basse énergie permettant la décélération du faisceau d’ions au niveau du tube accélérateur
et au niveau de la cible pour effectuer des implantations a faible énergie. Cette technique
permettra une nette diminution de la profondeur du profil d’implantation, cependant les

inconvénients sont importants ce qui annule les bénéfices de cette technique [19, 21].

Aprées implantation ionique, les échantillons doivent étre recuits afin de :

e guérir les défauts occasionnés par le bombardement : pour les doses élevées, le
substrat est amorphisé en surface il convient donc de le recristalliser.

e Assurer le passage des impuretés implantées des positions "interstitielles" ou elles
se sont électriquement inactives, en positions "substitutionnelles" ou elles sont

¢lectriquement actives et peuvent jouer le role de dopant.
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Ces recuits peuvent étre effectués soit dans des four classiques (700 & 1000°C sous

atmosphere inerte) soit au moyen de faisceaux électroniques ou de faisceau laser.

I.4. LE RECUIT THERMIQUE D’ACTIVATION: Choix du type de recuit

Comme nous [’avons mentionné précédemment, le recuit thermique apres
implantation ionique du dopant est nécessaire pour deux raisons: (i) la réduction de la
concentration des défauts crées lors de I’implantation ionique et (ii) I’activation électrique

des impuretés introduites en les plagant en position substitutionnelle.

Au départ, la distribution de défauts est centrée autours de R,. Elle est maximale
mais, apres recuit thermique, elle doit tendre vers zéro. Inversement, la concentration des
impuretés en sites "substitutionnels" est pratiquement nulle. Idéalement, si toutes les
impuretés s’activent, la distribution finale en impuretés activées (substitutionnelles) doit se

confondre avec la distribution en impuretés implantées. Ce résultat est trés rarement atteint.

I.4.1. Choix du recuit thermique rapide ou RTA

En pratique, deux types de recuits sont couramment utilisés, a savoir le recuit
thermique lent (classique) ou LTA (Low Thermal Annealing), et le recuit thermique rapide
ou RTA (Rapid Thermal Annealing). Ce dernier type recouvre I’ensemble des techniques
utilisant des temps courts tout en conservant I’isothermie (température constante). La durée
du traitement doit permettre une répartition uniforme de la chaleur dans les échantillons
considérés. Les rampes de montée et de descente restent de 1’ordre de la minute [2, 22].
Actuellement, cette technique trés bien maitrisée s’avere incontournable dans la fabrication

des dispositifs micro-électroniques.

Dans notre étude, c’est justement ce type de recuit qui a ét€¢ employé. Les
¢échantillons ont été recuits suivant le mode RTA, ce qui permet de limiter la diffusion
importante des impuretés implantées, et de ce fait, il est bien adapté a 1’é¢tude de couches
trés minces. Ce type de recuit est donc bien adapté au traitement thermique des couches

minces.

Les recuits RTA sont réalisés au moyen d’un four RTP Jetlight 200. De facon

succincte, les différentes parties constituant ce four sont décrites ci-dessous [23]:
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e Une chambre de traitement munie d’un systéme de chargement/déchargement de la
plaquette et d’un systéme de refroidissement de I’ensemble. C’est dans cette partie
que le procédé a lieu et que la plaquette subit les différentes étapes technologiques.

e Un systétme de chauffage muni d’une batterie de douze lampes en quartz tungsténe-
halogeéne. Le chauffage de la plaquette est obtenu par I’absorption d’un rayonnement
infrarouge. La régulation en température se fait par 1’asservissement de la commande
en puissance des lampes infrarouges et la mesure de la température est faite par I’un
des pyrometres.

e Un systetme de pompage de la chambre, un systtme de distribution des gaz et un

ensemble de capteurs permettant le contrdle des divers parametres d’utilisation.

Comme nous I’avons déja signalé, aprés implantation du dopant, 1’étape de recuit

thermique rapide ou RTA est nécessaire pour plusieurs raisons :

e Activer le dopant ;
e Recristalliser les films, afin d’améliorer leurs performances électriques ;
e Guérir les défauts d’implantation pour minimiser la dégradation des propriétés

¢lectriques.

I1.4.2. Microstructure des films Si-LPCVD et croissance des grains

Le silicium polycristallin se compose de grains de silicium cristallin séparés par des
régions étroites de désordre élevé désignées sous le nom de joints de grains. En raison des
concentrations ¢levées de défauts dans les joints de grains, la diffusivit¢é du dopant
augmente. D’autre part, puisque les grains internes sont cristallins, la diffusivité du dopant
a l’intérieur des grains est semblable a celle du silicium cristallin. Donc, les grains ou
cristallites sont formés par nucléations indépendantes espacées et orientées aléatoirement.
La qualité¢ d’un matériau Si-LPCVD polycristallin peut étre définie par la taille et la qualité
des grains ou des cristallites qui le forment. En effet, les grains d’un polycristal ne sont pas
de vraies cristallites monocristallines; ils peuvent contenir des défauts électriques venant
d’états localisés a I’intérieur de la bande interdite. En général, la qualité d’un matériau
polycristallin est déterminée par la taille et I’orientation de ces grains et par la densité de

défauts dans les joints de grains et dans les grains.
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Un certain nombre de chercheurs ont étudi¢ la microstructure du polysilicium en
fonction des conditions de dépdt [24, 25, 26]. Lee ef al. [24] ont mis en évidence
I’influence du gaz de dépot et ont observé que le taux de dépot employant le disilane Si;Hg
est plus rapide qu’en utilisant le silane SiH4. Ils ont également observé, qu’avec
I’augmentation de la température de dépot, le diamétre des grains diminue et la densité des
grains augmente, et ce, en raison de 1’augmentation du nombre de sites de nucléation et du

taux de cristallisation.

Parmi les techniques employées pour €tudier la microstructure du polysilicium, la
microscopie électronique en transmission ou TEM (Transmission Electron Microscopy)
permet d’obtenir des clichés de grains vus en coupe transversale [26, 27]. Les observations
TEM montrent clairement que les grains colonnaires dans le polysilicium augmentent de
I’interface monosilicium (substrat)/polysilicium vers le haut. Carrejo et al. [28] ont utilisé
la méthode STM (Scanning Tunneling Microscopy) pour étudier la structure des grains du
polysilicium. Cependant, la microscopie électronique par balayage ou SEM (Scanning
Electron Microscopy) reste une technique simple pour observer en surface la
microstructure du polysilicium et n’exige aucune préparation particuliere. Quoique la
microscopie a force atomique (AFM) permet aussi de recueillir des informations a

caractére morphologique et cristallographique de la surface d’une couche de polysilicium.

La croissance de grains en polysilicium a été un sujet d’intérét pour beaucoup de
chercheurs [24, 29, 30, 31]. Comme prévu, quand un matériau polycristallin est recuit a
une température €levée, les grains vont subir une croissance en taille. La croissance des
grains des films a été caractérisée en tant que croissance primaire ou croissance secondaire
[29, 31, 32]. La croissance primaire des grains se produit lorsque la taille initiale de ces
derniers est plus petite ou de 1’ordre de 1’épaisseur des films. Une fois que les grains ont
augmenté jusqu’au double de 1’épaisseur des films, leur croissance primaire ralentit
rapidement. Par conséquent, la croissance primaire des grains se trouve limitée par
I’épaisseur du film. Cependant, en couches suffisamment minces, aprés arrét de croissance
primaire, quelques orientations particulieres des grains continuent de croitre, c’est un
processus nommé croissance secondaire [31, 32]. La croissance secondaire des grains
existe pour conduire a des tailles de grains beaucoup plus grandes que 1’épaisseur du film,
avec des orientations cristallographiques réduites ou uniformes. Les taux des deux modes

de croissance de grains sont affectés par 1’épaisseur des films, les impuretés, la
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température, 1’atmosphére de recuit et les conditions de dépot. La croissance de grains
augmente considérablement par la présence des impuretés de type n, comme ’arsenic et le
phosphore, tandis que les impuretés de type p ont peu d’effet [29, 33]. Puisque les films
minces de polycilicium sont habituellement dopés, c’est un facteur trés important. Il a été
observé que le phosphore et I’arsenic introduisent une amélioration dans la croissance
secondaire des grains ce qui peut &tre compensé partiellement ou complétement par un

dopage additionnel au bore [29].

I.5. LES DIFFERENTS TYPES DE DEFAUTS

Un des problemes majeurs dans la réalisation des nouvelles générations de
composants MOS est celui de la diffusion "anormale" des dopants (qui se traduit par un
écart aux lois classiques de la diffusion), et qui est due a leur interaction avec les différents
types de défauts induits par une étape technologique précédant cette diffusion (dépot,
implantation ionique, recuit thermique). Par exemple, les nombreux défauts (clusters, ou
amas d’atomes) qui se forment au cours du recuit sont & 1’origine du phénomeéne de
diffusion accélérée et transitoire du dopant ou TED (Transient Enhanced Diffusion) [19,
34, 35]. Ce phénomene est dii aux interactions entre les atomes de dopants et les défauts
ponctuels en équilibre thermodynamique avec les défauts étendus. En effet, la diffusivité
d’un dopant tel que le bore est directement proportionnelle a la concentration d’atomes de
silicium dans le réseau d’un substrat. Par conséquent, en présence de défauts, la diffusion
du bore est accélérée d’un facteur qui peut aller de quelques dizaines (en présence de
boucles de dislocation en tant que défaut linéaire lors d’un recuit a haute température)
jusqu’a 10° (en présence de clusters et de défauts {311} et durant un recuit & basse

température).

Pour pouvoir simuler correctement ces phénomenes d’écarts a la diffusion, et par
conséquent prédire avec le plus de précision possible la profondeur des jonctions dans les
composants micro-¢électroniques, il est donc nécessaire de pouvoir simuler I’évolution des
défauts au cours d’un recuit thermique. D’ailleurs, il est important de connaitre les
différents types de défauts de la technologie que nous avons utilisée, pour mieux
comprendre les phénomenes impliqués dans la diffusion accélérée et transitoire du bore.

Nous allons les présenter dans ce qui suit.
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I.5.1. Les défauts ponctuels

On distingue deux types de défauts ponctuels fondamentaux dans les semi-
conducteurs ¢lémentaires comme le silicium. Le premier est la lacune notée V (Vacancy)
qui correspond & un atome manquant dans un réseau cristallin parfait. Le second est I’auto-
interstitiel noté¢ I (Interstitial) et qui représente un atome de silicium intercalé dans le
réseau périodique du silicium. Les défauts interstitiels ont une dimension de 1’ordre de
celle de I’atome et se font généralement ressentir sur quelques distances inter-atomiques
[13]. IIs correspondent aux situations: neutres (I°) et chargés (I"). Ces deux types de
défauts constituent les deux briques ¢lémentaires a partir desquelles se construit tout autre
défaut complexe comme la bilacune, 1’agrégat ou la boucle de dislocation. Ces défauts ont
toujours revétu une importance capitale d’un point de vue technologique et scientifique car
ils sont générés au cours de nombreux procédés de fabrication. Ils diffusent trés rapidement
et peuvent, soit affecter les atomes en sites substitutionnels, soit capturer des impuretés en
sites interstitiels. En particulier, 1’auto-interstitiel joue un rdéle prépondérant dans les

propriétés physico-chimiques et électroniques des composants a base de silicium.

1.5.2. Les défauts étendus
1.5.2.1. Les défauts linéaires

Ces défauts sont des dislocations. On peut représenter une dislocation coin comme un
plan, incomplet, supplémentaire d’atomes insérés entre deux autres plans. La dislocation
forme donc une ligne, autour de laquelle 1’arrangement des atomes est perturbé, mais loin
de cette ligne I’arrangement des atomes est normal. La figure 1.9 ci-dessous montre

I’arrangement des atomes dans une dislocation coin [36].

Dans la réalité, les lignes de dislocations sont des courbes, et on peut méme avoir une
boucle de dislocation. Il existe deux types de boucles de dislocation cités dans la
littérature [37]: Faulted Dislocation Loops (FDL) et Perfect Dislocation Loops (PDL).
Selon les conditions d’¢laboration, I’un des deux types est majoritaire. Par exemple, apres
un recuit thermique a 1000°C, pour moins d’une minute, Bonafos et al. [38] observent
seulement des FDL, alors que pour un méme temps de recuit mais pour d’autres conditions

de réalisation, Pan et al. [39] observent des PDL majoritaires. La stabilité relative de ces
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deux types dépend de la saturation initiale en auto-interstitiels créés pendant I’implantation

ionique [37].

0 /

/

Figure 1.9. Arrangement des atomes dans une structure coin [36].

1.5.2.2. Les défauts {311}

De nombreux auteurs ont noté que 1’implantation ionique engendre 1’injection dans le
matériau-cible de défauts supplémentaires par rapport a ceux présents a 1’équilibre
thermodynamique. Les défauts {311} sont de nature extrinséque et sont générés dans le
silicium lorsque 1’énergie d’implantation dépasse une dose critique. Ces défauts sont une
sursaturation d’interstitiels, et évoluent ensuite en boucles de dislocation pendant le recuit

thermique. Ils sont distribués autour du parcours moyen projeté.

Les défauts {311} représentent un long et fin plateau d’exces d’auto-interstitiels
selon le plan {311} et sont constitués de chalnes d’interstitiels (voir la figure 1.10). Les
paires dopant/défaut interstitiels (ou défaut de Frenkel [36]), générées par I’implantation,
se recombinent au cours du recuit pour ne laisser qu’un nombre d’atomes de silicium
interstitiels égal au nombre d’atomes de dopants implantés, c’est ce qui est appelé modele
"+1" [40, 41, 42, 43]. Ceci implique que dans le cas d’implantation d’ions légers, les
profils du dopant et des interstitiels sont pratiquement superposés. Ce modele n’est pas
toujours utilisé, et ’on considére parfois cette superposition fausse. Uematsu [35] utilise le
modele "+1,4". Lors des simulations, le profil implanté est alors multiplié par 1,4 par

rapport au profil initial.
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L’exceés d’interstitiels compos¢ d’atomes de silicium déplacés lors de leurs sites,
précipite sous forme de défauts {311}. Ce sont les premiers défauts mis en jeu dans la
diffusion accélérée et transitoire ou TED (Transient Enhanced Diffusion) du bore. En effet,
au cours du recuit, la sursaturation des amas d’atomes favorise la dissolution de ces
derniers sous I’apport thermique. D’ailleurs, la vitesse de dissolution dépend fortement de
la température de recuit et de la concentration de ces défauts. En fait, il existe un lien entre
la durée de la TED et le processus de dissolution des défauts {311} [19, 34, 44, 45].
Cependant, des phénomeénes de diffusion transitoire ont également été observés en absence

de défauts {311}, de sorte que le phénomene est probablement plus complexe [46].

Figure 1.10. Structure de chaines de défauts {311} [47].

Les boucles de dislocation sont plus stables que les défauts {311} qui nécessitent des
températures de I’ordre de 1000°C pour se dissoudre. Le seuil de formation de ces défauts
est 4 peu prés de 1x10' a 2x10'* atomes/cm? pour des implantations en dessous de 100
keV. C’est considérable en comparaison avec le seuil de formation des défauts {311} qui

est 100 fois plus faible.

Il y a une relation entre la formation des défauts {311} et des boucles de dislocation
[48]. Li et Jones [49] constatent qu’au cours du recuit, les défauts {311} se dissolvent pour

libérer des auto-interstitiels, alors que la densité des boucles augmente.

I1.5.2.3. Les défauts des précipités ou de petits clusters

Ces défauts sont des précipités de dopants constitués de petits clusters ou amas
formés d’au moins deux atomes et au plus de quelques dizaines d’atomes. Ils apparaissent

lorsque la solubilité solide limite du dopant est dépassée. Le recuit pourra alors dissoudre
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les précipités de dopant, lesquels forment ensuite des boucles de dislocations. La figure
[.11 ci-dessous montre la répartition simplifiée des défauts en fonction de la température et

du temps de recuit [50].

boucles fautées

défauts {311} boucles parfaites
+ +

100 4 Clusters fautées

Temps de recuit (s)

Clusters

1

e S e S B e e e S e B L
550 600 650 700 750 800 850 900 950 1000

Température de recuit (°C)

Figure I.11. Schéma simplifié de la répartition des défauts en fonction de la température et

du temps de recuit [50].

Apres avoir décrit brievement les différents types de défauts, nous allons présenter
I’évolution de ces défauts au cours du recuit selon la théorie de la maturation d’Ostwald ou
"Ostwald ripening", qui peut influencer indirectement la diffusion des dopants au cours du
recuit [34, 35, 53]. Cette théorie permet de décrire le comportement et 1’évolution d’un

ensemble de défauts ayant des énergies de formation différentes au cours d’un recuit.

Du point de vue théorique, le processus d’Ostwald repose sur 1’équation de Gibbs
Thomson [46] qui établit la relation entre le surplus ou la "sursaturation" en atomes

interstitiels libres (S;) autour d’un défaut et I’énergie de formation de ce méme défaut.

S, = exp(— Ef(n)) (L13)

kT

Ef(n) est I’énergie de formation du défaut (cluster par exemple), définie comme 1’énergie
nécessaire pour ajouter un atome de silicium interstitiel au défaut. Cette énergie de
formation dépend a la fois de la structure cristallographique et du nombre d’atomes n

contenus dans le défaut. Comme 1’énergie de formation d’un défaut décroit lorsque sa taille
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augmente [34], il existe un gradient de sursaturation entre les défauts de différentes tailles.
Il existe donc un flux d’interstitiels entre les défauts de petites tailles et ceux de grande
taille. La figure 1.12 montre une représentation schématique du flux d’auto-interstitiels des
petits défauts vers les plus gros défauts, résultant de la différence de concentration d’auto-
interstitiels en équilibre autour de ces défauts [53]. Les défauts les plus gros en taille
grossissent au dépend des plus petits. De ce fait, les réactions entre les différents amas
d’atomes (défauts) pouvent étre controlées a la fois par la diffusion des dopants, par 1’auto-
diffusion et par la variation de I’énergie de formation (consécutive a 1’augmentation en
taille et au changement d’amas). Le résultat indispensable aprés un recuit est: une
augmentation du rayon moyen de la population de défauts, une disparition des défauts les
plus petits et enfin une réduction de la densité de défauts. Il faut insister sur le fait qu’au
cours du recuit thermique tous les défauts étendus, les clusters ou encore les défauts {311}

évoluent selon ce processus d’Ostwald ripening.

Sursaturation en

interstitiels

O o Flux de diffusion

OOO de Si interstitiels 0

O O

Figure 1.12. Illustration de I’échange d’interstitiels entre deux défauts de taille différente.

On peut distinguer trois phases dans 1’évolution des défauts: la phase de nucléation
des défauts, la phase de croissance, et la phase de maturation d’Ostwald (Ostwald
Ripening) durant laquelle la croissance compétitive entre les différents défauts conduit a
une sursaturation de la tailles des défauts. La premicre phase est trés courte, pendant
laquelle les interstitiels précipitent. Durant la deuxiéme phase, la sursaturation est trop
faible pour créer de nouveaux précipités. La densité des défauts existants reste constante,
mais leur taille croit avec le temps, et la concentration des interstitiels libres diminue. Dans
la cinétique d’Ostwald Ripening, la densité des défauts diminue et la taille des boucles

augmente [51, 52].

La figure 1.13 montre les 4 phases essentielles dans la cinétique des changements

métastables des défauts en sursaturation: (a) phase initiale, (b) phase de nucléation des
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défauts en milieu saturé d’interstitiels libres, (c) phase d’évolution et de croissance des
défauts (amas d’atomes) et (d) la phase de maturation entre les différents défauts. Les
défauts vont, dans un premier temps, capturer des interstitiels libres, puis dans un second
temps, selon leurs tailles, libérer les atomes qui les constituent. Le nombre d’interstitiels
libres présents dans le matériau est alors directement li¢ a I’évolution des amas d’atomes.
La cristallisation de la zone amorphe et la réduction de la densité de défauts au cours du

temps de recuit se réalisent simultanément suivant des cinétiques quasiment similaires.

(a) (b

~—

(d)

25309
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-
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Figure 1.13. Effet d’Ostwald ripening sur les défauts [52].

En résumé, au cours d’un recuit thermique, les défauts vont échanger leurs atomes
interstitiels et évoluer suivant une croissance de type maturation d’Ostwald. 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 défauts. Au
cours de ce processus, les petits précipités se dissolvent au profit des plus gros, par
diffusion d’atomes de précipité a précipité. L efficacité de ce processus est directement liée

au nombre d’atomes libres et a la saturation des précipités.

I.6. CINETIQUE DE GUERISON DES DEFAUTS

Pour 1’étude de la cinétique de guérison des défauts, nous considérons le cas simple

ou les défauts sont ponctuels.

Le défaut peut donc disparaitre:
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e Soit par recombinaison; le défaut ¢lémentaire qui est un couple lacune-interstitiel,
induit par bombardement, se recombine, c’est le cas (a).
V +1-> S
e Soit par formation d’un complexe; par association de deux défauts identiques

(formation d’une dilacune) ou par association de deux défauts différents

(formation d’un nouveau défaut),

V +V —» Vv *V :formation de dilacune, c’est le cas (b).

D,+D ,— D ; :formationd’un nouveau défaut, c’est le cas (c).

e Soit par dissociation d’un défaut complexe pour donner un des défauts simples

qui va pouvoir disparaitre par I’un des mécanismes précédents.

© 0 0 0 © © 0 0 0O
a) o@ooo:>ooooo
© 0 0 0 O © 0 0 0 O
© 0 0 00 © 0 0 00
b) @) ©) © ——> O O ©)
© 0 0o 0 0 © 0 0 00
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Ds
) © 0o/ o o =—> o0 & o o
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Figure 1.14. Quelques mécanismes d’évolution de défauts cristallins.
a) recombinaison d’un couple lacune-interstitiel.
b) association de deux lacunes.

c) formation d’un défaut complexe.

Chacun de ces types de mécanismes de guérison, est caractéris€¢ par une énergie

d’activation que nous verrons dans le chapitre qui concerne la modélisation de la diffusion.
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1.7. TECHNIQUE DE MESURE PAR SPECTROSCOPIE DE MASSE
D’IONS SECONDAIRES (SIMS)

La caractérisation est indispensable a la compréhension des phénoménes physiques.
Dans ce qui suit, nous allons rappeler d’'une fagon bréve la technique de mesure par
spectroscopie de masse d’ions secondaire indispensable a I’étude de la diffusion du bore
dans le silicium. Cette méthode physico-chimique (SIMS: Secondary Ion Mass
Spectrometry) nous renseigne sur le profil des impuretés dopants en fonction de la
profondeur de 1’échantillon. Le principe de cette méthode consiste a bombarder
I’échantillon a étudier par des ions (O,", Cs', Ar’, etc...) sous vide poussé. Les ions issus
de I’abrasion de la couche sont collectés et analysés par spectrométrie de masse. Les
mesures SIMS permettent de contrdler le profil effectivement implanté. Si on dispose d’un
¢talon faible, on peut méme en déduire la concentration en valeur absolue et controler ses

variations lorsque les mesures sont faites apres recuit thermique.

Décrivons brievement le principe d’une mesure SIMS. La spectroscopie de masse des
ions secondaires ou SIMS est une technique de caractérisation, couramment utilisée dans le
domaine de la caractérisation des matériaux. Elle permet de remonter aux profils donnant
la répartition des atomes de dopants ou des impuretés en fonction de I’épaisseur du film

dopé [54].

Le principe de la spectrométric de masse des ions secondaires est basé sur la
détection des ions secondaires produits sous 1’effet d’un bombardement, de la surface d’un
¢chantillon, par un faisceau d’ions primaire d’énergie et d’angle d’incidence optimales.
L’impact d’un ion ou d’une molécule possédant une énergie de quelques keV produit
I’émission de rayonnements et de particules de différentes natures caractéristiques de
I’échantillon, parmi lesquelles on trouve des photons, des électrons, des atomes neutres et
des ions mono ou poly-atomiques [55]. Ces derniers constituent le faisceau d’ions
secondaires portant 1’information utile représentant la structure analysée. Les particules
¢jectées sont collectées et analysées au moyen d’un spectrographe de masse. L’information
donnée par I’analyseur ionique et le nombre de coups en fonction du temps de
pulvérisation vont définir le profil de concentration en fonction de la profondeur de

I’échantillon analysé [56].
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La technique SIMS permet encore de détecter tous les ¢léments de la classification y
compris les éléments les plus 1égers (H, B, Li, etc.). Elle fournit aussi des informations sur
la nature des liaisons entre les éléments présents dans une matrice donnée. Elle présente
une sensibilit¢ de 1’ordre du ppm (particules par million) pour beaucoup d’éléments et
méme en ppb (particules par billion), et possede une résolution latérale de moins de 40 nm
en mode microscope, ce qui la rend indispensable dans 1’analyse des semi-conducteurs ou
la détection de dopants, en faibles ou fortes concentrations, est primordiale. En
conséquence, I’optimisation des mesures SIMS a exigé I’utilisation d’un faisceau d’ions
primaires O, d’énergie de 10 keV, d’un diamétre de 25um, avec un angle d’incidence
orient¢ de 30° par rapport a la normale de 1’échantillon, pour détecter le bore. La limite la
plus basse de la concentration du bore qui peut étre détectée (sensibilité) est de 1’ordre de
10'® atomes/cm® [57, 58]. L’appareil utilisé pour les mesures est 1’analyseur CAMECA

IMS3/4F, de ’'INSA-Toulouse.
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I.8. CHOIX DES FILMS MINCES AU Poly-Si EN TANT QUE MATERIAU
DE GRILLE DES TRANSISTORS MOS

Depuis plus de trente ans, la micro-€lectronique subit une évolution continue
permettant de répondre a une demande croissante en terme de rapidité et de complexité des
circuit intégrés. Cette évolution a ét¢ rendue possible grice a la miniaturisation des
composants, qui atteint aujourd’hui les limites physiques des matériaux utilisés en
technologie CMOS (Complementary Metal Oxide Semiconductor). La loi de Moore [59]
s’est imposée comme un modeéle économique décrivant 1’évolution technologique des
circuits intégrés; elle prévoit une multiplication par 2 tous les 18 mois du nombre de
transistors par puce. Parmi les nombreux problémes et limitations liés a la miniaturisation
des transistors MOS on peut citer : les effets de canal court, effets quantiques, déplétion de

grille, claquage, quasi-claquage, etc.

Le choix du polysilicium fortement dopé en tant que matériau de grille des transistors
MOS a permis non seulement de réduire les effets de canal court et de diminuer les
tensions de seuil des transistors, mais également d’avoir un auto-alignement de la grille
avec la source et le drain et d’améliorer la fiabilité des transistors. Ceci a permis de pousser
la miniaturisation des transistors MOS le plus loin possible. Actuellement, les transistors
MOS les plus performants présentent des longueurs de grille de 30-40nm avec une
épaisseur d’oxyde de grille d’environ 12A. Néanmoins, la technologie silicium devrait
faire face a un mur dans les 15 ans environ [60]. La taille de 1’atome (a 1’échelle de
quelques Angstrom) constitue une limite intrinséque a la réduction des dimensions
caractéristiques du transistor MOS (longueur de grille et épaisseur d’oxyde de grille

notamment).

Les niveaux accepteurs du bore, de 1’aluminium, du gallium et de I’indium rendent
leur utilisation possible en tant que dopant. Néanmoins, le bore est I’impureté usuellement
utilisée pour le dopage de type P quelle que soit la technique de dopage et en particulier
pour I’implantation ionique. De plus, de toutes les impuretés de la colonne III du tableau
de Mendeleiev, le bore possede la limite de solubilité la plus élevée et 1’énergie
d’activation la plus faible. Toutefois, une masse faible (11 g.mol™) et une diffusion
accélérée lors du recuit d’activation post-implantation constituent des inconvénients a

surmonter pour la fabrication de jonctions ultra-minces.
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Lorsque I’on a affaire a des structures de trés faibles épaisseurs d’oxyde, le dopant
peut facilement diffuser de la grille vers le substrat. Particulierement, si le dopant est de
faible dimension tel que le cas du bore. Cette diffusion provient essentiellement du recuit
d’activation du dopant de la grille. Une solution consiste a introduire le dopant par
implantation ionique a basse énergie et d’effectuer un recuit en réduisant le budget
thermique, mais elle se heurte a un nouvel effet li¢ & une mauvaise activation du dopant a

I’interface grille/oxyde (effet de déplétion de grille).

Ainsi, le dopage de type P de la grille pose un double probléme : d’une part la
présence incontrdlée de bore dans le substrat de type N des transistors PMOS n’est pas
souhaitable car elle induit des instabilités de la tension de seuil, et d’autre part la présence
de bore dans I’oxyde tend a augmenter le nombre de défauts, ce qui dégrade la fiabilité¢ du

transistors.

Dans cette étude, nous nous intéressons, comme application a notre travail, a la
structure PMOS (grille dopée bore), en particulier pour prévoir la réduction de la
pénétration du bore depuis la grille vers le SiO, et le substrat, responsable des instabilités
de la tension de seuil. Particuliérement, nous nous intéressons a la diffusion dans du
polysilicium de type P. Ce matériau pourrait en effet limiter la diffusion du bore a travers
la structure et minimiser la déplétion de grille tout en gardant les avantages bien connus,
tels que 1’auto-alignement des zones de grille et une faible résistivité. Il s’agit du silicium
déposé sous forme amorphe a basse température a partir de disilane (Si;Hg) et implanté au
bore; la forme amorphe du silicium déposé permettra également de réduire les effets de

canalisation lors de I’implantation.

I1.9. DESCRIPTION DES ECHANTILLONS ETUDIES

Deux séries de films minces sont étudiées dans le cadre de ce travail, a savoir: des
films minces de silicium obtenus par décomposition chimique en phase vapeur a basse
pression ou LPCVD aux deux températures de 465°C et 480°C. Ces films dopés au bore
avec différentes doses d’implantation ionique et recuits a différentes températures, ont été
¢laborés au LAAS (Laboratoire d’Analyse et d’Architecture des Systémes) du CNRS de

Toulouse dans le cadre d’un accord de coopération DRS/CNRS. Apres dépot, ces films
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sont traités par recuit thermique RTA, pour les températures de 700, 750, 800 et 850°C et
les durées de 1, 5, 15 et 30 minutes. Notre but est d’étudier la redistribution et 1’activation
¢lectrique du bore dans ces films durant le recuit thermique. Ces deux séries obtenues a des

températures de dépot différentes sont présentées dans ce qui suit.

1.9.1. Films minces de silicium obtenus par LPCVD a 465°C

La premiére série d’échantillons concerne des films de silicium déposés sur des
substrats monocristallins recouverts d’une couche mince d’oxyde thermique. Les substrats
sont des plaquettes de silicium monocristallin de type P, d’orientation cristallographique
(111) et faiblement dopé avec une concentration de 1’ordre de 10" atomes/cm’.
L’épaisseur de la couche mince d’oxyde thermique SiO, est de I’ordre de 120 nm. Cette
couche d’oxyde permettra 1’obtention d’une meilleure précision pour les mesures
d’épaisseur du polysilicium par ellipsométrie et profilométrie, et servire du substrat isolant

lors des caractérisations électriques (mesures de résistivité).

Aprées nettoyage et ¢limination de 1’oxyde natif, des films minces d’épaisseur 335 nm
de silicium amorphe ont été déposées a 465°C a partir de la décomposition chimique de
disilane (Si;Hg) dans un four de dép6t LPCVD sous une basse pression de 0,2 Torrs. En
effet, tous les échantillons étudiés, de la premiére série, ont la méme épaisseur de la couche
amorphe déposée qui est de 1’ordre de 335 nanométres. La figure 1.17 illustre le schéma

simplifié¢ d’un échantillon étudié.

Afin d’éviter des redistributions longues du bore, les recuits thermiques ont été
réalisés pour des températures de recuit relativement basses (700, 750 et 800°C) et des
durées comprises entre 1 et 30 minutes. Le tableau I.2 ci-dessous, montre les conditions de

recuits effectués sur la premiére série d’échantillons.
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Température Durée de
Echantillons Type de recuit
de recuit (°C) | recuit (min)
1 | non recuit (NR) — — —
dose 2 recuit (R) 700 1 RTP
d’implantation | 3 recuit (R) 700 5 RTP
4x10"
5 4 recuit (R) 700 15 RTP
atomes/cm” et
énergie de 5 recuit (R) 700 30 Classique
15keV 6 recuit (R) 750 1 RTP
7 recuit (R) 800 1 RTP

Tableau I.2. Conditions de recuits de la premiére série d’échantillons.

Silicium monocristallin
(substrat)

B N N

Figure 1.17. Schéma simplifié¢ d’un échantillon étudié: film Si-LPCVD déposé

sur substrat oxydé.

Dans notre étude, les conditions d’élaboration ne sont pas classiques, c’est-a-dire que

le polysilicium est obtenu par LPCVD a partir de disilane ou SiHg (utilis¢é comme

nouvelle source gazeuse), les concentrations du dopant sont importantes, et les recuits sont

réalisés a des températures relativement basses.
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d’échantillons fortement dopés au bore servira a une meilleure compréhension des
phénomeénes responsables de la diffusion accélérée du bore dans les films Si-LPCVD et par
conséquent, de comprendre ’origine de la diffusion accélérée et transitoire ou TED. En
effet, aprés avoir étudié I’influence de la température et de la durée de recuit sur la
redistribution et 1’activation électrique du bore, I’influence de la cristallisation des films
Si-LPCVD et de la formation de clusters inactifs et immobiles pourra étre étudiée et

interprétée.

1.9.2. Films minces de silicium obtenus par LPCVD a 480°C

La deuxi¢me série d’échantillons concerne également des films minces de silicium
déposés par LPCVD sur des substrats monocristallins préalablement oxydés identiques a
ceux de la premiere série. Ces films, d’épaisseur 200 nm, ont ét¢ déposés a 480°C par
décomposition chimique en phase vapeur a basse pression (environ 200 mT) de disilane

(Si,He) dans un four de dépot LPCVD.

Les films Si-LPCVD sont ensuite implantés au bore a deux doses différentes: 1x10"
atomes/cm’ et 5x10'"° atomes/cm’® et une énergie de 15 keV. Le tableau 1.3 ci-dessous,

indique les conditions expérimentales concernant les recuits effectués sur la deuxieme série

d’échantillons.
Température | Durée de recuit
Echantillons
de recuit (°C) (min)
dose d’implantation 1 non recuit (NR) — —
1x10" atomes/cm” et
] 2 recuit (R) 850 15
énergie de 15keV
dose d’implantation 3 non recuit (NR) — —
5x10'° atomes/cm” et
4 .
énergie de 15keV recuit (R) 850 15

Tableau 1.3. Conditions de recuits de la deuxiéme série d’échantillons.
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CONCLUSION

L’intégration des composants et la réalisation de dispositifs ultra minces nécessite
diverses études. Pour une implantation de bore dans le silicium, nous avons vu que la
canalisation du bore dans les canaux cristallins du silicium est le premier phénoméne a

limiter si I’on veut obtenir des jonctions minces.

L’implantation ionique a été choisie pour tous les avantages qu’elle présente :
rapidité, homogénéité, reproductibilité, faible diffusion latérale, maitrise de 1’énergie

d’implantation et contréle de quantité d’ions introduits.

Le recuit thermique rapide ou RTA s’avere étre judicieux, car lorsque les
températures sont élevées, le dopant diffuse beaucoup, il est donc indispensable de
maitriser la durée de recuit. Un recuit court et a basse température peut étre suffisant pour
redistribuer et activer le dopant, et ainsi, réduire la concentration des défauts créés lors de

I’implantation ionique.

Les écarts a la diffusion classique, et les anomalies que se produisent dans la silicium
sont dis principalement a I’existence de différents types de défauts issus de I’implantation

ionique ou formés au cours du recuit thermique.

Dans ce premier chapitre, nous avons présenté un ensemble bibliographique, qui met
en évidence les anomalies de la diffusion accélérée et transitoire du bore dans le silicium
obtenu par LPCVD. Nous avons exposé¢ les caractéristiques de cette diffusion, en mettant

en évidence le role majeur que jouent les défauts d’implantation ionique.

Nous avons présenté également les conditions de réalisation des échantillons étudiés
dans ce premier chapitre, et nous pouvons a présent nous pencher, dans ce qui suit, sur la

modélisation de la diffusion qui reste le but essentiel de notre travail.
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Chapitre I1. Diffusion accélérée et transitoire du bore et anomalies liées aux défauts

INTRODUCTION

L’implantation ionique nécessite toujours un recuit thermique post-implantation pour
I’activation électrique du dopant. Durant ce recuit, le bore, dopant de type P, présente un
comportement complexe aux trés forts dopages, qui se traduit par une diffusion accélérée
et transitoire ou TED (Transient Enhanced Diffusion) et un faible taux d’activation
électrique. Cette diffusion particuliérement rapide est considérée comme 1’un des facteurs
les plus handicapants dans la course a la miniaturisation. C’est pourquoi, la compréhension
des mécanismes régissant cette diffusion particuliére constitue un point important visant a

maitriser I’obtention de jonctions ultra-courtes.

Les différents défauts engendrés par les fortes doses d’implantation et ceux qui se
forment au cours du recuit thermique post-implantation sont a 1’origine du phénomene de
diffusion accélérée et transitoire des dopants. L objectif principal de ce chapitre est donc
de comprendre et de modéliser les phénoménes complexes tels que 1’influence des défauts
d’implantation, 1’interaction défauts-dopants (piégeage et ségrégation), les anomalies de
diffusion des dopants, leur précipitation dans les films de silicium, et leur désactivation
¢lectrique lors des étapes de post-recuit. Nous allons, dans un premier temps, analyser les
profils SIMS expérimentaux de diffusion du bore implanté dans les échantillons étudiés.
Nous allons rappeler les mécanismes classiques de la diffusion dans le silicium, a savoir
les équations générales a partir des lois de Fick. Ensuite, nous allons adapter ces équations
de diffusion a notre probléme (diffusion accélérée et transitoire). Nous allons, également,
aborder la modélisation de la diffusion particuliére liée aux effets des fortes concentrations

et aborder la compréhension des mécanismes généraux responsables de ces effets.

II.1. DIFFUSION ACCELEREE DU BORE : Mise en évidence

Rappelons que le bore est I’impureté couramment utilisée pour le dopage de type P

quelle que soit la technique de dopage et en particulier pour I’implantation ionique.

Parmi les solutions proposées pour résoudre le probléme de la forte diffusivité du
bore, une des plus prometteuses consiste a co-implanter le bore, lorsqu’il est a tres fort
dopage, avec des impuretés tels que I’azote [61] ou le fluor [62]. 11 a été récemment montré

que dans ces conditions, il est possible de limiter la diffusion du bore tout en gardant une
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désactivation importante du bore aprés recuit thermique post-implantation. Il arrive que
moins de 50% du bore implanté soit actif [61, 63] car le bilan thermique est relativement
faible. Les mécanismes responsables de cette diffusion anormale restent encore assez

méconnus.

Dans ce contexte, ’objectif est donc de comprendre et savoir modéliser des
phénomeénes tels que la formation d’amas inactifs et immobiles, 1’interaction défauts-
dopants, les anomalies de la diffusion des dopants, leurs précipitation dans polysilicium et
leur désactivation électrique lors des étapes de post-recuit. Nous allons présenter, d’abord,
les aspects généraux de la diffusion accélérée du bore a partir d’analyses des profils
expérimentaux obtenus par la technique SIMS pour différents types d’échantillons
(échantillons présentés au chapitre I précédent). Cette analyse des profils mettra en

évidence le phénomene de diffusion accélérée, suite au recuit post-implantation.

II.1.1. Profils SIMS des échantillons implantés avec une dose de

4x1015 atomes/cm? (premiére série d’échantillons)

Nous commengons notre analyse par la premicre série d’échantillons qui concerne
des films minces de silicium déposés par LPCVD a 465°C (voir Tableau 1.2) et implantés

au bore avec une énergie de 15keV et une dose de 4x10'° atomes/cm?.

e Profil SIMS avant recuit thermique (issu de I’échantillon 1)

La figure II.1 ci-dessous montre le tracé du profil SIMS expérimental de la
répartition du bore juste aprés son implantation dans le film Si-LPCVD. Ce profil issu du
premier échantillon, montre ’allure de la concentration du bore en fonction de la
profondeur du film. Nous pouvons constater que la profondeur maximale de pénétration du
bore avant recuit thermique est de 1’ordre de 0,16um représentant environ 51% de

I’épaisseur du film (environ 335nm).

Comme prévu, la répartition du bore dans ces films déposés par LPCVD n’est pas
vraiment une Gaussienne parfaite. Ceci est di a ’effet de canalisation du bore dans les
différents défauts structuraux. En conséquence, 'interface Si-LPCVD/Si0,; a été¢ détecté

lui aussi par la technique SIMS en se repérant au plus haut pic a droite de la courbe vu
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I’effet d’érosion du SiO, et la détection des atomes d’oxygeéne. Ce premier profil

expérimental servira de référence dans les prochains paragraphes.

10%

| ——SIMS(NR) |

10%
Si-LPCVD, Si.H,, 465°C

26

Bore, 15keV, 4x10" at./cm®

interface SiO ]
2 \ 3

profondeur maximale

/ de pénétration du Bore E
1 1 1 L "\,I\/V\—/\./\/\/m "\/\I 1 L ]

0.00 0.05 0.10 0.15 020 0.25 030 0.35
Profondeur de I'échantillon (um)

Concentration du Bore (cm™)

Figure II. 1. Allure du profil SIMS expérimental de distribution du bore juste apres

implantation ionique avant recuit (NR).

e Profils SIMS apreés recuits thermiques a 700°C (issus des échantillons 2 a 5)

La figure 1.2 montre la superposition des profils SIMS expérimentaux, issus des
échantillons 2, 3, 4, et 5 (voir Tableau 1.2), donnant la variation de la concentration du bore
en fonction de la profondeur des films Si-LPCVD, pour différentes durées de recuit RTA
spécifiques pour chaque échantillon a 700°C. Nous remarquons que le recuit thermique
post-implantation accélére la redistribution du bore dans ce premier type de films Si-
LPCVD, malgré la structure amorphe de ces derniers (dépot a 465°C). La profondeur de
diffusion du bore augmente sensiblement avec la durée de recuit thermique. Par ailleurs, le
bore semble étre immobile au sommet des profils de concentration durant ces recuits
thermiques et donc les profils restent identiques dans cette région. D’autre part, un
épaulement des profils, situé¢ au dessous de la concentration 1,2x10*° cm™, apparait pour
tous les échantillons recuits. Nous consacrons un effort particulier a la compréhension des
mécanismes complexes intervenant dans cette région. Cela sera examiné dans les prochains

chapitres.
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—— SIMS (NR)
—#— SIMS (R) 1 min
SIMS (R) 5 min
—a— SIMS (R) 15 min
—#— SIMS (R) 30 min

diffusion
accélérée
(particuliere)

Recuit (R) a 700°C
10"

Concentration du Bore (cm®)

L 1
0.00 0.05

L 1 o
0.10 0.15 020 0.25
Profondeur de I'échantillon (um)

Figure I1.2. Profils SIMS du bore avant recuit (NR) et apres recuit (R) pour 1, 5, 15 et 30
min a 700°C.

Cette figure met nettement en évidence 1’aspect particulier de la diffusion du bore
dans les films Si-LPCVD fortement dopés. On constate qu’apres recuit thermique de 1 a 5
minutes la diffusion du bore est augmentée aux fortes concentrations (concentrations de
I'ordre de quelques 10" cm™), par rapport a ce que serait cette diffusion aux

: e 18 -3
concentrations inférieures de quelques 10" cm

, conduisant a I’étalement rapide des
profils de diffusion, puis, petit a petit, a I’épaulement de ces profils. Au contraire, pour le
recuit de 30 minutes ces phénomeénes s’atténuent et la diffusion rejoint celle de 1’équilibre
thermique (diffusion avec un coefficient de diffusion constant). Les profils de diffusion a 5
minutes et & 15 minutes sont presque identiques malgré la différence importante du temps
de recuit de 10 minutes, ce qui indique la fin de la phase d’accélération et le début du
retour a I’équilibre. Ces résultats mettent en évidence que 1’accélération de la diffusion est

un phénomene transitoire.

e Profils SIMS aprés recuits a 700, 750 et 800°C (issus des échantillons 2, 6 et 7)

La figure I1.3 montre la comparaison des profils SIMS expérimentaux, issus des
échantillons 2, 5 et 6 donnant la variation de la concentration du bore en fonction de la
profondeur de 1’échantillon pour une durée de recuit rapide de 1 minute a différentes

températures (700, 750 et 800°C) pour chaque échantillon. Cette figure montre I’effet de la
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température de recuit sur la redistribution du bore. Elle nous éclaire sur le comportement
du profil de concentration du bore lorsqu’on augmente la température de 700°C a 800°C.
On retrouve encore le caractere transitoire de 1’accélération mais la fin de cette dernicre et
le retour a 1’équilibre semblent étre obtenues rapidement en augmentant la température de
recuit. Les profils de diffusion restent pratiquement inchangés, sauf aux sommets (tres forts
dopages) pour les différentes températures de recuit. Ceci indique que la durée de la phase
transitoire est seulement de quelques dizaines de secondes (<Imin) pour les températures

¢levées, et que cette accélération est lice a des phénomenes dépendants de la température.
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Figure I1.3. Profils SIMS du bore avant recuit (NR) et aprés recuit (R) pour 1min a 700,
750 et 800°C.

Le bore reste pratiquement immobile au voisinage des sommets de concentration

pour les trois températures de recuit. L’épaulement des profils apparait au dessous de la

3

concentration 1,2x10*° ¢m™ et les queues des profils sont plus profondes pour les

températures élevées puisque le processus de diffusion est activé thermiquement.

I1.1.2. Profils SIMS des échantillons implantés avec les doses de

1x1015 et 5x1015 atomes/cm? (deuxiéme série d’échantillons)

La deuxiéme série d’échantillons concerne les films minces de silicium déposés par
LPCVD a 480°C et implantés au bore avec une énergie de 15keV et deux doses

différentes: 1x10"° atomes/cm® et 5x10" atomes/cm? (voir Tableau 1.3).
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e Profils SIMS avant recuits thermiques (issus des échantillon 1 et 3)

La figure I1.4 ci-dessous représente les profils SIMS expérimentaux avant recuit
thermique concernant les échantillons 1 et 3. Cette figure illustre la variation de la
concentration du bore en fonction de la profondeur de I’échantillon (distribution du bore

juste apres son implantation dans les films Si-LPCVD).
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Figure I1.4. Tracé¢ des profils SIMS expérimentaux de distribution du bore apres
implantation ionique avec les doses : 1x10" at./em? et 5x10'" at./cm’ et

avant recuit thermique (NR).

o Profils SIMS apreés recuits thermiques a 850°C (issus des échantillon 2 et 4)

Les figures IL.5 et I1.6 montrent respectivement les comparaisons des profils SIMS
expérimentaux avant recuit (NR) et aprés recuit (R) a la température de 850°C pour une
durée de 15 minutes, pour les doses de 1x10'° at./cm” et de 5x10" at./cm®. Nous constatons
que ce recuit thermique post-implantation accélere la redistribution du bore dans ce
deuxie¢me type de films Si-LPCVD et affecte profondément les jonctions réalisées jusqu’a

atteindre les couches d’oxyde SiO, des échantillons (profondeurs a environ 0,2um).

On observe clairement que la diffusion du bore, activée thermiquement et accélérée
aux fortes concentrations, est nettement freinée au niveau du SiO,, ce qui provoque
I’accumulation des atomes diffusants prés de I’interface poly/SiO,. Il en résulte une

augmentation de la concentration du dopant prés de cet interface, et les profils tendent vers
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une allure de plateaux au voisinage de ces interfaces. De plus, un pic de ségrégation du

bore a I’interface est observé avec une 1égere pénétration du bore dans 1’oxyde.

En comparant les figures IL.5 et 1.6, on peut noter que le processus de diffusion du
bore est nettement influencé par les trés forts dopages. Lorsque la concentration du dopant
est trés élevée (supérieure a 2x10%° at./cm?), le profil reste quasiment inchangé au sommet

durant les 15 minutes de recuit, malgré la température relativement élevée.
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Figure IL.5. Profils SIMS avant recuit (NR) et apres recuit (R) de 15 minutes a 850°C
(1x10" at./cm?).
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Figure I1.6. Profils SIMS avant recuit (NR) et apres recuit (R) de 15 minutes a 850°C
(5x10" at./cm?).
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On constate de trés importantes variations entre les profils des impuretés diffusant
dans les films de polysilicium a une température donnée. Cette dispersion refléte les
différents mécanismes microscopiques régissant la diffusion des impuretés. Dans ce cas de
diffusion de dopants apres implantation ionique, les lois énoncées par Fick pour des
concentrations "classiques" (diffusion dans un monocristal dont le coefficient de diffusion
est constant si la concentration du dopant est inférieure a la concentration intrinséque 7;)
s’averent inadaptées, vu qu’elles ne prennent pas en compte certains phénomeénes
particuliers. En effet, le coefficient de diffusion D est une quantité complexe dépendant du
dopage des films de silicium et du changement de la morphologie structurale de ces
derniers. La prise en compte des défauts ponctuels générés est primordiale pour modéliser
les profils diffusés apres recuit post-implantation. Ceux-ci participent aux mécanismes de

diffusion des dopants.

II.2. LES MECANISMES DE DIFFUSION

La diffusion est un processus physique qui gouverne le phénomene de transport de
masse dans les matériaux. Pour mieux comprendre I’aspect macroscopique du phénomene
de diffusion, il faut avoir une idée des mécanismes mis en jeu a l’échelle atomique.
Comment un atome peut-il migrer dans un réseau d’atomes ? C’est une question qui a
suscité beaucoup de débats et d’hypotheses scientifiques. Les études ont montré par la suite
que la diffusion des espéces dopantes dans les semi-conducteurs tels que le silicium, n’était
possible qu’en mettant en jeu les défauts ponctuels et étendus, intrinséque ou extrinséques
[64, 65, 66]. Ces défauts, comme nous 1’avons déja vu dans le premier chapitre, sont soit
des lacunes soit des interstitiels. Cela nous meéne a trois types de mécanismes ¢lémentaires:
un mécanisme lacunaire, un mécanisme interstitiel direct (kick-out) et un mécanisme

interstitiel indirect (par paire).

II.2.1. Mécanisme lacunaire

Dans un premier temps, I’impureté doit attendre qu’une lacune arrive a son voisinage
pour former un complexe dopant-lacune capable de diffuser au sein du matériau. La

réaction s’écrit selon I’équation suivante :

X+V & XV (IL1)

Ou X : I'impureté et V : lacune.
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Sur la figure I1.7, est illustré le mécanisme lacunaire.

o 7
\ Y A \O'I

Figure I1.7. Représentation schématique de la diffusion de I’'impureté dopante selon le

mécanisme lacunaire.

L’atome dopant X ne peut diffuser que si une lacune V se présente en premier voisin
dans le réseau cristallin. La lacune échange sa place avec I'impureté dopante, et s’éloigne
du dopant en échangeant sa position avec un atome de silicium voisin. Pour que le dopant
diffuse sur une longue distance, il doit, soit attendre une autre lacune pour que 1’échange se
renouvelle, soit rester 1i¢ a la lacune V en formant un complexe dopant-lacune XV qui
diffuse en tant que tel dans le réseau cristallin. Dans le cas du silicium, c’est le deuxiéme
cas de figure qui domine. Ceci est dii a la forte énergie de liaison E,; entre la lacune et
I’impureté dopante, cette lacune se déplacera le long des sites voisins pour revenir de
I’autre coté du dopant et recommencer ainsi un autre cycle. En conséquence, Xie ef al. ont
pu déterminer expérimentalement la valeur de E; a savoir 1,21eV ainsi que le diagramme
de I’énergie potentielle de la paire AV selon la position de la lacune par rapport au dopant

dans le cas de I’arsenic [67].

Notons que le mécanisme lacunaire permet de plus longues distances de diffusion
que celui qui repose sur I’échange atomique. De plus, le flux des atomes dopants qui en

résulte a le méme sens que celui des lacunes.

I1.2.2. Mécanisme interstitiel direct (kick-out)

Le mécanisme du kick-out, a été¢ proposé pour la premiere fois par Gosele et al. [68,
69]. Ce mécanisme repose sur 1’éjection de I’atome dopant X, hors de la maille cristalline
par un interstitiel I. L impureté dopante devient ainsi interstitielle migrante X,,. En effet,

elle va diffuser a son tour pour repasser en site substitutionnel en éjectant elle aussi un
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atome de silicium de son site substitutionnel. C’est un mécanisme assisté par les

interstitiels. L’équation de réaction s’écrit :

X, +1< X (I1.2)

La figure I1.8 illustre le mécanisme interstitiel direct ou kick-out.

Figure I1.8. Schéma de principe représentant la diffusion de I’'impureté dopante via le

mécanisme interstitiel direct ou kick-out.

I1.2.3. Mécanisme interstitiel indirect (par paire)

Lorsqu’un interstitiel se situe au voisinage d’une impureté, il peut se combiner a
celle-ci pour former un complexe capable de diffuser. C’est également un mécanisme
assisté par les interstitiels. Par analogie au mécanisme lacunaire, on peut écrire la réaction

suivante :
X+1e XI (1L.3)

La figure I1.9 illustre le mécanisme interstitiel indirect ou par paire.

Figure I1.9. Schéma de principe représentant la diffusion de I’'impureté dopante via le

mécanisme interstitiel indirect ou par paire (assisté par les auto-interstitiels).
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Dans ce cas, I’atome dopant X et I'interstitiel I (atome de Si) forment une paire
dopant-interstitiel XI et se partagent un site substitutionnel. Cette paire a la faculté de
migrer sur de longues distances avant de se dissocier. En effet, la présence d’un défaut
ponctuel au voisinage de I’'impureté introduit une légere déformation locale des liaisons
atomiques, ce qui favorise le déplacement de I’atome dopant. La formation d’une paire
dopant/défaut ponctuel réduit I’énergie a apporter pour déplacer I’atome dopant dans le
réseau cristallin [70]. Dans le cas du bore, la diffusion par paire avec un atome de silicium
interstitiel est largement majoritaire. Dans ce mécanisme indirect de diffusion, le
déplacement d’un atome de silicium interstitiel au voisinage de I’impureté provoque la
déformation locale des liaisons atomiques de 1’atome de bore X. Celui-ci peut alors se
déplacer plus facilement dans le réseau. Le couplage bore-interstitiel abaisse les barri¢res
énergétiques a franchir pour passer d’une position a une autre, ce qui augmente
considérablement les fréquences de saut du dopant. Bien-sir, plus il y a création de paires,
plus la diffusion est considérable. C’est pourquoi la vitesse de la diffusion du bore est

dépendante de la concentration d’interstitiels évoluant dans le cristal.

Comme mentionné précédemment, la diffusion d’un dopant au sein silicium ne peut
se produire sans le couplage avec un défaut ponctuel. Aussi, il est important de connaitre la
contribution relative de chacun des mécanismes, selon les dopants utilisés, pour prévoir le

comportement de ceux-ci lors du recuit d’activation.

I1.3. DIFFUSION PARTICULIERE DU BORE : Phénoménes observés

Apres avoir décrit les mécanismes atomiques de diffusion dans le silicium, nous
décrivons a présent les phénomeénes supplémentaires qui rendent complexe la diffusion

dans le cas d’un dopage au bore.

La diffusion du bore met en évidence deux phénomenes. Le premier est 1’accélération
trés rapide de la diffusion du dopant au cours des premiers instants du recuit. Le deuxiéme
phénomene relatif a une diffusion particuliére, ou une anomalie, se caractérise par une
immobilisation partielle du dopant pour des concentrations élevées situées méme au
dessous de la solubilité solide limite (voir les figures 11.2, I1.3, IL.5, I1.6 ci-dessus). Cette
immobilisation est liée a la formation d’agrégats ou clusters mixtes dopants-défauts,

formés de deux atomes au moins et au plus de quelques dizaines d’atomes interstitiels [71].
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A cause de leur faible taille, leur détection par microscopie est difficile et la connaissance

de leur structure cristallographique est imparfaite.

I1.3.1. Diffusion accélérée et transitoire ou TED

Depuis quelques années, il a été observé que, suite a une étape d’implantation
ionique, la diffusion du bore est supérieure a celle connue a 1’équilibre thermodynamique,
comme le montre la figure I1.10. De plus cette accélération de la diffusion diminue avec le
temps de recuit. D’ou le nom de diffusion accélérée et transitoire ou TED (Transient
Enhanced Diffusion) utilis¢ pour définir ce phénoméne. Compte tenu de son impact
technologique trés important, ce phénomene a été étudié¢ par de nombreux auteurs et il est
maintenant bien établi que cette diffusion accélérée est associée aux auto-interstitiels créés
par I’implantation ionique qui ont survécu a la recombinaison directe avec les lacunes. En
particulier, de nombreux auteurs ont noté une corrélation entre la diffusion transitoire et un
certain type d’amas d’interstitiels, les défauts {311}, dont la dislocation au cours des

recuits semble étre la source d’auto-interstitiels induisant la TED [72].

Pendant plusieurs années, la TED a fait ’objet d’étude de plusieurs équipes de
recherche scientifique. Par exemple, Liu ef al. [73] ont montré un comportement
remarquable de la TED: plus I’énergie d’implantation est importante, plus le phénomene
de la TED est accentué. Ce résultat suggere indirectement que cette diffusion accélérée est
associ¢e aux différents défauts créés par I’implantation ionique dans la région entre le
profil implanté et la surface de I’échantillon. Dans une autre étude menée par Chao et al.
[74], il a été observé que la durée de la TED est fonction de la dose de I’implantation
ionique. Il a été observé aussi que la TED est fonction de la température de recuit: lorsque

la température de recuit diminue, 1’accélération de la diffusion augmente [75].

La diffusion accélérée et transitoire du bore est liée a la sursaturation d’auto-
interstitiels. Elle est trés marquée en tout début de recuit et se corrige rapidement pour les
temps plus longs de recuit lorsqu’on retrouve la concentration de défauts a I’équilibre. Les
résultats de Cowern ef al. [76], qui ont utilisé une structure contenant une couche mince de
silicium dopée bore soumise a une étape d’implantation d’ions Si” pour créer des défauts
étendus, montrent qu’en 1’absence de défauts d’implantation ionique, la diffusion du bore

est trés accélérée, pratiquement comparable a la diffusion a I’équilibre thermodynamique.
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De ce fait, ils ont pu mettre en évidence le role joué par les défauts d’implantation dans le

phénomene de la TED.

Enfin, I’accélération transitoire de la diffusion du dopant a été reliée notamment a la
présence d’une treés forte saturation en auto-interstitiels. L’évolution de cette sursaturation
est controlée par la formation des amas ou clusters d’interstitiels au cours du recuit

thermique.

Longueur de diffusion (um)
A

Diffusion accélérée
Dans le cas du bore

» In(temps)

Figure I1.10. Comparaison entre la longueur de diffusion du bore (particuliere) et celle

d’un dopant a I’équilibre thermodynamique (habituelle) [77].

I1.3.2. Formation d’agrégats ou de clusters mixtes dopant-défauts

Dans cette particularité, la diffusion complexe du bore se caractérise par
I’immobilisation partielle du dopant pour des concentrations situées méme au dessous de la
solubilité¢ solide limite. Cette immobilisation partielle est basée principalement sur la
théorie de formation d'agrégats ou clusters mixtes de bore et d’interstitiels appelés aussi
"BICs" (Boron Interstitial Complex). Ces amas sont composés de plusieurs atomes de bore

et d’auto-interstitiels.

En réalité, les premicres observations concernant la diffusion complexe du bore et
plus particuliérement le blocage de la diffusion du bore a forte concentration ont été

¢tablies par Hofker ef al. [78] pour des échantillons de silicium implantés au bore a 60keV
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et 70keV avec une dose de 2x10'* atomes/cm” puis recuits a des températures comprises
entre 800°C et 1000°C. Ils ont observé que seule la partie du bore située au-dessous de la
concentration intrinséque n; diffusait et était activée, alors que les plus fortes
concentrations de bore demeuraient immobiles. Quelques années plus tard, Stolk et al. [72]
ont montré par de nombreuses expériences 1I’impact que peut avoir la formation d’agrégats
mixtes de bore et d’interstitiels sur la diffusion du bore. Ainsi, pour des échantillons
implantés au bore a 30keV avec une dose de 1,5x10"*cm™ puis recuits & 800°C pendant 35
minutes, ils ont observé que le bore ne diffuse qu’au dessous d’une certaine concentration
limite (3 4 5x10" em™) et que le bore immobile ne joue pas son réle de dopant. Ils ont fini
par conclure que pour former des amas, il est nécessaire d’avoir a la fois une forte
concentration de bore et d’auto-interstitiels de silicium et que la formation de ces amas

obéit a une cinétique relativement rapide.

Solmi et al. [79] ont mis en évidence autrement les interactions entre le bore et les
auto-interstitiels, et le role joué par la formation de ces agrégats mixtes de bore et
d’interstitiels dans la TED. Ils ont pu conclure que la seule présence d’une forte
concentration de bore ne suffit pas pour former des amas BICs mais qu’une forte

sursaturation en interstitiels libres est aussi nécessaire.

Par ailleurs, Haynes ef al. [80] étudient I’influence d’une concentration homogene de
bore sur la croissance des défauts extrinséques tels que les défauts {113}. Ils observent
qu'une partie des défauts {113} disparaissent lorsque le niveau du bore atteint la
concentration de 10"’ at./cm®. A partir de cette dépendance, les auteurs concluent que cet
effet est compatible avec la formation d’amas ou clusters de bore de type B,l. Ces résultats
ont ensuite été confirmés par Lilak et al. [81] ou ils montrent que le bore est capable de
capturer des interstitiels au dépend des défauts {113} pour former des agrégats mixtes de
bore et d’interstitiels. Ceux-ci estiment qu’une majorité des BICs formés aprés un recuit a
740°C pendant 10 et 20 minutes sont de type Bsl et B4l. D’autre part, Bonafos et al. [82]
observent I’influence de la concentration de bore sur la vitesse de dissolution des défauts.
Ils observent ainsi qu’a partir d’une concentration critique, les boucles de dislocation vont

se dissoudre plus rapidement.

D’aprés les travaux de Luo et al. [83], le premier amas pour les complexes bore-

interstitiels est de type B.l. Il est constitué¢ de deux atomes de bore en site substitutionnel
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distants de 3,8A avec un auto-interstitiel (BsBsI) comme le montre la figure II.11 ci-
dessous. Son énergie de formation dans son état de charge neutre est estimée a 2,7eV. Le
second amas est le B3l avec une énergie de formation de 3,1eV. La structure de cet amas
est relativement asymétrique (voir figure I1.11). Egalement, I’agrégat de type Byl a une
énergie de formation de 4eV pour 1’état de charge neutre et de 3,1eV lorsqu’il se trouve

dans sa configuration la plus stable [84].

B,1 Bsl

Figure I1.11. Structure des agrégats mixtes bore-interstitiel: B,I et B3I [83].

Afin de tenir en compte la formation d’amas mixtes de bore et d’interstitiels, d’une
facon plus générale, un concept extrémement important est de considérer que les
interstitiels générés au cours de I’implantation ionique vont jouer un réle dans le freinage
du bore au sommet du profil. Stolk ef al. [72] ont suggéré la formation d’amas contenant
un nombre moyen d’atomes de bore et nombre moyen d’interstitiels pour expliquer et
simuler la fraction immobile du bore. A partir du méme concept, M. Uematsu [85]
développe un modele 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 agrégat mixte de bore
et d’interstitiels de type Bl,:1 ou m est un parametre ajustable de son modele. En
confrontant son modéle a une grande variété de résultats expérimentaux, il obtient alors
une valeur de m sensiblement égale a 1, ce qui équivaut a considérer en moyenne la

formation d’un cluster de type BI,.
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Dans les travaux de Pelaz ef al. [86, 87] et de Lenosky et al. [88] apparait la véritable
notion de complexes bore-interstitiels. Ils ont présenté des modeles physiques, contenant
nettement les réactions pour chacune des espeéces de BICs formés par 1’ajout soit d’une
paire BI soit par d’un auto-interstitiel. L’ensemble des possibilités de réaction est

représenté dans la figure I1.12 ci-dessous [88].

7NN/

B,I° B,

/\/\/\/

BZIZ B3Iz B4Iz

Figure I1.12. Schéma de formation des différents amas mixtes de bore et d’interstitiels de

silicium selon Lenosky et al. [88].

Le tableau II.1 suivant montre quelques valeurs des énergies de formation d’amas ou
BICs, issues des calculs théoriques de Lenosky et al. [88]. Les valeurs en gras représentent

les configurations les plus stables.

Charge + 0 - =

B 0

B, 1,38 0,96 0,93
B; 1,54 1,03 0,89
BI -1,02 -0,79

B,1 -1,43 -2,12 -1,60

B;l -1,95 -2,72 -3,09

B4l -1,00 -1,85 -2,32 -2,40
BI, -2,35 -2,24 -1,89

B.I, -3,22 -3,24 -2,79

Tableau II.1. Quelques valeurs des énergies de formation d’amas [88].
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I1.4. EQUATIONS DE LA DIFFUSION

La diffusion est un phénoméne trés répandu dans la nature qui correspond a la
tendance au mouvement spontané d’especes, de particules, d’atomes ou de molécules lors
d’une agitation thermique. C’est un phénoméne naturel de migration atomique qui existe
dans tous les états de la matiere. La diffusion est un processus non réversible dont la force
motrice est le gradient de potentiel chimique et qui a pour objectif d’uniformiser ce
potentiel chimique. Dans le cas le plus simple d’une seule espéce diffusante soumise
uniquement a son gradient de concentration, le phénomeéne se décrit trés simplement a

I’aide des lois classiques de Fick.

Les équations de la diffusion sont avant tout basées sur les équations classiques
¢tablies par Fick. Méme si les modeles comportent une multitude d’équations plus
complexes que les lois classiques, il faut retenir qu’elles constituent les fondements des

modeles. Pour commencer, nous rappelons les lois de Fick.

I1.4.1. Equations classiques de Fick

La premicere loi de Fick traduit la tendance a 1’étalement des particules : le flux des
espeéces est proportionnel a la variation spatiale de leur densité [89]. Ce flux est
proportionnel au gradient de la concentration. Cette loi est exprimée a une dimension par

I’équation suivante:
1= - D2 cxyp) (IL.3)
ax b .

ou J est le flux, C est la concentration et D le coefficient de diffusion qui dépend de la
température, il est exprimé en cm’/s. Le signe moins de 1’équation ci-dessus, traduit
simplement le fait que la diffusion a lieu des zones a fortes concentrations vers les zones a

faibles concentrations, ce qui est naturel pour pouvoir homogénéiser les concentrations.

L’équation (I1.3) n’est utilisable qu’en régime permanent, c’est-a-dire lorsque le flux
ne dépend pas du temps. En régime non permanent, il faut compléter I’équation précédente

de Fick par I’équation de continuité (seconde loi de Fick).

oC(x,t) Q(D 5C(X,t)) (11.4)

ot ox 0x
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Cette derniere équation, aux dérivées partielles du second ordre, est appelée
deuxieme loi de Fick. Une conséquence importante, est que la solution C(x,t) dépend des
conditions initiales et des conditions aux limites qui sont imposées [90]. Un paramétre tres
important dans les équations de Fick est le coefficient de diffusion D. Ce dernier varie avec

la température selon une loi d’Arrhenius [91]:

D = Doexp{— ]E—%J (I1.5)

ou E, est I’énergie d’activation que doit posséder 1’atome pour effectuer un saut entre deux
positions stables; elle est exprimée en eV, k est la constante de Boltzmann; exprimée en
eV/Kelvin, T est la température absolue; en Kelvin, Dy est le facteur constant pré-
exponentiel exprimé en cm?.s!. Le facteur Dy et I’énergie d’activation E, dépendent : de la
nature de I’élément diffusant, de la nature du cristal dans lequel il diffuse et de son

orientation cristallographique.

Lorsque la concentration totale de dopant est située en dessous de la concentration
intrinséque de porteurs libres #n;, le profil de concentration du dopant résultant d’un recuit
thermique a une température T est directement donné par une distribution analytique
calculée a partir de la résolution des équations de Fick, en utilisant un coefficient de
diffusion constant. La résolution décrivant la distribution en profondeur C(x,t), a partir de

1I’équation I1.4, pour une concentration superficielle Cs constante est donnée par [9]:

C(x,t) = C; erfc(— 2x/XD_tJ (I1.6)

erfc : fonction erreur complémentaire,
C; : concentration d’impuretés a la surface, elle est constante.

D : coefficient de diffusion.

La résolution de 1’équation I1.4 est donnée par [9], ce qui conduit & une distribution

gaussienne :

C(x.t) =

\/% exp[— %J (IL7)

Q : la quantité totale d’impuretés dans le matériau (constante).
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Le coefficient de diffusion intrinséque D; est un parameétre qui détermine la diffusion
du dopant lorsque la concentration totale de dopant est située en dessous de la
concentration #;, il est utilis¢é comme valeur de référence dans les différents calculs de la
diffusion. Le coefficient de diffusion intrinséque du bore, le plus utilisé par défaut, dans le

silicium monocristallin est donné par I’expression suivante [92]:

(IL.8)

D, (B) = 0,76 exp(— 3,46 evj

kT

Dans un solide, un atome donné peut acquérir une énergie cinétique supérieure a
I’énergie moyenne des atomes du réseau et peut, ainsi, “sauter”” dans une autre position. Ce
saut peut lui permettre d’occuper la place d’un autre atome absent dans le réseau lacunaire,
comme il peut lui permettre de s’intercaler dans I’espace situé entre des atomes bien
disposés dans le réseau, c’est-a-dire dans une position interstitielle, ce que nous avons

mentionné au paragraphe I1.2.

I1.4.2. Equation de Fick ajustée a I’effet du champ électrique interne

Dans les équations de Fick précédentes, I'impureté diffusante était considérée
soumise uniquement a son gradient de concentration. Dans le cas le plus général,
I’impureté est soumise a des forces motrices d’origines diverses (gradient de concentration,
champ de contrainte, champ électrique, etc.) et sous I’effet de ces forces, I’impureté
acquiert une vitesse moyenne, donnant ainsi naissance a un flux additionnel. Plusieurs
¢tudes [93, 94, 95] montrent que le champ électrique interne causé par la distribution du
gradient de dopant, fait augmenter la diffusion. Le flux de redistribution sous ’effet du

champ ¢€lectrique interne sera donc complété par :
oC
J=-D== £+ pnEC
o u (I1.9)

\ , 1eir . - 271 -1 , .
ou pu représente la mobilité; exprimée généralement en cm”.V™.s™, E le champ électrique

en V.cm™ et C la concentration totale du dopant en atomes/cm”.

A D’équilibre thermodynamique, le champ électrique interne est reli¢ au potentiel

¢lectrostatique @ par [94]:

E = - VO (11.10)

avec:
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_ kT n
o= hl[n—) (IL11)
d’ou, I’expression de E, a une dimension :
_ KT 0 | n_
E=7 5Xh{ni) (11.12)

n représente la concentration d’électrons libres, n; est la concentration intrinséque
d’¢lectrons, k la constante de Boltzmann, T la température et g la charge électrique d’un

¢électron.

De plus, la mobilité peut s’exprimer en fonction du coefficient de diffusion en

utilisant la relation d’Einstein:

_a
W=7 (I1.13)
En remplacant (I1.12) et (I1.14) dans I’expression (I1.9) on obtient ainsi:
1=-p% 4 zpc o (I1.14)
8X aX ni )

avec Z I’¢état de charge de I’impureté; Z = +1 pour les donneurs, Z = -1 pour les accepteurs.

Finalement, la relation (II.14) représente 1’équation générale du flux d’une particule

soumise a un gradient de concentration et a un champ ¢€lectrique interne induit.

Le potentiel électrostatique @ est donné par la solution de 1’équation de Poisson
combinée avec I’équation de quasi-neutralité de charges. En tenant compte de la différence
existant entre les constantes de temps relatives a la diffusion d’impuretés (quelques
secondes) et des porteurs de charges (quelques microsecondes), les hypothéses d’équilibre

thermodynamique et de neutralité obéissent souvent a la statistique de Boltzmann.

Si nous nous intéressons seulement au cas de dopage en bore (cas de notre étude), la

neutralité électrique en tout point de la structure conduit a écrire:
C*+p-n=0 (IL.15)

N\ * 4 . . e . . o g .
ou C représente la concentration de 1I’impureté acceptrice (bore) ionisée pendant le recuit

thermique, » la concentration des €lectrons et p la concentration des trous.
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D’autre part, les électrons et les trous a 1’équilibre thermodynamique obéissent a la

statistique de Boltzmann:
nxp = n? (II.16)
ou n; est la concentration intrinseéque des ¢électrons a la température de recuit thermique.

En utilisant les expressions (II.15) et (I.16), on aboutit & une équation du second degré en

concentration de trous:

p>— C*p—n} =0 (I1.17)
La résolution de I’équation (II.17) donne I’expression de la densité de trous dans la

structure:

p=L(-c v 07 an) (IL18)

sachant que:
0 ( n j
0x
0 1,
5—){1{1}} =7~ (I1.19)

A partir des équations (I1.19), (I1.18), (I1.16) et (II.14) on détermine 1’expression générale

du flux pour les impuretés acceptrices:

oc
J=-p|&, _C

11.20
ox \C? +4n? ox ( )

Soient C" la concentration ionisée de I’impureté et C la concentration totale de

I’impureté. On peut alors écrire [61, 63] :

C*=a C

ou le facteur o représente le taux d’activation é€lectrique du dopant (0< a<1).

En tenant compte du taux d’activation électrique du dopant noté a, I’expression du flux de

concentration sous ’effet du champ électrique interne aura la forme suivante:

J=-D|14+—2C _ |C

(I1.21)
(aC)* +4n2 | X
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ou le degré d’activation du dopant a varie entre 0 et 1 (o = 1 correspond a une fraction de

dopant a 100% ionis¢).

En utilisant le coefficient de diffusion intrinséque D; comme point de référence pour
les calculs, le coefficient effectif de diffusion qui devient dépendant de la concentration et

du degré d’activation prend la forme suivante:

D=D, |1+ ——%C (I1.22)

(aC)* +4n?

En réalité, le terme correctif donné par le rapport D/D; est appelé facteur
d’accélération de la diffusivité du dopant dii au champ électrique interne induit. Afin
d’avoir une idée sur les limites de ce rapport et sur ce qui se passe aux concentrations plus
¢levées, nous avons tracé la variation de ce terme en fonction de la concentration du dopant
a partir de I’expression 11.22. La figure II.13 montre la variation de ce terme correctif pour
différentes températures de recuit (700, 750, 800 et 850°C). Nous constatons que sa valeur
varie de 1 pour les faibles dopages (aC << n;), a 2 au maximum pour les trés forts dopages
(aC >> n;). Le coefficient de diffusion effectif D prend donc la valeur constante D; aux
faibles concentrations et la valeur de 2D; aux fortes concentrations. Il faut noter que la
contribution du champ ¢électrique induit ne peut augmenter la diffusivité du dopant que
jusqu’au double de D; au maximum, quelque soit le degré d’activation du dopant. Cela a

pour conséquent de modifier 1égérement la forme des profils de diffusion.

Dans la formule I1.22, la densité de porteurs intrinséque #n; est calculée a partir de

I’expression publiée dans 1’étude de Morin et al. [96] :

(I1.23)

n, :\/1,5><1033 xT3 exp( — l’i;\/j

Le terme correctif donnée par D/D; ne permet en aucun cas de modéliser 1’apparition
de I’épaulement des profils ou celui du plateau aux trés fortes concentrations de bore,
correspondant & une accélération plus importante de la diffusion. Un autre paramétre

. . . . . , . N 1 _
correctif doit donc intervenir pour les concentrations supérieures a 1x10' cm™.
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Figure I1.13. Effet du champ électrique interne sur la diffusivité du bore dans le silicium.

En effet, il a ét¢ observé expérimentalement que la valeur des coefficients de
diffusion dans les semi-conducteurs est tres affectée par le niveau de dopage du matériau.
Les défauts ponctuels du silicium (lacunes ou auto-interstitiels) introduisent des niveaux
profonds accepteurs et donneurs, de sorte que la concentration totale des défauts est
augmentée par les deux types de dopage (dopage de type N ou dopage de type P), ce qui
conduit a la modulation de la position du niveau de Fermi. Dans tous les cas, un autre
parametre important responsable de I’accélération ou du ralentissement de la diffusion du

dopant, est la concentration locale de défauts incorporés lors de la diffusion du dopant.

I1.4.3. Equation de Fick ajustée a I’influence des lacunes

La description la plus simple d’une lacune, est donnée par I’absence d’un atome ou
d’un ion a un emplacement cristallographique appelé nceud du réseau. Dans le silicium, la
lacune constitue sans doute, le défaut le plus simple et peut-&tre le mieux connu grace aux
nombreux travaux réalisés [97, 98]. Pour former une lacune dans le silicium, quatre
liaisons doivent étre brisées avec les atomes voisins directs de I’atome déplacé. Ces
liaisons pendantes peuvent former de nouvelles liaisons entre elles, entrainant des

déplacements atomiques des proches voisins appelés aussi "relaxation du défaut". Les
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liaisons nouvellement formées et les déplacements atomiques qui y sont associés,
dépendent de I’état de charge de la lacune, c’est-a-dire du nombre d’électrons participant
aux liaisons. Dans le cas du silicium, la lacune posséde cinq différents états de charge :
lacune chargée positivement deux fois (V>"), lacune chargée positivement (V'), lacune
neutre (V), lacune chargée négativement (V°), lacune chargée négativement deux fois

V).

La lacune V*', ne présente aucune distorsion et posséde donc la symétrie la plus
¢levée. Elle présente un niveau donneur a 0,13eV au-dessus de la bande de valence dans le
diagramme de bandes du silicium (voir figure I1.14). La lacune V", subit une distorsion
tétragonale qui a pour effet de réduire la symétrie tout en séparant en deux le niveau
¢électronique excité. Son niveau se situe a 0,03eV au-dessus de la bande de valence [98]. Si
un électron est ajouté pour créer la lacune neutre (V°), aucune distorsion supplémentaire
n’apparait, mais cela augmente 1’énergie de liaison des électrons. La lacune chargée
négativement V', subit une distorsion trigonale supplémentaire (liaison avec 3 atomes), ce
qui a pour effet de diviser davantage les niveaux électroniques. Par ailleurs, ce type de
lacune peut accepter un ¢lectron supplémentaire et former une lacune divisée. La
concentration relative de ces différents états de charges, dépend de la position du niveau de

Fermi. La figure 11.14 ci-dessous, représente les différents niveaux des charges lacunaires.

58 ¥ Ec
lacunes chargées = D — V=
0,11 eV
lacunes chargées — & \4
0,57 eV 0
lacunes neutres 0 «— VvV
lacunes chargées <« +
0,13 eV - £ + \4
6 2+
lacunes chargées «—
0,03 eV £ Tt A
7Z 1  Ey

Figure I1.14. Position des différents niveaux des charges lacunaires [98].

Comme les lacunes peuvent se présenter sous différents états électriques, le
coefficient de diffusion D est alors la somme des différents coefficients de diffusion,
compte tenu de la diffusion de I’impureté avec chacune des lacunes [92, 99]. La diffusivité

sous les conditions extrinséques est donnée par [9]:
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D - Do [V°] . D [V*] . D [V-] [V72]
[V2];

Vel LV b Iv-] i

ou D, D/, Dy, et D2 représentent les contributions individuelles des différents états de
charges et [V, [V, [V], [V?] et [V, [V [V et [V représentent les
concentrations normalisées des différentes charges de lacunes pour les cas extrinséque et

intrinseéque, respectivement.

Les variations des concentrations lacunaires pour un état de charge donné sont

déterminées par la position du niveau de Fermi et la densité d’électrons libres dans la
. . ., + _ 2 .

structure. Pour des concentrations relatives normalisées V°, V', V™ et V2, le coefficient de

diffusion est alors:

D =D!V? + D/V* + D;V- + D2V +..

V0=—=1 :pour une lacune neutre.
n;
n; . .
Vr=— : pour une lacune chargée positivement.
n
v-=1 : pour une lacune chargée négativement.
1,
2
n. , , . .
V== (—1] : pour une lacune chargée négativement deux fois.
n

n : la densité d’électrons libres dans la structure.

n; : la densité intrinseéque d’électrons dans la structure.

On s’intéresse maintenant a 1’étude de la diffusion d’une impureté acceptrice (cas du
dopage au bore), ainsi, nous supposons que la diffusion ne s’effectue que par

I’intermédiaire des lacunes chargées positivement et des lacunes neutres [64]. On obtient:

3]

1+B| —

0 + n; _ 0 + n

D=D? +D; {?j = (D%+Dy¢) T (11.24)

+
1

avec: B=
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B est un facteur correctif qui dépend de la concentration des lacunes. Il est défini par le
rapport de la diffusivité induite par les lacunes chargées une fois et la diffusivité globale
induite par les lacunes neutres. Il représente ainsi le poids relatif de la contribution a la

diffusion des défauts chargés, par rapport a celle des défauts neutres.

En utilisant le coefficient de diffusion intrinseque D; et en supposant D; = Dio + Dy,

nous aboutissons a I’expression suivante [63, 64, 94] :

1+B[nni]

i 1+B

D=D (I1.25)

Si nous tenons compte de l’influence du champ électrique interne et celui des
différentes lacunes sur la diffusivité du dopant, I’expression générale du flux prend la

forme suivante:

1+ B(ni J
jo-p N _aC | (I1.26)

- 1+B (aC)? +4n2 | %

A ce niveau, le coefficient effectif de diffusion devient dépendant de la concentration
du dopant, du taux d’activation du dopant (o) et de la concentration des différentes lacunes
au moyen du rapport . Nous avons tracé la figure II.15 pour montrer la variation du
rapport D/D; (facteur d’accélération) en fonction de la concentration du dopant, pour
différentes températures de recuit thermique. Nous tenons compte, dans ce cas, de 1’effet

du champ électrique interne associé a celui des lacunes; selon la relation suivante:

1+[3[ni ]

n

D= D, +___oC (11.27)
1+p (aC)* +4n2

Pour ce tracé, on utilise la formule I1-21, pour la dépendance en température de n;, et
les valeurs des paramétres o et  issus des travaux Mahamdi et al. [63] qui sont de 0,6 et

0,13 respectivement.
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0 — :
| D(B) = 0,76 exp(-3,46 / kT)
- alpha = 60% [63]

[ beta =0,13[63]

@
Q 1ot ;A
%’ r effet du champ
Q électrique dominant /
3 /
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10" 10" 10" 10" 10 10”

Concentration du dopant (cm'3)

Figure I1.15. Effet du champ électrique interne associé a celui des lacunes sur la

diffusivité du bore dans le silicium.

Par rapport a la figure II.13 qui voit D limité seulement au double de D;, la figure
II.15 met nettement en évidence I’augmentation importante du coefficient de diffusion D
aux tres fortes concentrations par la contribution des lacunes (le terme B). La diffusivité du
dopant est donc accélérée aux tres forts dopages de quelques dizaines de fois a quelques

centaines de fois par rapport a D;.

En conséquence, il faut bien noter que les deux effets décrits ci-dessus (influence des
lacunes et du champ électrique interne) ne sont significatifs que pour le cas d’une
concentration de dopant supérieure a la densité intrinseque de porteurs n;. Les termes
correctifs sont égaux a 1 pour le cas d’une concentration de dopant inférieure a n;. On verra
plus loin (chapitre III) que ces deux effets, intervenant pour expliquer les profils de
diffusion, ne sont pas suffisants pour expliquer d’autres phénoménes complexes
supplémentaires tels que la diffusion particuliére a trés forts dopages (par exemple, en cas
de dépassement de la solubilité solide limite ou de formation de clusters). Pour étre
complet, signalons que pour simuler la diminution du coefficient de diffusion effectif aux
plus fortes concentrations de bore, associée a 1’existence d’une proportion non négligeable
de bore immobile, il est nécessaire d’admettre 1I’existence de défauts complexes, neutres et

immobiles, incluant plusieurs atomes de bore (amas ou clusters d’atomes). Ceci se traduit
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par I’introduction d’un troisiéme terme correctif, supplémentaire, dans I’expression du

coefficient de diffusion effectif.

I1.5. Solubilité solide limite du bore dans le silicium

La limite de la solubilit¢ solide du dopant dans le silicium est un paramétre
extrémement important, vu qu’a trés haut niveau de dopage, la solubilité¢ solide limite
pourrait étre dépassée et le surplus de dopant se précipite et forme des amas d’atomes
inactifs et immobiles [100, 101]. Ainsi, apres traitement thermique, la redistribution et le
comportement du dopant sont totalement différents quand le seuil de la solubilité solide
limite est dépassé. Au dessus de la solubilit¢ solide limite, des phénomenes de
précipitations apparaissent. Les atomes du dopant se mettent a réagir les uns avec les autres

et lors de cette réaction les atomes dopants ne fournissent plus de charges.

En effet, une forte dose d’implantation ionique entraine, sans doute, un dépassement
de la solubilité solide limite. L’état du dopant li¢ a ce parametre n’a pas été bien détaillé,
d’une maniere rigoureuse dans la littérature, particulierement pour le silicium obtenu par
LPCVD, les uns suggerent qu’il est sous forme ségrégée dans les défauts de la structure
constituée de grains et de joints de grains [102], alors que les autres proposent la notion
d’immobilisation du dopant par la formation d’agrégats complexes SixBy, formant ainsi des

clusters de différents tailles [103].

11 a été rapporté par une formule estimative (équation I11.28), souvent rencontrée dans
la littérature, que la solubilité solide limite du bore dans le silicium monocristallin varie

exponentiellement avec la température. Son expression est donnée par la relation suivante

[101, 104]:

(I1.28)

Cy(B) = 9,25x10% exp(ﬁj

ou k est la constante de Boltzmann (eV) et T la température de recuit (Kelvin).
Cette expression est reprise dans de trés nombreuses publications et justifie la

formation de complexes SiBy, dés que la concentration du bore dépasse la concentration

seuil Cqq).
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II.6. Ségrégation du dopant dans les joints de grains

Les propriétés ¢lectriques du polysilicium sont nettement différentes de ceux du
silicium monocristallin [105, 106]. Dans les joints de grains, la jonction de deux
orientations cristallines qui se rencontrent provoque la création de liaisons pendantes. Lors
du dopage du polysilicium, les atomes dopants s’insérent majoritairement dans les joints de
grains et se fixent a ces liaisons pendantes, rendant les joints de grains électriquement
neutres. Ils se comportent alors comme des barriéres électriques similaires a des barricres
Schottky. Pour les faibles concentrations de dopant, la résistivité du polysilicium est en
ordre de grandeur supérieure a celle du silicium monocristallin et peu sensible aux
changements de la concentration du dopant. Par conséquent, pour les concentrations
¢levées de dopant, la résistivité du polysilicium s’approche de celle du silicium

monocristallin mais reste toujours légérement plus élevée.

Deux modeles initiaux ont ét€ proposés pour expliquer cette variation de la
résistivité. D une part, le modéle de piégeage des porteurs suppose que les atomes dopants
sont distribués dans tout le matériau. De ce fait, la que la résistivité augmente en raison du
piégeage des porteurs aux joints de grains, ou les porteurs créent des barriéres de potentiel
qui empéchent le transfert des porteurs libres entre les grains [107]. D’autre part, le modéele
de ségrégation suggere que les impuretés dopantes entrent dans les joints de grains, ou
elles deviennent électriquement inactives [108]. Dans ce cas, la variation de la résistivité
est expliquée par 1’hypothése, qu’en cas de faibles concentrations de dopant, une fraction
importante de la concentration totale est inactive car elle est présente dans le joint de
grains. Quand la concentration totale augmente de plus en plus les atomes dopants sont
présents a I’intérieur méme des grains et la conductivité s’approche de celle du silicium

monocristallin.

Les deux modeles mentionnés ci-dessus ont pu expliquer individuellement la
variation de la résistivité avec 1’augmentation de la concentration du dopant mais chacun
posséde ses limites. En conséquence, Mandurah et al. [109, 110] ont observé que tandis
que I’arsenic et le phosphore tendent a ségreger fortement au joint de grains, le bore par

contre ségrege peu.
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La ségrégation est donc le processus par lequel les atomes de dopant entrent dans les
joints de grains a partir des grains et vice-versa. Il y a un rapport d’équilibre entre les
atomes qui sont présents dans les grains et ceux qui sont inclus dans les joints de grains.
Cependant, il y a seulement un nombre fixe de sites, dans les grains et les joints de grains,

que les atomes dopants peuvent occuper.

Soit C, la concentration moyenne d’atomes dopants dans les grains et Cj; la
concentration moyenne d’atomes dopants dans les joints de grains. De ce fait, il est
possible de définir la concentration totale du dopant dans le polysilicium comme étant la

somme des concentrations individuelles dans les grains et les joints de grains [30, 110].

Co=Cy + C, (11.29)
Soient Xj,, défini comme étant la fraction de sites occupés par les atomes dopants

dans les joints de grains et X, comme étant la fraction de sites occupés par les atomes

dopants dans les grains :

X, - (Qs/Ng) X,

X, =
1 - Q/Ng

(11.30)

ou Xy = Ciot / Ng; est I’occupation moyenne du dopant de tous les sites, Ng; (cm'3) est la
densité volumique d’atomes de silicium et Qs la densité de sites volumique (cm™) de joints

de grains dans le systéme.

Le taux de transfert de dopants, a partir des grains vers les joints de grains, est
proportionnel a la fraction de sites remplis dans les grains et a la fraction de sites libres
dans les joints de grains. De méme, le taux de transfert de dopants, a partir des joints de
grains vers les grains, est proportionnel a la fraction de sites remplis dans les joints de
grains et a la fraction de sites libres dans les grains. A I’équilibre, les deux taux X, et Xj,
doivent étre égaux a une constante d’équilibre prés qui dépend de 1’énergie de réduction
d’entropie (AG;) liée au déplacement de dopants vers les sites du joint de grains [109,

110] .

A équilibre, nous obtenons :
Mg Xg (1-X;,)=X;, 1-Xy) (I1.31)

ou My, est le coefficient de ségrégation d’équilibre. Il est de la forme suivante :
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Myeg = AeXp(Ak(:FJ = mscgoexp( Ak};sj (I1.32)

ou AHs est le changement d’enthalpie associé au processus et mgg un facteur pré-

exponentiel.

Nous supposons que X,<< 1 et Q¢/Ng; << 1 si AH, est grande et les joints de grains
sont loin d’étre saturés [110]. Par conséquent, nous pouvons réécrire 1’équation I1.31 sous

la forme suivante :

_ ng
Xg=—""—— (11.33)
Mgeg (1— ng)

En remplacant X;, de ’expression I1.30 dans I’expression 11.33 de X, et en tenant compte

de la densité surfacique de sites (sites/cm”) dans les joints de grains Qjg, nous obtenons :

L
. 2,

= 11.34
Ny [ [cjg L, H (I1.34)
Mg | 1 -
2ng
En réarrangeant nous obtenons :
Cgb :(zmseg ng J[l _ ng Lg} (I1.35)
C, Ng L, 2Q,,
Ce qui donne :
s Ci _ 2mg, Q;,
o my,, C 11.36
f NG L,[1+—"= ¢ (11.36)
Si

kg est le coefficient de ségrégation entre les grains et les joints de grains, donnant le
rapport a 1I’équilibre des concentrations dans les grains et les joints de grains.
Nous avons obtenu ces équations pour la ségrégation en se basant sur les travaux de
Mandurah et al. [106, 109, 110]. Ces équations seront utilisées dans le chapitre suivant
(chapitre III) qui concerne les approches mathématiques pur pour la modélisation des

phénomenes décrits.
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CONCLUSION

Ce deuxi¢me chapitre a permis d’exposer les différentes relations qui existent entre
les phénomenes complexes de la diffusion du bore et les défauts ponctuels et étendus.
Nous avons confirmé le role joué par la formation d’agrégats ou clusters d’interstitiels dans
I’évolution de la diffusion du dopant. Nous avons présenté les différents types de défauts
possibles créés apres une implantation ionique. Nous avons rappelé également la diffusion
accélérée et transitoire (TED) du bore et les phénomeénes de piégeage et de ségrégation du

dopant dans le polysilicium.

A partir de cette étude relativement compléte des phénomeénes susceptibles
d’intervenir dans la diffusion du bore dans le silicium, nous pouvons a présent aborder

I’aspect modélisation.
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Chapitre III. Modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans le polysilicium

INTRODUCTION

Dans les chapitres précédents, nous avons exposé les différents aspects nécessaires a
la compréhension de la diffusion du bore dans le polysilicium; tout d’abord, I’aspect
technologique, puis les défauts mis en jeu, les mécanismes physiques favorisant la
diffusion particuliere du bore et les différentes relations qui existent entre la diffusion
accélérée du bore et les différents défauts ponctuels et étendus. A présent, nous allons nous
intéresser a 1’adaptation des équations classiques de diffusion (équations de Fick rappelées

dans le chapitre II) a la morphologie du polysilicium et aux trés forts dopages.

Nous allons, au cours de ce chapitre, exposer trois modeles développés pour
différentes approches de modélisation, ce qui constitu donc ’essentiel de ce travail de
thése. La construction de ces modeles a été réalisée en ayant réellement le souci de bien
décrire la physique et le processus de la diffusion anormale du bore a trés forts dopages,
justifiant ainsi le travail bibliographique des deux chapitres précédents. Nous présentons
donc les équations de diffusion que supporte chaque approche de modélisation, ainsi que

les conditions initiales et la résolution numérique de chacune d’elles.

Dans cette étape, il s’agit de mettre en évidence des phénomeénes complexes et
souvent négligés dans les problémes de diffusion dans du polysilicium, a savoir la
ségrégation du dopant dans les joints de grains et la formation de clusters inactifs et
immobiles, qui se produisent a trés haut niveau de dopage. Comme il est trés difficile de
quantifier ces phénomeénes de fagon expérimentale, 1’étude doit étre élaborée suivant des
approches théoriques, consistant a mettre en équations la diffusion d’une impureté dopante
basée sur le formalisme classique des lois de Fick, tout en introduisant de nouveaux

paramétres correctifs liés aux problémes posés.

En premier lieu, nous présentons un modele simple mais efficace, basé sur une seule
équation de diffusion. Par la suite nous présenterons un deuxiéme modele constitu¢ d’un
systéme de quatre équations aux dérivées partielles et enfin, un troisiéme modele constitué

de deux équations uniquement.
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III.1. MODELE CLASSIQUE DE DIFFUSION ADAPTE AUX TRES FORTS
DOPAGES

Le travail considéré dans cette premicre partie de ce chapitre, a pour but de mettre en
ceuvre un modele théorique simple, adapté aux tres forts dopages, pour simuler et étudier la
redistribution et 1’activation du dopant dans des couches minces de silicium polycristallin
durant le recuit thermique post-implantation. Il concerne donc, I’étude théorique de la
diffusion d’un dopant (le bore) introduit a trés haute concentration dans du silicium

polycristallin élaboré¢ par LPCVD.

Signalons par ailleurs que toute modélisation mathématique d’un phénomene est

limitée par la précision liée a I’exactitude des parametres physiques introduits.

III.1.1. Equation développée du modéle

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés a la modélisation de la
diffusion accélérée du bore introduit par implantation ionique. Il est en effet primordial de
controler la redistribution de I’impureté dopante dans ces films minces pour leur utilisation
comme grille en technologie MOS standard. Durant les recuits thermiques post-
implantation, le bore diffuse dans la couche mince en occupant des sites ou il peut étre
¢lectriquement actif. En tenant compte des divers phénomenes cités au chapitre précédent,
nous proposons cette premiere approche théorique, basée sur le modele classique lacunaire
de la diffusion [63], auquel vont étre greffés de nouveaux termes: le facteur de pié¢geage et
de ségrégation, le taux de clusters et le pourcentage d’activation du dopant. La simulation
de profils SIMS expérimentaux, présentés dans le deuxiéme chapitre, permettra d’étudier
la diffusion transitoire accélérée du bore, ainsi que d’évaluer son taux de piégeage et son

pourcentage d’activation.

Le modele que nous proposons dans notre premiere approche tient compte du
mécanisme de la diffusion lacunaire, d’ou I’effet du champ électrique interne et celui des
lacunes (voir paragraphe I1.4, équation 11.24), en lui associant des termes correctifs liés aux
effets des tres forts dopages tels que dépassement de la solubilité solide limite, formation

de clusters inactifs et immobiles, piégeage et ségrégation du dopant [111].
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Les défauts sont engendrés par les dommages diis a la forte dose d’implantation
ionique [102, 112], a la particularité de la structure des films élaborés par LPCVD [10],

ainsi qu’a la précipitation du dopant li¢e a la solubilité solide limite [85, 103].

Le mécanisme de diffusion est supposé lacunaire, donc le transfert des atomes du
bore entre sites lacunaires et sites libres interstitiels (diffusion <> piégeage) est donné par

les relations suivantes:
By + 1 < B! (ITL.1)
B! + mxBl < BY, (I11.2)

By, Bio, I et BClo sont successivement, le bore lacunaire chargé négativement, le bore
interstitiel neutre (piégé), le défaut interstitiel (piege) et le bore neutre sous forme de
cluster. L’équation (III.1) représente l’interaction entre les atomes de bore (B) et les
différents défauts interstitiels. L’équation (II1.2) représente la formation de clusters, ou m

est le nombre moyen de sites interstitiels pris dans les clusters de bore.

En conséquence, les petits amas d’interstitiels constitués d’un nombre restreint
d’interstitiels (entre deux et une dizaine d’entités) ne sont pas observables par microscopie
¢lectronique a transmission (TEM) ou diffraction X, c’est pourquoi ils sont restés tres
longtemps méconnus. Les amas vont, au cours du recuit, capturer des atomes libres et
évoluer vers des précipités énergétiquement plus stables. Cowern [113] a déterminé les
énergies de formation d’amas en fonction du nombre d’interstitiels qui les compose. De
cette manicre, il a pu identifier deux configurations préférentielles pour m=4 et 8

correspondant aux énergies de formation les plus faibles.

La formation de clusters et le maintien d’une certaine concentration de ces clusters en
équilibre avec le processus de diffusion, permettent de bien décrire la réduction du
coefficient de diffusion au moment ou cet équilibre est établi et au dela. La ségrégation et
le piégeage du dopant dans les défauts interstitiels (engendrés par les endommagements
liés a la dose d’implantation ionique) ou bien dans les différents défauts de la structure
granulaire du polysilicium, vont influer certainement sur le flux de diffusion. Si nous
supposons que I’impureté dopante ne diffuse que par le mécanisme lacunaire, nous

pouvons écrire I’expression du flux de diffusion sous la forme suivante:
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oCy _DE)CVa_C

I==-D—- = aC  ox

(1IL.3)

ou C, est la concentration du dopant lacunaire et C la concentration totale du dopant.

Le piégeage et la ségrégation du dopant sont fortement liés a la concentration
chimique du bore, a la solubilité¢ solide limite et au nombre maximal de sites libres m
disponibles pour la formation des clusters. Le lien entre ces différentes concentrations est

donné par I’estimation suivante [66]:

2m
c _GC m(cv ] (I11.4)
1 1

C : la concentration totale du dopant,
C, : la concentration du dopant lacunaire,

Csol : 1a concentration de la solubilité solide limite.

. oC . .
Soit S= 3 (;’ le facteur de piégeage et de ségrégation du dopant au cours du processus de

diffusion. Par la dérivation de 1’expression II1.4, nous obtenons la formule du facteur de
piégeage et de ségrégation S donnée par [111]:
3 oCy 1

- 2m-1
. 2m2( Cy J (IIL.5)
1

SO.

oC

A partir des relations (I1.25), (II1.3) et (III.5) on détermine donc ’expression générale du

flux, adaptée aux tres forts dopages:

1+B(pj
J=—D n; 1+ aC S oC (I11.6)

L 1+P (aC)” +4n2 ox

C : la concentration chimique totale du bore.
n; : la concentration intrinséque.
p : la concentration des trous.

a : pourcentage d’activation du dopant.
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B : facteur li¢ a la dépendance de la diffusivité en fonction de la concentration chimique
des lacunes.
S : facteur de pié¢geage et de ségrégation.

D; : le coefficient de diffusion intrinseéque.

Donc le modéle unidimensionnel de diffusion (en associant les effets des lacunes, du

champ électrique interne, de piégeage et de ségrégation) est gouverné par 1’équation

suivante:
1+ [pj 2m-1\""!
n
oc _ 0 |p i) yoC 142m? | & oc (I1L.7)
ot ox 1+ B (OLC)2 + 4112 sol ox

Le coefficient de diffusion effectif D devient fortement dépendant des effets dis aux

trés forts dopages, comme 1’indique la relation ci-dessous :

”Bm
n.
D=D ! 1

A aC S (II1.8)
! 1+

(aC)” +4n2

+

En effet, lorsque les concentrations d’atomes interstitiels libres de silicium et de
bore deviennent élevées, des clusters de bore-interstirtiels (B,Siy) sont formés. Ce type de
clusters ne peut étre observé ni par MET (Transmission Electron Microscopy), ni par
rayons X, car il ne sont généralement constitués que de quelques atomes (entre deux et une
dizaine d’entités). C’est pourquoi ils sont restés trés longtemps méconnus. La figure III.1
illustre la région ou I’implantation du dopant génére une quantité importante de défauts
(lacunes, atomes libres de Si et de B). Cette région se présente particulierement pour le cas
des ions légers (cas du bore) implantés a des énergies et des doses faibles dans le silicium.
Au cours des premiers instants de recuit, a des températures basses, la majorité des lacunes
et des atomes libres vont se recombiner entre eux en formant de petits clusters immobiles.
Ces petits clusters, au cours du recuit, vont capturer des interstitiels libres et évoluer vers

des précipités énergétiquement plus stables.
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Concentration

A

immobiles
clusters

profondeur

Figure III. 1. Représentation schématique de la distribution particuliere des clusters

d’interstitiels (petits clusters B,Siy).

La figure II1.2a montre la variation du rapport D/D; en fonction de la concentration
du dopant sous I’effet du facteur de piégeage et de ségrégation S, pour différentes
températures de recuit. L effet de la taille des clusters sur le coefficient de diffusion est

représenté sur la figure I11.2b.

T LR T T A
700°C effet du champ | effet de m
10 L | —e—750°C * bt 4
i 800°C effet de lacunes ! effetde C_, ]
—+—850°C E
-t E7aNEY
Q" | D =0,76 exp(-3,46/kT) A e\
St omr=o13 e V]
o alpha = 60% S S A\ WA
o F A H Y B
Q. m= 2 ./. N \ \
© o s / ! e a
14 v ) \ O\
o H b
1 A= | \
L C_ (B)=9,25 x 10® exp(-0,73/KT) ; ]
I Ll TR | TR | " ; sl " ......-
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Concentration du dopant (cm'a)

Figure III. 2a. Effets simultanés du champ électrique, des lacunes et des clusters.

80



Chapitre III. Modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans le polysilicium
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Figure III. 2b. Effets simultanés du champ ¢électrique, des lacunes et des clusters.

Le facteur de piégeage et de ségrégation S, controle a la fois la diffusivité et
I’activation ¢électrique du dopant. Il dépend essentiellement de la concentration chimique
du dopant, de la solubilité solide limite, et du nombre maximal de sites libres occupés par
cluster, le facteur m introduisant 1’effet des clusters et de la taille des clusters. Le tracé du
facteur de piégeage et de ségrégation S en fonction de la concentration du bore, montre que
ce facteur joue le role d’une "balance" entre deux états d’équilibre a travers un régime
transitoire intermédiaire (voir la figure I11.3). Le premier état d’équilibre apparait pour le
cas des faibles et moyennes concentrations ou S prend des valeurs trés proches de 1. Le
deuxieéme état d’équilibre apparait pour le cas des fortes concentrations ou S prend des
valeurs trés inférieures a 1. Le passage d’un état d’équilibre a un autre peut étre lent ou
rapide, selon la valeur choisie de m, comme le montre la figure I11.3. La figure I11.4 illustre
clairement la variation du degré d’activation ¢électrique du dopant a sous 1’effet du facteur
de piégeage et de ségrégation S. La variation du terme m donne une information sur la
taille moyenne des clusters, cela peut justifier I’épaulement et le rehaussement transitoire

dans les profils de diffusion.
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Figure III. 3. Variation du terme S en fonction de la concentration du dopant.
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Figure III. 4. Variation du degré d’activation sous 1’effet du facteur S.

III.1.2. Résolution numérique par la méthode des différences finies

Dans le but de simuler et étudier les profils SIMS expérimentaux, présentés dans le
deuxiéme chapitre, il a été nécessaire d’élaborer un programme de calcul permettant la
résolution numérique de 1’équation de diffusion adaptée aux trés forts dopages (équation
II1.7). Cette relation est une équation aux dérivées partielles. La résolution numérique

passe, dans la plupart des cas, par la définition d’un domaine ou espace de résolution et la
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discrétisation de ce domaine, en tenant en compte des conditions initiales et des conditions

aux limites.

II1.1.2.1. Technique de discrétisation du processus de diffusion

Le de passage d’une grandeur continue a une grandeur discontinue s’appelle
discrétisation. Elle s’opére par échantillonnage de la grandeur continue. L’espace de
résolution numérique, domaine de diffusion, est déterminé par les €paisseurs réelles des
films étudiés. Ce domaine est subdivisé en k tranches d’épaisseur Ax, et la diffusion

s’effectue sur des petits intervalles de temps At.

Puisque les films étudiés ont été uniformément dopés en surface, la diffusion latérale
suivant X et y est nulle parce qu’il n’y a pas de gradient de concentration dans ces
directions. Dans ce cas, la diffusion ne s’effectue qu’en profondeur (suivant x). En tenant
compte de I’évolution de la diffusion en fonction du temps on obtiendra le maillage, formé

par les droites x; et t,, comme indiqué sur la figure I11.5.

y
X
n-1 n
t
o
’ . T N—
471 1-1
§ % C}, | Ch
e || E52=== /> i
S [ 7’ .
b= |_ 7 :il-tll At
= - i+1 >
o Z
S L \ Ax
& - 3
[ [l H
n r-----------Z-ZZZZ:C
L domaine de i
X diffusion X

espace de diffusion en
profondeur de I’échantillon
(suivant X uniquement)

points de concentrations C'y(x,t)

subdivision en
k tranches
d’épaisseur Ax

Figure III. 5. Discrétisation du domaine de diffusion.
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II1.1.2.2. Forme approchée de I’équation différentielle de diffusion

En utilisant la méthode des différences finies, nous remplacons le modele donné par
I’équation (II1.7) par sa forme approchée, représentée par un systeme d’équations linéaires.
Nous avons d’abord déterminé les valeurs approchées de la solution aux nceuds du
domaine de diffusion de la figure II1.5. On adopte 1’écriture vectorielle des concentrations

et des coefficients aux points i et n du maillage :

Cp(X;,ta) = Cz(1.AXx,n.At) = Cj
Dy (X, ,ta) = Dp(i.Ax,n.At) = D}

8Dy Dif! — D}
Sx AX

8CB Ci — Ci!

0x AX
8Cy Ci - Ci,

ot At

32C Qi —2(Qi . 4 Qi
D, —— = Dj =" nl T
ox? Ax?

Nous pouvons donc remplacer 1’équation de diffusion :

oc oc
B _ 0 [D BJ (I11.9)

ot ox | P ox

Par la forme analytique approchée suivante :

Ch = Ciy _p, (Ci' = 2Ch + Ci) (D' - Di) (Ck' - Ci)

At AX? Ax ye (I11.10)

Apres réorganisation des termes, la forme approchée aura I’expression simplifiée suivante :
(—ADCE + (1 + Al + A CL - A CY = Ci (IIL.11)
Avec :

AAtz D et Ajl = AL pi
X

Al =
Ax?

L’espace de diffusion a été subdivis¢é en k tranches représentant k plans de

concentrations égaux perpendiculaires au plan de diffusion (pas de diffusion latérale).
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Chaque plan de concentration est représenté par un point de concentration noté C'y(x,t). On
aura donc k points décrivant le profil de concentration durant le processus de diffusion. Il
est bien clair que le profil de concentration apres une telle durée de recuit thermique est

déterminé a partir d’un profil initial.

Le profil de concentration aprés un recuit thermique de durée n.At, est calculé par la
résolution successive du systéme d’équations suivant :
[ —ALCY + (I+A3+AL)CL - AICE =CL

-AiICL + (I+A3+A3)CE - ACY = C2

(II.12)
< —ALCH! + (I+A 1 +AL)Ch — ARICH = Ci

—AKCY + (I+AFT+AK)CE —AKTICE! = Ck

La résolution de ce systéme est impossible vu que le nombre des inconnues (k+2
points de concentration) est supérieur au nombre d’équations (k équation). Pour palier ce
probléme, nous sommes donc contraints d’appliquer les conditions aux limites que nous

présentons dans le paragraphe suivant.

II1.1.2.3. Conditions aux limites

a) En surface:

On considére que la concentration en surface est égale a la concentration au voisinage
de la surface. C’est-a-dire que la concentration dans le plan i=0 est égale a celle du plan

i=1, et donc nous écrivons : Cn0 = Cnl.

En appliquant cette condition a 1I’expression III.11, nous obtenons :

(1+ A2)CL — A2C2 =C! (111.13)
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b) En profondeur :

On considére que la concentration tend vers 0 lorsque x tend vers I’infini (trés loin de
la surface), mais en réalité, nous fixons la limite a la concentration de la tranche k, et

R +
donc nous écrivons : an l= an.

En appliquant cette condition a I’expression II1.12, nous obtenons :

(1+ AK)Ck — Ak CK! = CK, (IL.14)

En remplacant les expressions (III.13) et (III.14) dans le systéme précédent (II1.12) nous

obtenons le systéme d’équations :

[ 1+ A%)CL - AICE =CL,

—A3CL + (I+A3+A2)CE - AJCY =C2,
(II1.15)
< —ALCE! + (I+ARF+AL)CE — AFICH! = Ci |
(1 + A¥)Ck — A Ck!' = Ck,
\
Ce systeme d’équations peut s’écrire sous la forme matricielle :
FCY c )
A la ] =|c, (II1.16)
ey (Ch)

ou A est donnée par la matrice suivante :
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4 (1+A3)  (-A2) 0 0 0 0 0 0 )
(—A2) (1+A2+A3) (-A3) 0 0 0 0 0
A= 0 0 0  (-Ah) (I+AFFAL) (=AL) 0 0
0 0 0 0 0 0 (-A%) (1+A%)

N J

Par la suite nous nous sommes intéressés a la résolution numérique du systéme
d’équations représenté par AxC, = C,.;. Pour cela, nous devons utiliser soit une méthode
directe, soit une méthode itérative. Il est a noter qu’il n’existe pas de reégle définitive pour
le choix entre les méthodes directes et les méthodes itératives, toutefois, les méthodes
itératives sont rarement utilisées pour la résolution des systémes a matrices pleines et de
faibles dimensions. Une méthode directe conduit a une résolution en un nombre fini
d’étapes, et sans les erreurs d’arrondi, cette solution serait celle du systéme. Par contre une
méthode itérative fait passer d’une estimation a une autre estimation plus précise s’il y a

convergence.

Dans ce cas, la matrice A du systéme d’équations est une matrice tri-diagonale, et

pour la résoudre, nous avons utilisé la méthode de Gauss.

II1.1.2.4. Organigramme simplifié du programme de calcul numeérique

Nous avons réalisé un programme permettant de calculer, 1’évolution des profils de
diffusion au cours du temps de recuit. Ce programme permet la résolution numérique
unidimensionnelle instantanée du modele de diffusion, donné par I’équation (II1.7), en le
remplagant par sa forme analytique approchée, de la relation III.16. La simulation
théorique est basée sur la résolution simultanée d’un systéme d’équations linéaires par la

méthode de Gauss.
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Le schéma de la figure II1.6 montre la forme simplifiée du programme de calcul ainsi

réalisé.

profil initial C,_; (profil avant recuit)

Yy

former le systéme AxC,=C,

Yy

résoudre le systéme AxC, = C,_ Cri+— G,
A\ A

Y

. non

C, avec bonne précision

Y

, . . -, non

temps nécessaire de recuit terminé

Yy

tracer le résultat

Figure III. 6. Schéma simplifi¢ du programme.

Les ¢léments de la matrice A sont calculés a partir des coefficients de D, qui
dépendent des concentrations C,.;. Il est bien clair que les valeurs des concentrations
déduites aprés une étape de calcul, ne sont pas forcément dans la gamme voulue de
précision. Nous sommes obligés, dans ce cas, de recalculer les coefficients de diffusion et
résoudre le systetme d’équations jusqu’a satisfaire la précision voulue avant de passer a
I’incrémentation du temps.

Nous avons utilisé un critére de convergence basé sur le calcul de I’erreur sur tous

les nceuds du maillage, et comparé sa valeur absolue avec le degré de précision voulu € :

k| (Ca@)” = (Cali)™
2 i
=l (Ca(0))°

& : degré voulu de précision, de I’ordre de 10™ 2 10~

(Ca(i))" : concentration au nceud 7 a I’itération p.

(C.(i))"" : concentration au nceud i a Iitération (p-1).

Pour garantir une bonne stabilité, nous avons utilisé un pas At suffisamment petit.

88



Chapitre III. Modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans le polysilicium

III.2. MODELE DE DIFFUSION ASSISTEE PAR LES INTERSTITIELS

Le travail entrepris dans cette deuxiéme partie, consiste a développer une seconde
approche de modélisation, plus détaillée, pour 1’é¢tude de la diffusion accélérée du bore
dans le polysilicium. Cette diffusion particuliére est considérée comme un probléme
majeur pour la fabrication de jonctions ultra-minces et elle est considérée comme 1’un des
facteurs les plus handicapant dans la course a la miniaturisation des dispositifs et
composants microé¢lectroniques. Un des objectifs de ce travail est de comprendre plus
précisément les phénoménes impliqués lors du recuit d’activation et en particulier, la
compréhension du rdle des clusters dans la diffusion accélérée et transitoire (ou Transient

Enhanced Diffusion) du bore.

Nous proposons un deuxieme mod¢le, constitué de quatre équations de diffusion
couplées, qui tient compte des trois mécanismes possibles de diffusion (lacunaire,
substitutionnel et interstitiel), et qui est adapté aux trés forts dopages pour simuler la TED
et ’activation électrique du bore durant le recuit thermique post-implantation. Ce modele
combine la cinétique temporelle de croissance et de dissolution des clusters avec les
différents mécanismes possibles de diffusion, en leur associant les phénomenes liés aux
effets des trés forts dopages. En effet, a fort niveau de dopage, la solubilité solide limite
pourrait étre dépassée et le surplus de dopant se précipite et forme des amas d’atomes.
Ainsi, la forte dose d’implantation ionique crée des dommages ou défauts interstitiels
favorisant le piégeage et la ségrégation du dopant au cours du recuit. En résumé, plusieurs

termes correctifs liés aux effets des fortes concentrations ont été€ considéreés.

III.2.1. Equations différentielles du modéle

La diffusion des impuretés n’est possible qu’en mettant en jeu les défauts ponctuels
structuraux du silicium. Ces défauts sont, soit des lacunes, soit des auto-interstitiels (atome
de silicium libres dans le réseau) ou des interstitiels. Ceci, donne lieu a deux types de
mécanismes élémentaires de diffusion: le mécanisme lacunaire et le mécanisme interstitiel

(kick-out et par paire). Ces mécanismes sont décrits par les relations suivantes [85, 114]:

A & A +1 (I1.17)

A, +V e A, (I1L.18)

89



Chapitre III. Modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans le polysilicium

Ay -V & A + V (II1.19)

A, +mIo A, (111.20)

i,8

A, : impureté¢ interstitielle,
A : impureté substitutionnelle,
A, : impuretés sous forme de clusters interstitiels.

I et V : les états interstitiels ou lacunaires.

La relation II.17 traduit le transfert du dopant entre sites interstitiels et sites
substitutionnels; une impureté interstitielle peut éjecter un auto-interstitiel conduisant a la
création d’une impureté substitutionnelle. La relation III.18 met en jeu le transfert
impuretés substitutionnelles/impuretés interstitielles, par I’intermédiaire des lacunes du
réseau. La relation II1.19 traduit le mécanisme de diffusion lacunaire. En effet, nous
considérons dans cette partie, comme précédemment, que la diffusion lacunaire ne
s’effectue que par I’intermédiaire des lacunes chargées positivement V' et des lacunes
neutres V° (cas de dopage au Bore) [63, 64]. L’expression I11.20 permettra de prendre en
compte ’effet de piégeage du dopant dans les différents défauts et la formation de clusters
avec les auto-interstitiels (croissance et dissolution des clusters), ou m est le nombre

moyen d’atomes par cluster de bore.

Pour bien comprendre et simuler la diffusion accélérée et transitoire (TED) du bore,
nous avons proposons ce modele qui tient compte des réactions précédentes (relations
I1.17 a 11.20) et de I’évolution du temps de recuit. Il est représenté par le systeme de

quatre équations différentielles partielles couplées [115, 116] :

=5 = kG~ kyCCy — kG (Co = Cy) (111.21)
oC, P o 9C; 0C

=h - a_x(Diﬁ a_xJ - = (111.22)
Fe oc,) oc, ocC,

5% =%(DI aleJr Falre (111.23)
Fe

o = k,C,C, - k,C (I11.24)

cl
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Cs, Ci, Ca, Cppe sont respectivement, les concentrations du dopant substitutionnel,
interstitiel, sous forme de clusters inactifs et immobiles, et sous forme de précipités
(surplus de dopant). C; représente la concentration des sites libres interstitiels. kg, kgg €t Kppt
sont les constantes de transfert du dopant vers les sites interstitiels et le transfert inverse.

kp, et kq sont les constantes de piégeage et de dissolution des clusters, respectivement.

La diffusion du bore est assistée a la fois par les lacunes, les interstitiels et les auto-
interstitiels. Beaucoup d’études expérimentales ont montré que la diffusion du bore
s’effectue principalement suivant un mécanisme interstitiel [114, 117]. En revanche, le
bore utilise préférentiellement le mécanisme de couplage avec un interstitiel pour diffuser.
Dongc, la diffusion par paire avec un atome de silicium interstitiel est largement majoritaire.

fr
! reste

De la méme fagon que dans le paragraphe 11.4, le coefficient de diffusion effectif D;
aussi fortement dépendant des effets dis aux trés forts dopages. Il dépend de la
concentration du dopant ou la fraction mobile intervient dans le mécanisme d’échange
dominant et subit I’action du champ électrique interne. Ainsi, les lacunes excitent le

processus de diffusion. Ce coefficient est décrit par:

1+B[p J

n; C, (I11.25)
D¢ = D, 1+ '

1 ©1+B [ 1/Cf+4nfj

Avec :
p = %(c + JCZran?) (I11.26)

p est la concentration de trous, n; la concentration intrinséque et B le rapport de la
diffusivité induite par les lacunes chargées une fois sur la diffusivité induite par les lacunes
neutres [61, 64]. En ce qui concerne la diffusivité intrinséque D;i, nous avons utilisé les
paramétres de la diffusivité intrinséque dans le silicium monocristallin (E, et D). Nous
avons multiplié le facteur pré-exponentiel d’ajustement Dy par un facteur correctif Dy;, en

particulier pour la diffusivité interstitielle.

Comme nous I’avons précédemment mentionné, a haut niveau de dopage, il y a
dépassement de la solubilité solide limite Cyo [104], et le surplus de dopant précipite et
forme des clusters inactifs et immobiles. Au cours du recuit thermique, la saturation des

défauts engendrés par les dommages de I’implantation et la sursaturation des clusters
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favorisent la dissolution de ces derniers sous I’apport thermique. Par ailleurs, il y aura
création d’un nouvel équilibre entre la croissance et la dissolution des clusters. Afin de
tenir compte de la TED et du compromis entre la croissance et la dissolution des clusters,
le terme donné par I’expression II1.24 (k,CqCi — kqCer) a €té pris en compte dans cette

approche.

Le but de cette étape est de simuler de facon prévisible 1’ensemble des
comportements post-recuits. Dans les paragraphes suivants, nous donnons davantage

d’informations sur les parametres les plus influant du modéle.

II1.2.1.1. Sursaturation en atomes de silicium interstitiels

En général, un atome de bore (B) peut diffuser a la fois selon un mécanisme
interstitiel (direct ou indirect) et selon un mécanisme lacunaire. Si les défauts ponctuels
sont exclusivement intrinséques, leur nombre dans le substrat est déterminé par la
thermodynamique ainsi que par la diffusivité du dopant Dg®. Celle-ci peut étre exprimée

comme suit :
D§' = D + Diy (I11.27)

Dy : la diffusivité a I’équilibre du dopant B,
D3l :la diffusivité a I’équilibre du dopant B suivant le mécanisme interstitiel,

D3l : la diffusivité a I’équilibre du dopant B suivant le mécanisme lacunaire.

Si les défauts ponctuels sont extrinséques, ce qui est le cas aprés une implantation
ionique, on parle alors de sursaturation de défauts ponctuels car la concentration de défauts
est supérieure a la concentration a 1’équilibre. On dit alors que la diffusivité est hors
équilibre, mais on peut toujours I’exprimer comme la somme des diffusivités de chacune

des deux contributions : interstitielle et lacunaire.

Des études expérimentales ont montré que la diffusivité effective du bore hors
équilibre était proportionnelle au surplus d’interstitiels apportés par I’implantation ionique
[118]. On comptabilise ce surplus par rapport a I’équilibre thermodynamique ou 1’on
connait théoriquement la concentration d’auto-interstitiels générés thermiquement pour

assurer la stabilité du cristal. On peut alors écrire :
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C
_ eq 1
Dy, = D}'. cs (111.28)
C, . o . o
co T S, : la sursaturation en atomes de silicium interstitiels par rapport a I’équilibre
I

thermodynamique. Dg® correspond a la diffusivité du bore a 1’équilibre et C;*! correspond

a la concentration des auto-interstitiels a 1’équilibre.

D’apres la relation II1.28, on constate bien I’équivalence entre la diffusivité effective
du bore et la sursaturation en interstitiels. Pour connaitre la diffusivité effective du bore
dans une situation technologique donnée, il faut étre capable d’évaluer la sursaturation du
silicium au cours du temps. Dans le cas d’une implantation ionique, cette évolution est
gérée par I’évolution des défauts étendus. Ces derniers sont des précipités d’interstitiels
dont la croissance va gouverner I’état de la sursaturation a l’instant 7 et donc de la

diffusion.

Dans I’expression précédente III.28, la sursaturation S; est calculée a partir de
I’expression publiée dans I’étude de Uematsu [100] :

i

eq -
CI

S, =

6,42 x103 exp(+1,32/kT)

o C; est la concentration de pseudo équilibre des auto-interstitiels.

I11.2.1.2. Effet des défauts {311}

Il est important de noter que les défauts étendus {311} ont fait I’objet d’intensives
recherches expérimentales et modélisation [34, 85]. Ces défauts sont des clusters de bore et
d’auto-interstitiels. Pour prendre en compte la formation d’amas ou clusters mixtes de bore
et d’auto-interstitiels et 1’évolution de ces dernier au cours du temps, 1’équation I11.24 est
couplée au modele de diffusion. Nous considérons que les clusters générés au cours du
recuit vont jouer un role dans le blocage des concentrations élevées de bore. La formation
de clusters inactifs et immobiles, de différentes tailles, permet de justifier la désactivation

du bore et la concentration critique pour laquelle la diffusion du bore est bloquée :

cluster

kp
B + (BI) © B
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La diffusion se fait en deux temps :

e pendant le pseudo-équilibre thermique, le coefficient de piégeage k, décroit avec le
temps (k, = — a.t + b); phénomeéne di a la maturation d’Ostwald ou "Ostwald
Ripening" [35, 51, 85] (voir chapitre I). Les clusters maintiennent une
concentration de pseudo-équilibre Cr.

e dans un second temps, les clusters ne peuvent plus maintenir C et k, devient

constant.

Les constantes de réaction pour la formation et la dissolution de ces clusters pour le

cas de la diffusion du bore a fortes concentrations sont données par [85, 100] :

2,55x10exp(—1,71/kT)  (cm/s°)

a

b = 1,15x10 "1 exp(=0,83/kT)  (cm’/s)

ky = 7,54x10B3exp(-3,51/kT)  (s™)

C;" vaut 4x10" em™, elle est connue par le rapport ka/kp.

II1.2.1.3. Effet de la précipitation du dopant

Lorsque la concentration d’un dopant est supérieure a sa solubilité limite Cy, a la
température de recuit, les dopants en exces forment des précipités €lectriquement inactifs.
En tenant compte de ce phénomene, on distingue alors quatre especes de dopants : soit

interstitiel substitutionnel, soit sous forme de cluster ou de précipité.

Il faut définir la solubilité limite Cy, [104] afin de prendre en compte les précipités.

L’¢équation II1.21 du mod¢le précédent permet d’intégrer 1’effet de ces derniers.

kg
B, +V.& B,
kdg

Il y a donc deux paramétres inconnus : k, et kgo. IlIs seront déterminés par la simulation

(voir chapitre IV).

La vitesse de croissance des précipités (cm™.s™') est donnée par [100] :

oC
a:pt = kpptcppt (CS - Csol) (11129)

94



Chapitre III. Modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans le polysilicium

Ou la constante ky,; obéit a une loi d’Arrhenius: k,, = 5,69x102'exp(-0,587/kT) (cm’.s™)

III.2.2. Résolution numérique par les différences finies

Le systéme d’équations unidimensionnelles couplées I11.21, 111.22, T11.23 et I11.24 de
diffusion sont des équations différentielles a dérivées partielles. La résolution numérique
de ce systeme d’équations a été réalisée de la méme facon que dans le paragraphe I11.1.2
(discrétisation du domaine de résolution, prise en compte des conditions initiales et des

conditions aux limites et puis résolution d’un systéme matriciel).

La forme approchée du systéme d’équations précédent, aux nceuds du domaine de
résolution, est la suivante :

[ Csh — Csl |

A = kg, Cih — kg Csiy CI — ko, Cppti (Csh — C))

Cih — Cii_, _ D (Ciir! — 2Cii, + Ciit . (Diy! - Di}) (Ciif' - Ci})  Csh— GCsi,
At - Ax2 AX AX At
CIi,—CIi | D (CIi1=2CI +CIi) +(D1in+1—D1in) (CIi'—CI}) +CsL—Csin_1 _ Celi—Ccli,

At - Ax> AX Ax At At
Ccli, — Ccli
\ At

= k, Ccli, CIi, — k, Cclj,

Les profils de concentration représentés par k points (k tranches de Ax), apres une
durée de recuit n.At, sont définis par la résolution simultanée des matrices issues des

équations ci-dessus. Ces matrices sont données par :

Cs! Ash.Cs! | + Bs} Agi = 1
1+ (kg CIi + K, Cppth)At
Csl | =| As}.Cs! | + Bs} avec :
Bsi — kg4 Cin + ki Cppty Cy
Csk ) | Ask.Csk, + Bsk I+ (kg CIh + kyy, Cppth)At
Cih Ciyy — (Csi = Csyy)
Ax|cii | = Ci;_l - ('Csin - CSL.l) avec : A une matrice tri-diagonale de
) kxk éléments (voir éq. I11.16).
Ci} Cik, — (Csk — Csk))
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Cel! Acl} . Cel! |

1
1+ (k, — kp CIi)At

Celi | = | Acli, . Celi, avec:  Acli=

Celk ) [ Acly. Cel¥,

CIi CI'l , + (Csh—Cs! | )—(Ccli—Ccl! )

. : - . . , avec : Al une matrice tridiagonale
Al x | CIi | = | CIi_, + (Csh—Csi_)—(Ccli—Ccli )
) ) ) de kxk éléments (voir éq. I11.16).

CL ) | CIk, + (Csk—Cs* ) —(Celk—CelX )

1 ppt;

Notons que : Cppth =

, C
1 — At k,, (Csh—C_,)

ppt

II1.2.3. Organigramme simplifié du programme de calcul numérique

Nous avons réalis€ un programme de calcul permettant de simuler, I’évolution des
profils de diffusion au cours du temps de recuit. Le schéma de la figure I1I.7 montre la

forme simplifiée de I’organigramme.

profils initiaux : C,_;, Cs,.;, Cl,.;, Ccl,.;, Cppt,.|

"y

A

Calculer les profils : Cs,, Cppt,, Ccl,

'~

A
former les systémes : A.Ci, = C,; et AL.CI, = CI,,,

Cn-l -« Cn

\ i
Cn-l - Cn r \ P .
résoudre les systemes A.Ci, = C,.; et AL.CI, =CI,. Cl,.,+«— CI,
CIn_| - CIn A
\ i
< tester les bons résultats
\ i
tester le temps de traitement >

Y

tracer le résultat

Figure III. 7. Schéma simplifié¢ de la technique de résolution numérique.
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Nous avons utilisé le méme critére de convergence cité plus haut (voir paragraphe

I11.1.2.4) pour ce cas aussi.

II1.3. MODELE DE DIFFUSION ASSISTEE PAR LA CRISTALLISATION

DES FILMS (croissance des grains au cours du recuit)

Le recuit thermique post-implantation a pour but de guérir 1’échantillon de ses
défauts, et de permettre aux ions implantés de prendre des positions ou ils seront
¢lectriquement actifs et capables d’échanger des charges avec les atomes du réseau. Les
régions implantées sont fortement influencées par la diffusion transitoire et accélérée du
dopant (TED). Cette diffusion particuliere est accélérée par les phénomenes liés aux effets
des fortes concentrations ainsi que par la concentration des auto-interstitiels (migration des
atomes de silicium) [111, 119]. La simulation précise du processus de diffusion du dopant,
a partir d’une modélisation, devient indispensable pour la bonne compréhension des
mécanismes physiques mis en jeu, et pour la détermination précise des parameétres de la

diffusion.

Dans cette troisieme partie, un modele dit de "transfert grain/joint de grain", adapté a
la structure granulaire du polysilicium et aux effets des trés forts dopages, a été développé.
Ce modele tient compte du changement de la morphologie structurale des films de silicium
¢laborés par LPCVD qui se traduit par I’augmentation de la taille des grains durant le
traitement thermique post-implantation. Il tient compte aussi de la formation de clusters
dans les grains et les joints de grains. De plus, il combine I’effet du piégeage et de la
ségrégation aux joints de grains avec les phénoménes complexes liés aux effets des forts
dopages tels que le dépassement de la solubilité solide limite, les dommages dis a
I’implantation ionique et la formation de précipites inactifs. En conséquence,
I’augmentation de la taille des grains, durant la cristallisation des films, joue un role

primordial pour la détermination précise des profils de diffusion [120, 121].

II1.3.1. Equations différentielles du modéle

Durant le recuit thermique post-implantation, la redistribution du bore est fortement
influencée par la morphologie structurale du silicium déposé, qui dépend des conditions

technologiques d’élaboration : gaz utilisé, pression, débit, température. Cette structure
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change au cours du recuit thermique, par le changement de la taille des grains
(recristallisation du silicium déposé), ce qui signifie que la diffusivité est également
influencée. Et donc, la simulation des profils de diffusion est de plus en plus complexe.
Dans ce travail, dans le but de comprendre plus précisément le role du joint de grains et
celui de la cristallisation, nous proposons un mod¢le théorique basé sur le transfert
grains/joint de grains et adapté a la structure granulaire du polysilicium. Ce modéle est
constitué d’un systeéme de deux équations différentielles partielles couplées. La premicre
équation est associée a la diffusion du dopant dans les cristallites ou grains. La seconde
équation est associée a la diffusion du dopant a travers les joints de grains. Le couplage
entre les deux équations est assuré par un terme traduisant le transfert direct et le transfert
inverse du dopant entre les grains et les joints de grains, en associant bien sir, les effets
liés aux trés fortes concentrations et au piégeage ainsi qu’a la ségrégation aux joints de

grains.

Récemment, des recherches intensives ont ét¢ menées par plusieurs chercheurs pour
tenter de mieux comprendre 1’effet du joint de grains et celui du changement de la
morphologie structurale du polysilicium au cours du recuit, sur la TED du bore. Plusieurs
modeles ont été déja présentés pour 1’étude et la simulation des mécanismes complexes de
redistribution et d’activation du bore dans le silicium (monocristallin ou polycristallin)
durant le traitement thermique post-implantation [63, 66, 100]. En se basant sur les
avantages de chaque mod¢le, nous décrivons a présent un modele plus détaillé, adapté a la
structure granulaire du polysilicium et aux effets des tres forts dopages au bore. Dans ce
modele, la diffusion est gouvernée par deux équations différentielles partielles, couplées
par un terme traduisant le transfert du dopant entre les grains et les joints de grains. Ce
terme est influencé par I’augmentation de la taille des grains et par le piégeage et la
ségrégation du dopant aux joints de grains. Les effets liés aux fortes concentrations, ont été
combinés avec les coefficients de diffusion dans les grains et les joints de grains. Pour une

diffusion unidimensionnelle, ce mod¢le prend la forme suivante [121, 122] :

ac 0 [ o OC . C;
atg _ &(Dgff 5_;} _ ktff(cg _ S_iggj (IT1.30)
oc. oc. Deff oL C;

g seg
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Cj; est la concentration du dopant dans les joints de grains, et C, la concentration du dopant
dans les grains. La concentration totale du dopant dans un échantillon étudié est donc la
somme des deux concentrations (Ciot = Cy + Cjg). D" et Di"" sont respectivement les
coefficients effectifs de diffusion du dopant dans les grains et dans les joints de grains. Ces

coefficients sont donnés par les expressions suivantes :

2m
1+ 8 (pm; ) C
D =D, ——— S 4 =& Il +m|— 111.32
& 1+ B ”Cé + 41112 Csol ( )
D — D.F L(p/nl) 1+ L 1 — exp —Ey (I11.33)
e O 1+B JC3, + 4n? kT '

D; est la diffusivité intrinséque dans le silicium monocristallin. Sa valeur varie
exponentiellement avec la température T et I’énergie d’activation E, (voir chapitre II). Le
coefficient de diffusion effectif dans les grains D" est fortement li¢ aux effets des trés
forts dopages. Il dépend du facteur p = D;"/D;’ [63, 64], de la concentration des trous p et
de la concentration intrinséque #;. De plus, Dgeff dépend de la concentration de la solubilité
solide limite Cs, du dopant, et dépend également de la taille des clusters par un nombre

maximal moyen m d’atomes piégés par cluster [66, 100].

En ce qui concerne le coefficient de diffusion effectif dans les joints de grains ngeff,

il est bien contrdlé par la ségrégation et le piégeage du dopant aux joints de grains [123].
Ces deux effets sont évidemment liés a la barriere d’énergie E, aux joints de grains, elle
méme liée a la concentration d’impuretés, a la taille moyenne des grains et a la densité de
pieges [107, 124]. F, = Dpoly/Dmono €st un facteur d’ajustement, puisque la diffusivté du

dopant dans le polysilicium est différente de celle dans le silicium monocristallin.

Le couplage entre les équations II1.30 et II1.31 est assuré par le terme traduisant le
transfert effectif des atomes du dopant entre les grains et les joints de grains. Ce
phénomeéne est controlé par le taux effectif de transfert du dopant a partir des joints vers les
grains et vice versa. Il est donné par la somme du taux provenant de la croissance des
grains kg et du taux de transfert provenant du mouvement des joints de grains k; (lqeff =kq+

off

k;). L’expression approximative permettant de déterminer les valeurs approchées de ki au

cours du recuit thermique est établie par [65, 125] :
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Deff 2n oL
ger— & | 4 1 ), 20 T (I11.34)
L, (Ly 24Dt

Le taux de transfert du dopant entre les grains et les joints de grains dépend donc,
essentiellement, du changement de la taille moyenne (L,) des grains pendant le recuit
thermique. n est un facteur d’ajustement dépendant de la forme géométrique et de la
distribution des grains. Dans cette é¢tude, nous tenons compte du cas simplifié¢ ou les grains
ont été considérés identiques et de taille moyenne L, et nous considérons alors n =1 [125].
Les grains sont considérés de forme carrée grossissant a partir d’une taille initiale Lyo (Lgo
dépend des conditions technologiques d’élaboration). La croissance de la taille moyenne

des grains au cours du recuit thermique est donnée par la relation suivante [65, 126] :

Lo() = T2 + 271 (I1.35)

Lgo est la taille moyenne initiale des grains (juste apres le dépot des films). y est le
parameétre de croissance des grains (y = 4,6x107 exp(—1,36/kT) [126]). C’est un parametre
qui dépend de la mobilité de la barriere d’énergie aux joints de grains. Sa valeur varie aussi
en fonction de la concentration du dopant et dépend du niveau de Fermi. L, joue donc un
role primordial pour la détermination précise des profils de concentration. En ce qui

concerne la ségrégation du dopant, elle est exprimée par [110, 127] :
Cig
Keeg = 2k — (I11.36)
Lg

kg0 est le coefficient de ségrégation a 1’équilibre thermique, et ej, est I’épaisseur moyenne

des joints de grains.

II1.3.2. Effet du piégeage aux joints de grains

Le mode¢le de barriére de potentiel aux joints de grains [107, 110, 124, 129] repose
sur le fait que le désordre dans les régions entre grains induit un nombre important de
défauts de liaisons. Les joints de grains deviennent ainsi €lectriquement actifs, et créent

une barrie¢re de potentiel (voir figure I11.8).
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Grain 1 ! Grain 2
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Joints de grains Cig | ST e
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Figure I11.8. Barri¢re de potentiel aux joints de grains du polysilicium [129].

Pour un film de silicium polycristallin dopé P avec une concentration d’impuretés C
partiellement ionisées, ou aC est la fraction d’impuretés ionisées, une concentration

. r . . * A , . r
d’impuretés critique C peut étre définie. Deux cas peuvent alors se présenter :

e si aC < C, les grains sont complétement désertés et les piéges totalement ou
partiellement occupés, la barriere d’énergie E, aux joints de grains a pour

expression [107] :

E, =q2L3 % (111.37)

e siaC > C, les grains sont partiellement désertés et les piéges aux joints de grains

complétement remplis. E,, est de la forme suivante :

q* N?
8eal

E .
Ey=—£—E + len(qE—‘ /ﬁ—%} si E;—E, —E, (kT (I11.39)
C b

Le film polycristallin est considéré comme étant formé de grains de tailles identiques

E, si Ex—E,—E, )kT (I11.38)

IR

.. . , . e .y -2 s 7
L, (cm), de joints de grains d’épaisseur ej, avec une densité de pieges N; (cm™) localisées

au niveau E; dans la bande interdite.

La variation de la hauteur de la barriere de potentiel E;, avec la concentration de bore

actif (aC) pour différentes valeurs de la taille des grains L, est indiquée sur la figure IIL.9.
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L’influence de 1’augmentation de la barriere de potentiel aux joints de grains sur la
redistribution du dopant est exprimée par le terme (1 — exp(-Ew/kT)). Sa variation en

fonction de la concentration du dopant est représentée sur la figure I11.10.

06} —&— 500 nm | |
—&— 200 nm

50 nm
—%— 30 nm
—e— 20 nm
—k—10 nm B

Hauteur de la barriere de potentiel E_(eV)

10  10® 10" 10® 10® 10® 10”

Concentration du bore active (cm”)

Figure II1.9. Variation de E, en fonction de la concentration active du bore pour

différentes tailles de grains.

—&— 500 nm
—&— 200 nm
50 nm
—%— 30 nm
—0— 20 nm
—%—10 nm

N,=5x10" cm™

1-exp(-E,/KT)

10®  10® 10" 10® 10" 10® 10”

Concentration du bore active (cm”)

Figure I11.10. Variations du terme (1 — exp(—Ew/kT)) en fonction de la concentration

active du bore pour différentes tailles de grains.
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II1.3.3. Effet de la recristallisation des films au cours du recuit

Durant le recuit thermique post-implantation, le changement de la structure des films
de silicium déposés par LPCVD par le processus de cristallisation va influer sur la
redistribution des atomes dopants. La cristallisation des films non dopés est différente de
celle des films dopés et fortement dopés. Elle est fortement accélérée par les treés forts

dopages.

Le phénomeéne de cristallisation se décompose de fagcon schématique en deux étapes :
la formation de germes stables ou cristallisation primaire, puis la croissance de cristallites a
partir des germes ou cristallisation secondaire. Dans la phase de cristallisation primaire, les
micro-cristallites formées (groupements d’atomes de quelques dizaines d’A) sont
quasiment identiques avec une densité €élevée. Par contre, dans la phase de cristallisation
secondaire, certains grains grossissent au détriment des autres et donc les grains deviennent
non uniformes avec une densité moins ¢levée. En conséquence, la cristallisation d’un film
de silicium amorphe se caractérise par deux parametres : la vitesse de nucléation relative
aux germes (cm™.s™) et la vitesse de croissance des cristallites (A/s). La taille finale des

grains est évidemment liée a ces deux parameétres.

En utilisant la relation I11.35 précédente, nous pouvons déduire la variation de la
taille moyenne des grains au cours du temps de recuit. La figure III.11 montre la variation
de L, en fonction de la durée du traitement thermique pour une concentration du dopant de
2x10% atomes/cm’, et la figure II1.12 indique la variation de L, en fonction de la

concentration du dopant pour 1 minute de recuit.

80 T T T T T T T T T T

taille initiale Lg0 = 10 nm ——700°C

~
o

]
o

)]
o

w
o

Taille moyenne des grains Lg (nm)
N B
o o

-
o

Temps de recuit (min)

Figure IIL.11. Croissance de la taille moyenne des grains & Cg =2 x 10*° cm™.
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30 T T T T T T
taille initiale des grains ——700°C
Lg0 =10 nm. - - - 750°C
5L 800°C | |

Taille moyenne des grains (nm)

“1020 . . ....1021

10" ‘1019

Concentration du bore (cm”)

Figure I11.12. Variation de la taille moyenne des grains en fonction de la concentration du

dopant pour différentes températures de recuit.

II1.3.4. Résolution numérique du modéle

Le systéme d’équations unidimensionnelles II1.30 et II1.31 de ce troisiéme modele,
est représent¢ par des ¢€quations différentielles a dérivées partielles. La résolution
numérique de ce systtme a été réalisée de la méme maniére qu’auparavant par la
discrétisation du domaine de résolution et 1’utilisation des conditions initiales et des

conditions aux limites.

En utilisant la méthode des différences finies, nous obtenons le systéme issu des deux

équations précédentes (I11.30 et [11.31) :

Ceh—Ceny _py,, (Cei’ ~2Cgh +Cgi!) | (Dgi’ ~Dgih) (Cei’ ~Ceh) o (o - T
At ! Ax? Ax Ax ' " K
Cih—Ciy _ Dji (Cir' —2Cjh +Cji) | (Dji’ ~Djn) (Cji" ~=Cja) ke (Cgl — Cjin) N
At ! Ax? Ax Ax ' " g
Dji' — Djn Lgi' — Lgy Ci' | Dih Len — Lei' Cih - Gii'
Ax Ax Lgi!  Lgi Ax Ax
Djh ., Lei' - 2Lgi' + Lei'  Djh (Lgh — Lgi')?
Lgi " Ax? (Lgh)? Jn Ax?
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Apres réorganisation des termes, le systeéme précédent aura la forme approchée suivante :

Atl

(—Agh)Cghi! + (1 + Ath+ Agh'! + Agh)Cgl — (Agi!)Cgit = Cgi | + Cji

seg

(—ARTI) G + (1 +ﬁ +AjE + AJLT2L) G — (AJFIT3E) Gt = Cji , + At Cgl

seg

Avec :
. . . . . ; . Lgi — Lgi-!
A}] — At D}] , Ai;rl — At D}]+l , Ath — At.(kteff )n , Tlln =1 - u
Ax? Ax? Lk
il i i+l i T ai )2 il T i
T2l =1 - Lgk; 2Lg‘n + Lgh N Lgi Lgn et T30 = 1 + Lgi ALgn
Lgh Lgn Lgx

Les profils de concentration du dopant dans les grains (Cg) et dans les joints de
grains (Cj) représentés par k points (subdivision en k tranches de Ax), apres une durée de

recuit n.At, sont définis par la résolution simultanée des matrices données par :

n

Cg! Cgl, + (Ath/keg).Cih

Agx ng = | Cgi | + (Ath/ks).Cjh | avec: Ag:une matrice tri-diagonale de

kxk éléments pour les grains.

Ce Cgk | + (Atk/K o ).Cjk
Cih Cip + (Ath /K ).Cih

Ajx CjL = | Cji | + (Ath /Ky ).Cih avec : Aj : une matrice tri-diagonale de

kxk éléments pour les joints.

Cix Cjk, + (At /Ky ).Cjk

III.3.5. Organigramme simplifié du programme de calcul numérique

Le schéma de la figure III.13 représente 1’organigramme simplifié de notre
programme de calcul permettant I’estimation instantanée de I’évolution unidimensionnelle

des profils de diffusion Cg et Cj pour des conditions déterminées de recuit thermique.
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profils initiaux : Cg ,.; et Cj ng

A

w
fr
calculer Ly n, Keeg n €t k'

Yy

former les systémes :
AgxCg,=Cg, et AjXCj,=Cj

y C] nl € C] n

résoudre numériquement les systémes yy yy
v
< tester les résultats
v
< tester le temps de traitement

Yy

tracer le résultat

Figure III. 13. Schéma simplifi¢ du programme de résolution numérique.

CONCLUSION

Au cours de ce troisieme chapitre, nous avons expos¢ ’ensemble des équations
constituant les trois modeles développés pour 1’étude de la diffusion du bore dans les films
Si-LPCVD fortement dopés. Le premier modele tient compte du mécanisme lacunaire de
diffusion en lui associant des paramétres correctifs liés aux effets des fortes concentrations
tels que la formation des clusters par le piégeage et la ségrégation du dopant et le
dépassement de la solubilit¢ solide limite. Ce modéle, constitué d’une seule équation
différentielle, permet de bien simuler le rehaussement transitoire et I’épaulement des
profils de diffusion aux trés fortes concentrations. Cependant, cette équation bien adaptée
aux tres forts dopages ne tient pas compte de I’influence de la diffusion des atomes de
silicium, ni des changements structurales des films, sur la diffusion accélérée et transitoire
du dopant. Le deuxiéme modele, constitué de quatre équations différentielles couplées,
tient compte des trois mécanismes possibles de redistribution (lacunaire, interstitiel,
substitutinnel) et de quelques parameétres adaptatifs liés aux effets des fortes concentrations

et des changements survenus dans les défauts complexes de la structure durant le recuit
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thermique. Ce modele permet de bien reproduire les profils expérimentaux de diffusion
mais il ne tient pas compte de I’influence de la recristallisation des films Si-LPCVD durant
le recuit thermique sur la cinétique de diffusion. Le troisiéme modele, constitué
uniquement de deux équations différentielles, tient compte du changement de la
morphologie structurale des films Si-LPCVD par la croissance des grains durant le
traitement thermique. Il combine I’effet du piégeage aux joints de grains et celui de la
recristallisation des films avec les différents phénomeénes complexes liés aux trés fortes

concentrations.

Ainsi, nous avons présenté la résolution numérique unidimensionnelle des trois
modeles par la méthode des différences finies. Chaque modele a été remplacé par sa forme
analytique approchée conduisant a une résolution simultanée de systémes d’équations

linéaires, rétablis sous forme de matrices tridiagonales, par la méthode choisie de Gauss.
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Chapitre IV. Simulation, résultats et discussions

INTRODUCTION

Au cours de ce chapitre, nous allons nous intéresser aux résultats de ’application des
trois modeles présentés dans le chapitre III précédent, afin d’étudier la diffusivité du bore
dans les films Si-LPCVD. Ceci a été réalisé en utilisant plusieurs types de profils SIMS
expérimentaux obtenus a différentes conditions d’implantation et de traitement thermique
post-implantation (voir chapitre I, paragraphe 1.9). Nous présentons ainsi la discussion et

I’évaluation des résultats de chaque modéle indépendamment.

Dans un premier temps, nous allons rappeler la méthode utilisée pour approximer
analytiquement les distributions non symétriques des profils initiaux de dopage juste apres
implantation ionique, a savoir les profils avant recuit thermique. Par la suite, nous
présentons les résultats obtenus a travers [’utilisation de chacun des trois modé¢les
présentés, au moyen de 1’ajustement des profils simulés et des profils SIMS. En effet,
I’ajustement des profils calculés et SIMS est réalisé en faisant agir les parameétres correctifs
dans chaque modéle. Ceci nous a amené a extraire plusieurs paramétres porteurs
d’informations sur les phénomenes influant la cinétique de diffusion et 1’activation du

dopant au cours des recuits thermiques.

IV.1. MODELE CLASSIQUE ADAPTE AUX TRES FORTS DOPAGES

Comme nous I’avons déja présenté dans le chapitre précédent, le premier modele
présenté tient compte du mécanisme lacunaire en lui associant des parameétres liés aux
effets des forts niveaux de dopage tels que la formation des clusters et le dépassement de la
solubilité solide limite. L’équation aux dérivées partielles de ce modéle a des solutions
analytiques C(x,t) seulement par la connaissance d’une condition initiale de départ (profil
initial) et de deux conditions aux limites traduisant la réalité¢ expérimentale de I’échantillon
(voir paragraphe III.1.2). Il est donc nécessaire de définir les profils initiaux de départ avec
une bonne précision afin d’assurer, aprés simulation, une interprétation correcte des

résultats.

La résolution numérique de ce modele nous permettra donc de calculer 1’évolution
instantanée des profils de dopage pour chaque condition de recuit donnée. Le schéma
simplifié¢ de la figure IV.1 montre les étapes de la procédure de simulation. Les parameétres

d’entrée sont : (i) les paramétres liés a I’implantation ionique permettant la reconstitution
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du profil SIMS initial non recuit comme la dose et le parcours projeté, (ii) les paramétres de
recuit comme la température et la durée, et (iii) les parameétres physiques ajustables tels que
le taux d’activation et la taille moyenne des clusters. Les paramétres de sortie sont : le
profil de diffusion aprés recuit et les valeurs des paramétres ajustables permettant la

superposition du profil simulé et d’un profil SIMS.

__________________________________________

profil SIMS expérimental :; tracé de ce profil SIMS : modeéle de simulation profil théorique calculé
non recuit (NR) P "équation de diffusion” :'> apres recuit (R)
[ 4 (programme de calcul) U

A A

parametres d’implantation ajustement avec SIMS

parameétres de recuit U

parameétres physiques

paramétres ajustables

Figure IV.1. Schéma simplifi¢ des étapes nécessaires pour la simulation.

IV.1.1. Profils théoriques initiaux

Les profils SIMS expérimentaux avant recuit thermique, présentés dans le chapitre II,
sont des gaussiennes légerement asymétriques a cause des fortes doses d’implantation, de
la morphologie structurale des films Si-LPCVD et de la petite taille de I’ion dopant (bore).
La reconstitution et l’approximation de ces profils expérimentaux par 1’expression
analytique simple de Gauss (donnée par la relation ci-dessous) définie uniquement par les
trois moments : la dose d’implantation ionique Qq, le parcours projeté R, et I’écart type

AR, devient donc impossible dans ces conditions.

2
C(x) = L exp _l{ﬂJ
V21 AR, 2| AR,

Afin de surmonter ce probléme, 1’estimation de ces profils a été faite avec deux
moitiés de gaussiennes se rejoignant en un point Ry, défini comme étant le parcours
projeté. Pour des distances projetées x, < Ry, la courbe posséde un écart-type ARy, et pour
Xp > Ry, un second écart-type AR, est utilisé. Nous faisons donc le prolongement d’une
demi-courbe gaussienne par une autre demi-courbe gaussienne. En choisissant les bons
parametres Ry, ARy et ARy, selon I’énergie et la dose d’implantation, les profils SIMS

peuvent ajustés de facon correcte.
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Figure IV.2. Superposition des profils simulés et SIMS expérimentaux avant recuit

thermique.
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Les figures IV.2a, IV.2b et IV.2c montrent I’ajustement trés satisfaisant obtenu par
cette méthode entre les profils théoriques simulés et expérimentaux SIMS avant recuit
(NR), pour les doses d’implantation de 1x10" at./cm?, 4x10"° at./em?, 5x10" at./cm?,

respectivement

IV.1.2. Effet des fortes concentrations sur la diffusivité et 1’activation

du bore durant le recuit a faible budget thermique (700°C)

Les valeurs du coefficient de diffusion, du degré d’activation du dopant et de la taille
moyenne des clusters ont été calculées au moyen de I’ajustement des profils calculés avec
les profils SIMS. Cet ajustement est réalis¢ en faisant agir quatre paramétres physiques

correctifs : a, B, Dy et le nombre moyen d’atomes par cluster m (voir €q. II1.8).

Les figures 1V.3a, IV.3b, IV.3¢c et IV.3d montrent le tracé des courbes théoriques
simulées via ce modéle et leur ajustement avec les profils SIMS expérimentaux apres
recuit (R) pour différentes durées de recuit de 1, 5, 15 et 30 minutes, a faible température
(700°C). On obtient des superpositions satisfaisantes pour tous les profils simulés et
expérimentaux. En particulier, chaque profil simulé suit bien 1’épaulement qui apparait sur

le profil SIMS, pour des profondeurs comprises entre 0,1 et 0,15 pm environ.

Le premier paramétre issu de cet ajustement, le coefficient de diffusion D, nous a
amené a étudier I'influence des fortes concentrations sur la diffusivité du bore durant le
traitement thermique post-implantation. Les valeurs moyennes effectives de ce coefficient
ont été calculées pour chaque durée de recuit. Ses variations en fonction du temps sont
indiquées sur la figure IV.4, ou I’on remarque une diminution rapide dans les premicres
durées de recuit, puis D reste quasiment stable a partir de 15 minutes de recuit. Ceci peut
indiquer que le dopant diffuse de fagon accélérée ou rapide dans les premiers instants de
recuit, puis, petit a petit, sa diffusivité tend a prendre une valeur constante aprés une
certaine durée. Par rapport au coefficient de diffusion intrinséque D;, il y a un phénoméne
de diffusion accélérée 1i¢ aux fortes concentrations en dopant, qui conduit a I’augmentation
transitoire de ce coefficient. Comme nous 1’avons mentionné au chapitre II, § 1I.1.1 (figure
I1.2) ce phénomene explique I’épaulement des profils de diffusion et I’'importante influence

de la concentration en dopant sur 1’allure des profils de dopage aprés recuit thermique.
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En général, nous constatons que les valeurs obtenues des coefficients de diffusion
sont relativement faibles par rapport a celles issues de conditions similaires de recuit
(durée et température) mais avec des concentrations moins élevées [130, 131]. La
diminution du coefficient de diffusion effectif aux plus fortes concentrations de dopant
(C>Cso1) est associée a I’existence d’une fraction non négligeable d’atomes électriquement

inactifs et immobiles due au dépassement de la solubilité solide limite Csy.

Le deuxiéme paramétre physique déduit de cet ajustement est le degré d’activation
¢lectrique du bore a correspondant a ces différentes conditions de recuit. Il est de 1’ordre
de 53 a 65%, ce qui indique que le traitement thermique permet d’activer le dopant. En
réalité, a est un parametre d’accélération de la diffusivité 1i¢ au champ électrique induit par
le gradient de concentration des atomes ionisés. L’influence de ce parameétre correctif sur
le coefficient de diffusion, et donc sur la forme des profils de dopage, n’est remarquable
qu’au voisinage de n;, aux environs de 2x10'® cm™ a 700°C, comme montré sur la figure
IV.5a ci-dessous. En ce qui concerne la région des plus fortes concentrations, ou il y a
dépassement de la solubilité solide limite Cy, (au dela de 4x10" cm™ a 700°C), I’effet du
parametre a est limité par I’influence du facteur correctif S mettant en évidence I’influence

du dépassement de Cs,; sur la diffusivité et I’activation du dopant [111] (voir § II1.1.1).

Concernant le paramétre correctif 3, porteur d’informations sur la contribution des
différents ¢tats de charge des lacunes sur I’accélération de la diffusivité du bore, la valeur
obtenue est de 1’ordre 0,13; ce qui indique que la diffusion du bore dans ce cas dépend
faiblement de ce paramétre. Ce résultat affirme que le processus complexe de la diffusion
transitoire dans ce type de films Si-LPCVD fortement dopés ne dépend pas seulement de la
contribution des lacunes. Par conséquent, il est en bon accord avec les résultats de Giroult
et al. [130]. L’influence de ce parametre, B, sur le coefficient de diffusion et donc sur la
forme des profils de dopage est remarquable dans la région des concentrations supérieures
a n;, comme montré sur figure [V.5b. Comme mentionné auparavant, dans la région ou il y
a dépassement de C,,, le facteur correctif S joue un réle primordial pour contrdler la
diminution du coefficient de diffusion effectif aux plus fortes concentrations en dopant
(voir figure IV.5¢). En effet, le facteur S est lié au taux de cluster m et a la solubilité limite

Csol (relation II1.5).
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En ce qu concerne le paramétre ajustable m, qui représente le nombre maximal de
sites occupés par cluster, et afin d’avoir une idée sur taille maximale des clusters, on
constate que la valeur m = 4 permet d’avoir les meilleurs ajustements. Cette valeur est
supérieure a celle utilisée par Uematsu pour le silicium monocristallin fortement dopé [85,
100]. Ceci est justifié par la forte ségrégation et le piégeage important du dopant dans les
défauts structuraux des grains et des joints de grains [86, 103]. La figure IV.5¢ montre la
superposition de quelques profils théoriques obtenus en utilisant différentes valeurs de m
avec le profil SIMS, pour un recuit de 15 minutes a 700°C, a titre d’exemple. Cette figure
illustre I’influence de la taille des clusters sur la diffusivité effective du dopant aux plus
fortes concentrations et donc sur I’épaulement des profils de dopage. Elle met en évidence

la valeur optimale m = 4.

Enfin, pour terminer I’ajustement des profils théoriques avec les profils SIMS, nous
avons de plus modifi¢ encore le facteur pré-exponentiel Dy en le multipliant par le terme
F.=Dpoly/Dmono= €xp(AEa/kT), appelé facteur d’accélération de la diffusion dans les films
de polysilicium. AEa (en eV) représente la réduction de la barriére de potentiel appelée
énergie d’activation de la diffusion (c’est la différence entre les énergies d’activation
Eameno=3,46 eV [92] et Eayoly). Cette réduction est due a la sursaturation en atomes libres et
a la formation des petits clusters durant la recristallisation pendant le recuit post-
implantation. La valeur maximale de ce facteur d’accélération dépend essentiellement des
conditions de dépot des films (structure initiale des films), des conditions d’implantation,
et des conditions de recuit. Ceci nous permettra de tenir compte de I’influence non
négligeable de la structure initiale des films Si-LPCVD et du changement de cette structure
au cours du recuit thermique, sur 1’accélération de la diffusion du dopant (voir § 1.5.2,
concernant I’influence de 1’évolution des défauts). Pour les recuits de 1 a 30 min, a la
température de 700°C, la reconstitution des profils SIMS expérimentaux nous a conduit a
utiliser des valeurs de F, décroissantes (de 1200 a 160) avec la durée de recuit (voir la
figure I'V.6 suivante). Ces valeurs indiquent que I’accélération de la diffusion du bore dans
ces films fortement dopés est trés importante dans les premiers instants de recuit. Par
conséquent, le changement de F, durant ces recuits thermiques confirme que cette
accélération est un phénomene transitoire. La durée de ce régime transitoire dépend
sirement de la sursaturation en atomes libres de silicium et de bore, de la cinétique de

recristallisation ou de 1’évolution de la structure des films Si-LPCVD et de 1’évolution des
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clusters. La figure IV.6 montre la variation du facteur d’accélération F;=Dpoly/Dmono €n
fonction de la durée du recuit thermique a T=700°C, a partir d’une valeur maximale proche
de 1200. Cette variation a été estimée afin d’évaluer la variation de 1’énergie d’activation
de la diffusion Ea (diminution de la barriere de potentiel) qui entraine 1’accélération
transitoire durant les recuits. Nous avons obtenu les valeurs suivantes, en utilisant

Eamono=3,46 eV.

Traitement thermique 1 min, 700°C | 5 min, 700°C | 15 min, 700°C | 30 min, 700°C
Eapy (eV) 2,866 2,900 2,997 3,035
AEa= Eapeo — Eapoy (€V) 0,594 0,560 0,463 0,425

D’apres le tableau ci-dessus, et en comparant les valeurs calculées de Ea,oy avec les
résultats de Lenosky et al [88], nous constatons que la diminution de la barriere de
potentiel (appelée ¢énergie de migration) de la valeur 3,46 eV pour le silicium
monocristallin jusqu’a 2,866 eV (recuit 1 min) et 3,035 eV (recuit 30 min), révele la
formation de petits clusters de taille m = 4 de type Bzl, et Bsl (B,Si; et B3Si) de différents
états de charges (voir § I1.3.2, tableau II.1, p. 57). D’aprés ces valeurs d’énergie, nous
déduisons que la configuration des clusters formés Bl et B3I est instable durant les recuits
inférieurs a 15 minutes. Au dela de cette durée, la configuration des clusters commence a
étre stable car la formation des clusters Bl au dépend des clusters B;I, est favorisée : c’est
le début du processus dit "d’Ostwald ripening" (voir § 1.5.2.3). Ce résultat confirme ce qui
a été trouveé précédemment concernant la taille des clusters m = 4 pour les recuits de 1 a 30

min a 700°C.

De plus, I’ajustement du parameétre F, permettra de simuler 1’apparition des plateaux
aux plus fortes concentrations de dopant et aux températures plus élevées (850°C),

correspondant aux accélérations trés importantes de la diffusion.

Dans notre modélisation, la valeur de F, est modulée par le facteur S, afin de tenir
compte de I’effet du dépassement de C et donc de I’immobilité des atomes aux trés fortes
concentrations (qui se traduit par une réduction du coefficient D aux plus fortes

concentrations).
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IV.1.3. Effet des fortes concentrations sur la diffusivité et ’activation

du bore pour les recuits thermiques a 750, 800 et 850°C

Les figures IV.7a et IV.7b ci-dessous montrent I’ajustement des profils simulés et

expérimentaux pour deux autres conditions de recuit, de courte durée (1 minute) a 750 et

800°C. Nous constatons que ce modele meéne a une bonne reconstitution des profils SIMS.
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La figure IV.8 indique la variation du coefficient de diffusion effectif en fonction de
la température de recuit. Nous remarquons sur cette figure une légeére augmentation du
coefficient de diffusion de 1,14x107"° cm?/s pour 700°C a 3,62x107"° cm?/s pour 800°C, ce
qui confirme bien que la diffusivité du dopant est activée thermiquement. Le degré
d’activation électrique a est de I’ordre de 65% et le facteur B est de 1’ordre de 0,13. Le
nombre maximal d’atomes par cluster m qui permet 1’ajustement de 1’épaulement des
profils pour ces deux conditions de recuit prend la valeur m = 4. Signalons que le nombre
d’atomes par clusters est toujours égal a quatre, ce qui n’empéche pas que le type d’atomes
soit différent et que la cinétique qui engendre ces clusters soit également différente pour

chaque processus.
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Figure IV.8. Variation du coefficient de diffusion en fonction de la température de recuit

post-implantation pour la durée de 1 minute.

En ce qui concerne les valeurs maximales du facteur d’accélération F,, et pour
réaliser un bon ajustement, nous avons pris 280 pour 750°C et 70 pour 800°C (voir figure
IV.9). Cette diminution importante de F,=Dyoiy/Dmono avec 1’augmentation de la
température de recuit est due a I’augmentation de la valeur de D; aux températures élevées
et pourrait signifier un réarrangement rapide de la structure cristalline des films durant ces
recuits. Par rapport a Eanon.=3,46 eV, pour le silicium monocristallin, la réduction de

I’énergie d’activation conduisant a ces valeurs de F, est indiquée dans le tableau suivant :
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Traitement thermique 750°C, 1 min 800°C, 1 min
Eapoy  (eV) 2,964 3,062
AEa= Eamoo— Eapory (€V) 0,496 0,392

Les valeurs mentionnées dans le tableau ci-dessus montrent que pour le recuit réalisé

a 750°C, 1 min, Ea,qy est de 2,964 eV. Cette valeur conduit a la formation de petits

clusters B3l (B3Si) stables, comme indiqué sur le tableau I1.1, page 53 [88]. Signalons que

la formation de ce type de clusters a nécessité un recuit de 15 min a 700°C (voir tableau p.

112 du paragraphe précédent). Toujours dans le tableau ci-dessus, nous constatons que la

valeur de Ea,ly =3,062 eV, qui conduit a la formation des clusters Bsl, a 800°C, 1 min, est

proche de celle obtenue pour le recuit de 700°C, 30 min (tableau du paragraphe précédent).

Ces constatations nous laissent supposer que les traitements thermiques, correspondant a

des énergies d’activation assez proches, ont des effets similaires sur 1’état de la structure

cristalline des films. C’est-a-dire que 1’effet du recuit (750°C, 1 min) est quasi-identique a

celui du recuit (700°C, 15 min). De méme pour le recuit (800°C, 1 min) dont I’effet serait

le méme que celui du recuit (700°C, 30 min).
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Les figures IV.10a et IV.10b montrent aussi la bonne superposition des profils
simulés et SIMS pour d’autres conditions d’implantation et de recuit (1x10" et 5x10"

at./em?, 15 minutes a 850°C).
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Figure IV.10. Superposition des profils simulés et SIMS expérimentaux apres recuits
thermiques de 15 minute a 850°C, avec des doses d’implantation de

1x10" at./em? (fig. a) et 5x10" at./cm? (fig. b).

Pour les films Si-LPCVD implantés a la dose de 1x10" at./cm?, la valeur moyenne
du coefficient de diffusion aprés recuit est de 'ordre de 2,19x107"* cm?s et le degré
d’activation est de 77%. Par conséquent, pour le méme type de films implantés a la dose de
5x10" at./cmz, la valeur moyenne du coefficient de diffusion est de 9,84><10'15 cm?/s et le
degré d’activation est de 71% pour les mémes conditions de recuit. Les valeurs des
facteurs B et m ne changent pas (B = 0,13 et m = 4). Pour le facteur d’accélération F,, les
valeurs considérées pour la simulation sont: 32 pour les films implantés avec 1x10"
at./em® et 28 pour les films implantés avec 5x10" at/ecm®. Les énergies d’activation

correspondant a ces valeurs sont :

Traitement thermique 850°C, 1x10" at./cm® 850°C, 5x10" at./cm®
Eapoy  (eV) 3,125 3,138
AEa= Eamono— Eapoly (V) 0,335 0,322

Ces valeurs de barriére de potentiel autorisent la formation des petits clusters de type
Bul; (B2Siy), dont la configuration est stable (voir tableau II.1, p. 57), ce qui indique que la

croissance transitoire de la taille des clusters est rapidement figée, ou immobilisée, aux
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températures élevées (750°C), contrairement a ce que nous avions constaté pour T=700°C

ou la formation de clusters instables était favorisée.

IV.1.4. Evaluation des résultats du modéle

L’ajustement des profils SIMS expérimentaux et théoriques a I’aide de ce premier
modele a permis la déduction des coefficients de diffusion, du degré d’activation électrique
et du nombre maximal de sites occupés par cluster pour différentes conditions de recuit
post-implantation. Ce mod¢le tient compte du mécanisme lacunaire en lui associant des
phénomenes liés aux effets des plus fortes concentrations en dopant tels que la formation
de clusters de différentes tailles pour cause de piégeage, ségrégation et dépassement de la
solubilité¢ solide limite. Dans ce cas, la diffusivité et l’activation électrique seront
dépendants de la concentration du dopant, de la taille des clusters et de la solubilité solide
limite. Ce mod¢le a permis de bien reproduire les profils SIMS expérimentaux, plus
particuliérement, le rehaussement et 1’épaulement transitoire des profils qui apparait au
voisinage de la solubilit¢ solide limite Cs,. Notons que ce modele reste également

applicable dans le cas des faibles et moyennes concentrations.

Au cours de cette premicre partie de modélisation, nous avons pu introduire quatre
paramétres correctifs liés aux effets des plus fortes concentrations en dopant : (1) effet du
champ ¢lectrique induit, (2) effet de la contribution des différents états de charges
lacunaires, (3) effet de la formation des clusters et du dépassement de Cs,, et enfin, (4)
I’effet du changement de la morphologie structurale des films Si-LPCVD par le processus
de recristallisation. Les résultats et les informations obtenus par ce modele sont
acceptables. Cependant, la compréhension et la définition précise des contributions des
cinétiques de tous ces phénomenes complexes durant le processus de redistribution du
dopant nécessitent d’autres méthodes et approches de modélisation. D’ailleurs, beaucoup
d’autres questions peuvent &tres posées a présent : Comment évolue la taille des clusters
(défauts) au cours du recuit ? Comment influe la cinétique de recristallisation et I’auto-
diffusion (mouvement des atomes de Si) sur la redistribution du dopant ? Quelle est la
limite d’accélération du dopant pour chaque condition de recuit ? Quelle est la durée de la
phase transitoire ? etc... Afin de répondre a ces questions, nous allons aborder dans le
paragraphe IV.2 I’application de la deuxiéme approche de modé¢lisation, dans le but de

compléter et préciser le premier modele.
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IV.2. MODELE DE DIFFUSION ASSISTEE PAR LES INTERSTITIELS

Comme nous 1’avons déja exposé dans le chapitre III précédent, ce deuxieme modéle
consiste en une version développée du modele utilisé¢ précédemment, ou la redistribution a
¢été considérée seulement par le mécanisme lacunaire et la diffusion a été décrite par une
seule ¢équation différentielle. Plusieurs parametres porteurs d’informations sur les
phénomeénes complexes qui influent sur la diffusivité du dopant, tels que la croissance et la
dissolution des clusters, ont ét¢ ajoutés. Ce modele plus détaillé est formé d’un systéme de
quatre équations différentielles aux dérivés partielles couplées. Il tient compte des trois
mécanismes possibles de redistribution : lacunaire, substitutionnel et interstitiel, en
ajoutant plusieurs termes correctifs liés aux effets des fortes concentrations et au
changement de ces effets au cours du recuit. Le schéma simplifi¢ de la figure IV.11 montre
les étapes successives de la simulation a I’aide de ce modele. Les symboles des différentes

concentrations Cs, Cypi, Cei+i sont explicités dans le chapitre 111, § 111.2.1.
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profil SIMS expérimental tracé de 3 profils théoriques :; modeéle de simulation :; 3 profils théoriques
non recuit (NR) (Cs + Cppt + Ccl+i = Ctot) "4 équations couplées” calculés (Cs, Cppt, Ccl+i)

(1) M TT (2) ] } (programme de calcul) U

F Y A
. ) ajustement de
tracé de ce profil SIMS (Ctot) parameétres théoriques Ctot avec SIMS

A A

parameétres de recuit
parameétres d’implantation paramétres physiques

parameétres ajustables

Figure IV.11. Schéma simplifi¢ des étapes nécessaires pour la simulation.

IV.2.1. Calcul des profils initiaux de bore

Puisque nous considérons le cas des plus fortes concentrations de bore, les atomes de
ce dernier peuvent alors précipiter. Donc, pour calculer les profils de dopage initiaux
(avant recuit) il est indispensable de considérer la fraction d’atomes de bore précipités ou

immobiles et la fraction d’atomes non précipités ou de bore capable de diffuser, notée Ce..

Afin de pouvoir appliquer le modele de diffusion assistée par les auto-interstitiels,

présenté précédemment dans le § II1.2, il est nécessaire de déterminer trois profils initiaux
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des especes de bore (B) : Cgppi, Caer+si €t Cas. Ces trois profils ont été calculés a partir du
profil initial de la concentration totale du bore Cgi (€tape (1) de I’organigramme de la
figure IV.11), déterminé lui méme par ajustement avec le profil SIMS expérimental (voir
paragraphe 1V.1.1). En conséquence, le profil Cg:pi est le résultat de la concentration de
deux especes de dopant Cp+Cgi, ou Cgi=ACps (Ag est une constante). Les calculs ont été
basés sur les expressions ci-dessous, données dans la littérature [79, 85, 100], ce qui

conduit a I’étape (2) de notre organigramme :

CBppt = CBtot - C. (IVI)
Chapi = AQq Chg, ni = ((AOCBtot +1) = J4A,Cpy + 1)/2A0 (Iv.2)
Chs = Chiot = Chereni — CBppt (IV.3)

avec: C. =25xC,, pour: Cg, =C

Ce = CBtot pour: CBtot < Csol

Chgtiot : 1a concentration totale du bore dans le film étudié.

Cappt : la concentration du bore sous forme de précipités.

Cgs : la concentration du bore en sites substitutionnels.

Cg; : la concentration du bore en sites interstitiels.

Cge : la concentration du bore sous forme de clusters.

Csol : 1a concentration de la solubilité solide limite.

Qq : la dose d’implantation ionique.

A : une constante qui dépend seulement de la température (A =1,29x10"" exp(~0,774/KT) [100]).
Ay : une constante (Ay = AQg/n;).

En réalité, lorsque la concentration du dopant est supérieure a Cs,, le dopant en exces
(en surplus) forme des précipités, Cgppy, inactifs et immobiles (amas formés d’un grand
nombre d’atomes). Si la concentration du dopant est inférieure a Cgo, le dopant en
diffusion peut aussi former des petits clusters Cgq (petits amas formés de quelques
atomes). Nous pouvons donc avoir quatre espéces de dopant : Cgppi, Cgi, Cis, Cpel, comme

le montre la figure IV.12.
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Figure IV.12. Schéma de principe représentant les différentes especes de dopant,

apparaissant en profondeur de 1’échantillon, le long du profil SIMS.

Les figures 1V.13a, IV.13b et IV.13c montrent les tracés des différents profils
théoriques calculés a partir des expressions (IV.1), (IV.2) et (IV.3) précédentes. Ces profils
servent de conditions initiales pour la simulation numérique, comme indiqué sur

I’organigramme précédent.
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Figure IV.13. Tracés des profils initiaux calculés (avant recuit), Cpior, Cpppts Chertsi €t Cps, pour

différentes doses d’implantation : 1x10" cm™ (fig. a), 4x10"° cm™ (fig. b) et 5x10"° cm™ (fig. c).
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IV.2.2. Effet de la formation des clusters sur la cinétique de diffusion

du bore durant le recuit a faible budget thermique (700°C)

Sur les figures IV.14a, IV.14b, IV.14c et IV.14d sont indiquées les variations des

concentrations de bore (implanté a la dose de 4x10"> cm™) en fonction de la profondeur

des échantillons pour différentes durées de recuitde 1, 5, 15 et 30 minutes a faible

température (700°C). Pour chacune des durées de recuit, la somme des trois profils

calculés par ce deuxiéme modeéle (Cpiot = Cpppt + Caeirsi T Cgs) a €té ajustée avec le profil

SIMS expérimental.
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Figure IV.14. Superposition des profils simulés et SIMS apres recuits thermiques de 1, 5,

15 et 30 min a 700°C, échantillons implantés 4 la dose de 4x10"° cm™.

L’ajustement des profils calculés, Cgi, avec les profils SIMS a été obtenu en

agissant sur sept parametres : kp, ka, kg, kqg, kppt (constantes représentant les effets de
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transfert entre les especes du dopant), Dy et  (voir § II1.2). Ils peuvent étre classés en trois
groupes : (a) paramétres de croissance et de dissolution des clusters k, et kq; (b) paramétres
d’échanges entre les especes de dopant kg, kag €t kppi; (c) parametres liés a I’influence du
changement de la morphologie structurale et des différents états de charges lacunaires Dy
et B. Ces paramétres d’ajustement permettent donc d’obtenir des informations plus précises
sur les cinétiques complexes de transfert du bore dans les films de silicium implantés a
forte dose. Le meilleur ajustement a été obtenu avec les parametres regroupés dans le

tableau suivant :

Coefficients de diffusion D; et Dy Unité
D; = Dy exp(— 3,46/KT) em’s’!
D; = 9,14x10% exp( — 4,84/KT) em’s”!

Films implantés avec Qq = 4x10" at./em?, recuits a 700°C

k, = 6,3x107° — 4x10™"¥x t cm’s™
kg = 6x107 gl
Kppr = 5x107 cm’s”
kgy = 8x107 s
kg = 1,2x10™ em’s!

Tableau IV.1. Paramétres permettant I’ajustement des profils Cp, €t SIMS.

Apres avoir obtenu une bonne superposition SIMS et Cgio, comme indiqué sur la
figure IV.14 précédente, nous avons déduit les différents paramétres du tableau IV.1. A
partir de la variation de ces paramétres, pour les différentes conditions de recuit, nous
avons pu constater que le processus de transfert du bore durant ces recuits thermiques

passe par quatre phases principales :

(1) phase de croissance rapide des clusters ou de nucléation (de 0 a 1 min) : durant
les premiers instants de recuit, les atomes de bore et de silicium en exceés vont
diffuser rapidement vers la région adjacente. C’est la cinétique de dissolution
rapide de Cgpp au voisinage de Csop, sous 1'excitation thermique, conduisant a la
formation des petits clusters de type SixBy dans la région de Cpg inférieure a Cqo.

(2) phase d’équilibre entre la formation et la dissolution des clusters (de 1 a 5 min) :

la cinétique de formation des clusters commence a étre limitée par la diffusion du
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bore vers la région adjacente, moins dopée, et par la recristallisation des films Si-
LPCVD. Il y aura donc un pseudo-équilibre entre la croissance et la dissolution
des clusters dans la région voisine a Cl, a cause du transfert Cgppe — Cgel+gi —
Cags.

(3) phase de "maturation d’Ostwald" (entre 5 et 15 min) : la dissolution de I’espéce
Cappt €5t quasiment stoppée par 1’état avancé de recristallisation des films et par la
saturation de la croissance des clusters dans la région voisine a Cg,. La
recristallisation et la croissance des clusters se font au dépend des plus petits.

(4) phase de dissolution des clusters (entre 15 et 30 min): le processus de
recristallisation des films commence a éliminer les clusters en commengant par

les clusters de configuration instable (les clusters les plus petits).

Le tableau suivant montre les phases de transfert du bore et le rdle des clusters et des
interstitiels libres sur la diffusion accélérée du dopant dans les films recuits a 700°C. Les
chiffres en gras mettent en évidence le transfert de dopant le plus remarquable selon la

durée de recuit considérée.

Avant recuit 1 min 5 min 15 min 30 min
Cappt (%) 83,96 54,16 @ 39,50 @ 38,33 37,08
i iz
Chergi (%) 13,85 40,01 3713 34,73 @ 26,14
U U
Cas (%) 02,19 05,83 23,37 26,94 36,78

Sur la figure IV.15a sont indiquées les cinétiques de transfert du bore entre les trois
especes Cgs, Cpppt €t Cpe+si du tableau précédent. Les variations des pourcentages de ces

especes ont €té calculées par rapport a la concentration totale du dopant Cgior.

La figure IV.15b résume les quatre phases essentielles dans la cinétique de transfert
du dopant, tirées par comparaison et interprétation des profils SIMS et calculés, au cours
du recuit post-implantation : (1) phase de nucléation ou de formation des complexes Si By,
(2) phase de saturation ou phase d’équilibre de formation des clusters, (3) phase d’évolution
ou de croissance des clusters au dépend des petits clusters instables, et (4) phase de
dissolution des clusters. Les clusters vont alors, dans un premier temps, capturer les atomes

libres, puis dans un second temps, selon leurs tailles, libérer les atomes qui les constituent.
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En conséquence, 1’évolution des clusters par le processus dit "maturation d’Ostwald"

(phase (3) sur la figure IV.15b) est conservative, ce qui a été observé par comparaison des

profils SIMS pour les recuits entre 5 et 15 minutes. D’apres notre simulation, la forme des

profils de dopage reste quasiment inchangée pendant plus de 12 min de recuit a 700°C.
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Figure IV.15a. Variations des pourcentages des concentrations des especes du bore dans

les échantillons en fonction de la durée du traitement thermique.
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Figure I'V.15b. Evolution des cinétiques de transfert du bore au cours du recuit thermique.
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La cinétique de formation et la dissolution des clusters durant ces recuits thermiques
post-implantation sont controlées par les deux paramétres k;, et kq. La figure IV.16 montre
la variation du parametre k, (constante de piégeage ou de croissance des clusters) en
fonction du temps de recuit. Cette variation indique que la formation et la croissance des
petits clusters par le piégeage du dopant (nucléation) est importante dans les premiers
instants de traitement. On en déduit que cette formation de clusters atteint sa saturation
aprés environ 154 secondes de recuit (valeur estimée), ce qui indique que le régime
transitoire d’accélération de la diffusion persiste pendant cette durée pour le recuit a
700°C. Ce temps de 154 secondes délimite la phase (1) de la phase (2) (figure IV.16). Il y
aura, par la suite, création d’un pseudo-équilibre entre la croissance et la dissolution des
clusters (début de la phase (2), figure IV.15b), ce qui permet de limiter la dissolution de
Cappt. Le rapport de pseudo-équilibre entre le piégeage et le dépiégeage du dopant
3

(formation et dissolution des clusters), donnée par ky/k,, est de I’ordre de 4,6x10" cm

pour cette température de recuit (700°C) [116].
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Figure IV.16. Evolution du paramétre k, en fonction de la durée du traitement thermique.

Sur la figure IV.17 sont indiquées les trois régions qui sont adjacentes : zone de
précipités (Cgpior>Csol), zone de croissance des clusters, et zone de génération des
substitutionnels. Ces régions sont les mémes observées sur la forme des profils SIMS
(épaulement des profils au voisinage de C entre 1 et 15 min et augmentation de la queue

du profil pour 30 minutes de recuit - figure IV.15b -). Cette figure met encore en évidence
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le rle de la contribution des auto-intersititiels libres de silicium, C;, dans les cinétiques de

croissance des clusters (k, C. Cy) et de génération des substitutionnels (k, Cs Cp) [115].
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Figure IV.17. Régions de croissance et de dissolution des clusters & Smin/700°C.

IV.2.3. Effet des clusters sur la cinétique de redistribution du bore

pour différentes températures de recuit (750, 800 et 850°C)

Dans ce paragraphe, nous nous intéressons a 1’effet des températures de recuit sur les

différents paramétres et les cinétiques mises en jeu. Les figures IV.18a et IV.18b ci-

dessous illustrent les variations des concentrations de bore en fonction de la profondeur des

films pour 1 minute de recuit a 750°C et a 800°C, respectivement.
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Figure IV.18. Tracés des profils théoriques simulés avec les profils SIMS apres recuits

thermiques de 1 minute a 700°C et a 800°C, pour la dose de 4x10"° cm™.
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Le tableau IV.2 rassemble les paramétres permettant un bon ajustement des profils

calculés et expérimentaux pour les températures 750 et 800°C.

Coefficients de diffusion D; et Dy Unité
D; = Dy exp( —3,46/KT) em’s™
D; = 9,14x10% exp( — 4,84/KT) em’s™!

Films implantés avec Qg = 4x10" at./m?, recuits & 750°C

k, = 8,3x10™"° — 9,6x10"*x t cm’s”
kg = 2x10™ s
3 -1
ko = 7x107% cm’s
-1
kge = 3,5%10™ s
k, = 1,4x107" em’.s”!

Films implantés avec Qg = 4x10" at./m?, recuits & 800°C

k, = 1,4x10™"° — 2,7x10""x t cm’s”
kq = 1,3x10° s
Kope = 9x1072 cm’s”
ke = 2x10° 5"
kg = 1,6x10"7 cm’s”

Tableau IV.2. Paramétres permettant I’ajustement des profils calculés et expérimentaux.

D’apres le tableau ci-dessus, le rapport de pseudo-équilibre entre la croissance et la
dissolution des clusters, kq/k,, pour ces températures est de 1’ordre de 1,4x1013 at./em’® a
750°C et 2,6x10" at./em® a 800°C (durée 1 minute). Ces résultats indiquent que la phase
transitoire d’accélération de la diffusion est d’environ 85 secondes (valeur estimée d’apres
notre simulation) a 750°C et 50 secondes a 800°C. On constate donc : (i) une diminution de
ce temps nécessaire a 1’état d’équilibre pour ces températures, par rapport a la température
700°C (qui est de I'ordre de 154 secondes), et (i) une augmentation de kg/k, avec la
température de recuit, liée a 1’augmentation de kg, ce qui signifie que la cinétique de

dissolution des clusters est activée thermiquement.

Le tableau ci-dessous montre 1’évolution des pourcentages des espéces du dopant par
rapport a la concentration totale. Les chiffres en gras mettent en évidence 1’effet de

transfert de dopant le plus important selon la température considérée.
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Avant recuit 700°C/1min 750°C/1min 800°C/1min
Cippt (%) 83,96 54,16 @ 42,70 @ 41,09
4 4
Crerpi (%) 13,85 40,01 38,34 36,65 @
[
¥
Cas (%) 02,19 05,83 18,96 22,26

La figure IV.19 montre I’influence de la température de recuit sur les cinétiques de

transfert du dopant pour 1 minute de recuit [116].
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Figure I'V.19. Evolution des pourcentages des concentrations des especes du bore dans les

¢chantillons en fonction de la température du traitement thermique.

Afin de considérer I’influence de la dose d’implantation sur 1’évolution des
mécanismes de transfert du dopant, les figures IV.20a et [V.20Db illustrent les variations des
concentrations des especes de bore en fonction de la profondeur des films implantés avec
les doses de 1x10"° at./em® et 5x10" at./em?, pour le recuit & 850°C pendant 15 minutes.
Sur ces deux figures, on voit que ce deuxiéme modele est capable de modéliser 1’apparition
du plateau aux plus fortes concentrations de bore, correspondant au budget thermique
¢levé. Il permettra de fournir plus d’informations sur la contribution des cinétiques
complexes de transfert du dopant, et par conséquent sur la forme des profils de diffusion, si

la concentration excéde une concentration seuil. Les concentrations des populations de
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dopant, particuliérement celle de Cgpy, sur la figure IV.20a sont totalement différentes de

celles sur la figure IV.20b.
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Figure IV.20. Tracés des profils théoriques simulés comparés aux profils SIMS aprées
recuits thermiques de 15 minutes a 850°C, a deux différentes doses

d’implantation : (a) 1x10" at./cm? et (b) 5%10" at./cm®.

Le tableau I'V.3 regroupe les paramétres permettant un bon ajustement des profils des
concentrations totales du bore Cgy et SIMS, indiqués sur les figures 1V.20a et IV.20b

précédentes, pour les recuits de 15 minutes a 850°C.

Films implantés avec Qq = 1x10'"at./cm? recuits & 850°C Unité
k, = 1,6x10"° — 52x10""x t cm’s!
kg = 6x107 s
kppt = 1,1x107' cm’.s™
kg = 1,3x107 s
k, = 1,8x107 cm’s”!

Films implantés avec Qq= 5x10" at./em?, recuits a 850°C

k, = 1,6x10™"° — 4,6x10"x t em’s’!
kg = 6x107 5!
Kppt = 1,3x10%! cm’.s”!
kgg = 1x107 3
k, = 1,8x10"7 cm’.s™

Tableau IV.3. Parametres permettant I’ajustement des profils calculés et SIMS.
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D’apres les valeurs obtenues (tableau IV.3), nous constatons que la dose
d’implantation accélere la cinétique de piégeage du dopant (la formation des clusters) et
donc influe sur le rapport de pseudo-équilibre entre la croissance et la dissolution des
clusters (ka/kp). Cette influence permet ainsi de limiter rapidement la dissolution des
précipités au voisinage de Csj, 2 cause d’une sursaturation rapide des clusters, ce qui réduit
le temps de la phase transitoire d’accélération de la diffusion. Par conséquent, le processus
dit "maturation d’Ostwald" et le mécanisme de génération des substitutionnels sont aussi

influencés puisqu’ils sont dépendants de la concentration des interstitiels.

Le tableau ci-dessous indique les valeurs des pourcentages des trois especes de bore,

calculées par rapport aux concentrations totales, avant et apres recuit thermique.

implantation avec 1x10'° at./cm® | implantation avec 5x10" at./cm’

avant recuit 15 min a 850°C avant recuit 15 min a 850°C
Cappt (%) 46,18 11,48 . 82,69 49,32
Caeri (%) 47,01 34,42 T’I} 15,67 24,12
Cgs (%) 06,81 54,10 ~ 01,64 26,56

A partir des résultats de [’ajustement, le rapport de pseudo-équilibre entre la
croissance et la dissolution des clusters, kq/k,, est de 4,16><1013 at./em’ , obtenu aprés
environ 28 secondes de recuit a 850°C, pour les échantillons implantés avec 5x10"
at./em®. Ce rapport prend la valeur de 7,3x10" at./cm’, obtenu aprés environ 33 secondes
de recuit a 850°C, pour I’échantillon implanté avec 1x10'" at./em®. Ces variations du
rapport kg/k, et de la durée d’accélération indiquent nettement que le phénomeéne de la

diffusion accélérée et transitoire est dépendant de la dose du dopant implanté.

En général, la forte dose d’implantation engendre plus d’endommagements ou
d’interstitiels libres de silicium Cj, ce qui conduit a la formation rapide des complexes
Si,By pendant le recuit post-implantation et donc conduit aussi a limiter rapidement la
dissolution de Cgppe au voisinage de Cso. En effet, I’augmentation de la température de
recuit minimise aussi la durée de la phase de "maturation d’Ostwald" par la dissolution des

clusters formés, ce qui fait apparaitre les plateaux de dopage.
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IV.2.4. Sursaturation en interstitiels de Si et taux d’accélération

Comme nous I’avons mentionné au § II1.2.1.1 précédent, le dopant bore peut
diffuser en méme temps par le mécanisme interstitiel (direct et indirect) et par le
mécanisme lacunaire. La diffusivité effective du bore peut alors s’écrire sous la forme :
Dp=Dp% C;/C1 (CI* est la concentration de pseudo-équlilibre et C;*? est la concentration
d’équilibre). Le rapport C;/C = S;"*° (TED correspond a la diffusion transitoire et
accélérée ou Transien Enhanced Diffusion) représente la sursaturation en atomes de
silicium interstitiels, déterminant le taux d’accélération de la diffusivité du dopant par la
contribution des auto-interstitiels, par rapport a la diffusion d’équilibre Dg®. Les valeurs

calculées de ce rapport sont les suivantes :

Ci" = ka/k, (cm™) Cr (em™) S =/ ¢
700°C, dose de 4x10" cm™ 4,6x10"? 3,6x10° 1277,7
750°C, dose de 4x10" cm™ 1,4x10" 4,9x10" 285,7
800°C, dose de 4x10" cm™ 2,6x10" 3,6x10" 72,2
850°C, dose de 5x10"° cm™ 4,16x10" 1,1x10" 37,8
850°C, dose de 1x10" cm™ 7,3x10" 1,6x10" 45,6

Les valeurs de ka:kd/kp figurant dans ce tableau sont mentionnées dans les
paragraphes précédents. D’aprés les valeurs calculées de S/™=C;/ C;® de ce tableau, le

taux d’accélération de la diffusivité du bore par rapport a Dg™

est plus important aux
basses températures. En effet, les valeurs de ce rapport sont peu différentes des valeurs
trouvées auparavant du facteur d’accélération F;=Dyory/Dmono (par 'utilisation du premier
modele). Par ailleurs, le calcul des coefficients de diffusion effectifs Dg, par rapport a la
diffusion intrinséque, donne des valeurs treés proches de celles trouvées auparavant. Ceci
confirme qu’il y a une dépendance entre le processus d’accélération de la diffusion et la
participation du mouvement des atomes interstitiels de silicium, lié¢ a la recristallisation des

films Si-LPCVD au cours du recuit thermique.
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IV.2.5. Evaluation des résultats du modeéle

Les résultats auxquels nous avons abouti, par ce deuxiéme modele, concernent
I’analyse du processus de redistribution du dopant sous recuit thermique post-implantation,
que nous avons appliqué aux films minces de silicium (Si-LPCVD) fortement dopés bore
par implantation ionique. Les cinétiques complexes de diffusion durant le recuit thermique,
ainsi que les changements survenus dans la forme des profils de dopage sous I’effet des
plus fortes concentrations, tels que le dépassement de la solubilité solide limite, la
formation des petits clusters, la croissance et la dissolution des clusters, et ’apparition d’un
régime transitoire d’une diffusion accélérée pendant le recuit, ont été étudiés. Tous ces
effets ont été présentés et discutés dans ce paragraphe. Ce deuxiéme modele est
particulicrement bien adapté a la description des phénomenes complexes liés aux effets des
trés forts dopages et a 'origine de la diffusion accélérée et transitoire du dopant. Il

permettra de bien décrire le processus de redistribution du dopant pendant le recuit.
Dans ce paragraphe, nous avons pu constater :

e aux plus fortes concentrations en dopant, ou il y a dépassement de la solubilité
solide limite Cs, le surplus de dopant reste sous forme de précipités immobiles,

e aux concentrations élevées en dopant, dans la région ou la concentration est au
dessous Cg,, se fait la création rapide de petits clusters et la croissance de ces
derniers pendant la diffusion du dopant,

e [’accélération est plus importante a basse température qu’a haute température,

e la durée de la phase d’accélération est de quelques minutes a basse température et
de quelques dizaines de secondes a température ¢élevée,

o la durée de I’accélération est aussi fonction de la dose du dopant implantg.

A ce niveau, nous avons pu arriver a répondre a une partie de 1’ensemble des
questions posées dans ce sujet. Cependant, d’autres questions importantes nécessitent
encore des réponses telles que : Comment la cinétique de recristallisation des films Si-

LPCVD influe-t-elle sur la cinétique de redistribution du dopant ? ...
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IV.3. MODELE DE DIFFUSION ASSISTEE PAR LA CRISTALLISATION
DES FILMS Si-LPCVD : Croissance des grains pendant le recuit

Dans cette partie, et dans le but de comprendre plus précisément 1’influence des
changements de la taille des grains et de la densité du joint de grains sur la cinétique de
diffusion du dopant au cours du traitement thermique post-implantation, nous avons
développé un troisieme modele, dit de "double jet en diffusion", bien adapté au
changement de la structure granulaire du polysilicium et aux effets des plus fortes
concentrations en dopant [132]. Ce troisiéme modele est constitu¢ d’un systeme de deux
équations différentielles aux dérivées partielles couplées. La premiére équation est adaptée
a la diffusion dans les grains et la seconde est adaptée a la diffusion dans le joint de grains.
Le couplage entre les deux équations est assuré par un terme traduisant le transfert direct et
le transfert inverse du dopant entre les grains et le joint de grains (double jet), en
associant : (1) les effets liés aux plus fortes concentrations en dopant, (2) les effets liés aux
changements de la taille des grains et de la densité¢ du joint de grains, et (3) les effets du

piégeage et de ségrégation du dopant au joint de grains (voir chapitre III, § II1.3).

Puisque ce troisieme mod¢le est constitu¢ de deux équations différentielles couplées,
pour arriver a appliquer ce modele, il est indispensable de définir deux profils initiaux de
dopage : un profil pour la population du dopant dans les grains (C,) et un profil pour la
population du dopant dans le joint de grains (C;g). Ces deux profils seront calculés a partir
du profil total d’implantation du dopant C;; dont C,=Cg+Cj,. L’organigramme de la figure

IV.21 ci-dessous montre les étapes nécessaires a suivre pour utiliser ce mode¢le.

profil SIMS expérimental tracé de 2 profils théoriques :> modeéle de diffusion :> 2 profils calculés de
non recuit (NR) (Cg, Cjg avec Ctot=Cg+Cjg) "2 équations couplées" dopage (Cg et Cjg)

TT 7 7 (programme de calcul)
o & U

Iy A
ajustement de
etres théori = i
tracé de ce profil SIMS (Ctot) parametres incoriques Ctot=Cg+Cjg avec SIMS

A r U

parameétres de recuit

parameétres physiques

parameétres d’implantation

paramétres ajustables

Figure IV. 21. Schéma tres simplifié des étapes nécessaires pour la simulation.
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Les équations relatives a ce troisieme modele sont présentées dans le chapitre III,
paragraphe II1.3. Les concentrations C, et Cj; sont issues de la résolution numérique des

équations couplées I11.30 et I11.31, comme indiqué sur 1’organigramme de la figure I11.13.

IV.3.1. Calcul des profils initiaux

Pour appliquer ce troisiéme mod¢le de diffusion, qui tient compte de 1’influence du
changement de la morphologie structurale des films implantés, di a la recristallisation de
ces films durant le traitement thermique post-implantation, il faut d’abord définir deux
profils initiaux de dopage C, et Cj, (profils de départ). Cette étape a été réalisée a I’aide de
I’utilisation des différentes relations trouvées dans les travaux de Puchner et al. [30],
Sadovnikov [65], Jones et al. [125] et Kim et al. [126]. En réalité, le plus important est de
tracer le profil de référence Cyy avec une bonne précision (étape (1) dans 1’organigramme
de la figure VI.21), parce que les profils estimés de C, et Cj, seront par la suite corrigés au
niveau du premier pas du maillage de discrétisation du temps recuit At (en vérifiant la
convergence, comme mentionné au § III1.1.2.1). D’ailleurs, dans la littérature on ne trouve
pas les mémes relations pour I’estimation de ces profils. La plupart des auteurs qui utilisent
ce type de modeles "dit de double jet en diffusion" donnent trés peut de détails concernant
cette deuxiéme étape. D’une maniere générale, les calculs de C, et Cj, sont dépendants des
paramétres liés aux conditions de dépot (taille initiale des grains Lgo et densité initiale du
joint de grains ejg) et des parameétres liés aux conditions d’implantation du dopant (dose et

énergie d’implantation).

En résumé, dans une premicre étape importante il faut définir avec précision le profil
initial de la répartition totale du bore, Ciy, par ajustement avec le profil SIMS (étape (1) de
I’organigramme de la figure IV.21). Par la suite, dans une deuxiéme étape, il faudra définir
deux profils estimés pour les populations de dopage C, et Cjg, ou C, + Cjg = Cyo; calculé

auparavant (étape (2) de ’organigramme de la figure [V.21).

IV.3.2. Effet de la cinétique de croissance des grains sur la diffusion

du bore durant le recuit thermique post-implantation a 850°C

Sur les figures IV.22a et IV.22b sont montrés les tracés des variations des
concentrations de bore C,, Cj; et Ci, comparés aux profils SIMS, en fonction de la

profondeur des échantillons, pour les recuits de 15 minutes a 850°C. Les deux échantillons
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utilisés dans ce cas ont été implantés avec deux doses différentes : 1x10'° at./cm? (fig. a) et

5x10" at./em? (fig. b). Pour chaque échantillon, la somme des deux profils calculés par ce

troisiéme modele (C, + Cjy = Cio) a €té ajustée avec le profil SIMS expérimental.

L’ajustement des profils calculés Ci, avec les profils SIMS expérimentaux a été
obtenu en agissant sur cinq parameétres [132, 133] : (1) la taille initiale des grains Lgo, (2) le
coefficient de ségrégation dans le joint de grains kego, (3) la taille moyenne des petits
clusters formés dans les grains m, (4) I’influence des différents états de charges lacunaires
B, et (5) le facteur d’ajustement de la diffusivité du dopant dans le joint de grains F,. En
effet, I'influence de chacun de ces parameétres est particuliérement remarquable dans une
seule région du profil de diffusion, ou le phénoméne physique associé est dominant.
D’ailleurs, chaque parameétre affecte la forme du profil de diffusion différemment. Donc,
nous ne pouvons pas tracer un méme profil SIMS par différentes combinaisons de valeurs
de ces parameétres puisque les divers phénomeénes physiques influants sont chacun

dominant dans une région différente (selon la concentration du dopant).

. 107 : : : : _ 107 . . ;
[30) [32]
S 15 min a 850°C SIMS £ 15 min & 850°C SIMS
S 10® e Ctot |3 O 107 F L eee, e Ctot |3
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Figure IV.22. Tracés des profils simulés des populations de bore C,, Cj; et Cio=CytCi,,
comparés aux profils SIMS expérimentaux, apres recuits thermiques de 15
min a 850°C, pour deux différentes doses d’implantation : (a) 1x10" at./cm®

et (b) Sx 10" at./cm®.

A partir du meilleur ajustement des profils calculés et SIMS, nous déduisons que
I’influence de la concentration des différents états de charges lacunaires sur la diffusivité
du dopant est relativement faible, puisque nous obtenons des valeurs de B comprises entre

0,12 et 0,13. Ceci confirme que la complexité du processus de diffusion, dans ce type de
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films, est beaucoup plus liée aux autres phénomenes physiques mis en jeu. Ce résultat reste
en bon accord avec les résultats trouvés précédemment et ceux donnés dans la littérature

[61, 63, 64, 130].

En ce qui concerne le nombre moyen d’atomes par clusters m, dans les grains, la
valeur obtenue est m=2. C’est le double du nombre trouvé par Uematsu [85, 100] dans les
mémes conditions d’implantation et de recuit, pour le silicium monocristallin ou il
considére la formation de complexes interstitiels de type Bl,,+;. La différence est due a la
participation du processus de recristallisation des films Si-LPCVD. Par rapport aux
résultats trouvés par nos deux modeles précédents, pour lesquels on a trouvé m=4 pour la
structure globale, ce résultat nous informe que la taille des clusters dans les joints de grains
est plus importante que celle dans les grains. Le nombre moyen d’atomes par clusters est
stirement supérieur a 4 dans le joint de grains et 2 dans les grains de telle sorte que la
moyenne pour la structure globale (grains + joint de grains) est aux environs de 4. En
conséquence, ce troisieme modele tient compte aussi de la formation d’amas ou clusters
dans le joint de grains, puisqu’il tient compte du mécanisme de piégeage et de ségrégation
du dopant et du changement de la barriére de potentiel aux joints de grains (voir § I11.3.2 et

[132)).

Le facteur d’ajustement de la diffusivité dans le joint de grains, donné dans la théorie
par le rapport F,=D;y/D,, est aux environs de 100 pour ces films recuits a T=850°C. Ceci
signifie que la diffusivité du bore dans le joint de grains est presque 100 fois plus rapide
que celle a ’intérieur des grains. Cette valeur est faible par rapport aux résultats donnés
dans la littérature utilisant des films Si-LPCVD déposés a des températures relativement
élevées (10" dans Probst ez al. [64], pour des films déposés a 625°C). Par contre, ce résultat
est en bon accord avec ceux trouvés dans la littérature utilisant des films déposés a des
températures relativement faibles (entre 10 et 10° [63, 65], pour des films déposés a
T<500°C). La valeur de ce facteur dépend donc essentiellement de la morphologie

structurale des films et des conditions de dépét.

A propos de la taille moyenne initiale des grains Ly, puisque nous n’avons pas de

2U»
valeurs expérimentales pour ces échantillons, nous avons commencé 1’ajustement par
I’utilisation de valeurs de Ly supérieures a 200 A en nous inspirant des valeurs de la

littérature. Cependant, les valeurs utilisées ne permettent en aucun cas de réaliser un bon
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ajustement de C,; avec SIMS. Nous étions donc obligé de changer cette valeur jusqu’a
avoir un meilleur ajustement. Pour ces deux types de films déposés a 480°C, 1’utilisation
de Ly légérement inférieur & 160 A permet d’aboutir aux meilleurs ajustements (voir
figures 1V.22a et IV.22b), ce qui pourrait étre 1i¢ a I’amorphisation due aux fortes doses

d’implantation.

En général, les deux équations couplées de ce troisieme modele ont des termes
standards de flux, (sur la base des équations de Fick) dont le couplage est réalisé a I’aide

d’un terme provenant du transfert direct et du transfert inverse du dopant entre les grains et
eff

>

le joint de grains. Le terme de transfert est le résultat de I’échange effectif de dopant, k
qui provient de la somme de deux termes résultant de la croissance des grains kg et du
mouvement du joint de grains k, (voir § III.3, expression II1.34) [65, 125], et de la

ségrégation du dopant. La variation de ke

est liée principalement au changement de la
taille des grains durant le recuit thermique post-implantation Lg(t). Les figures IV.23a et
IV.23.b montrent la croissance de Ly(t) a partir d’une taille moyenne initiale Ly = 10 nm,
pour différentes températures de recuit (700, 750, 800 et 850°C). Cette croissance est
essentiellement dépendante de la taille initiale des grains Ly (juste aprés dépot LPCVD),
de la température de recuit, et de la concentration du dopant. Ces figures montrent
I’évolution accélérée de la taille des grains pour les températures et les concentrations

¢levées. Ceci confirme bien que le processus de recristallisation est activé thermiquement

et par les plus fortes concentrations en dopant.

80 T T T T T T T T T T 30 T T T T T T T T T T T
70 _ taille initiale Lg0 = 10 nm ——700°C _ taille initiale des grains —700°C
Ctot = 2x10% cm® @ 750°C Lg0 = 10 nm. ——750°C
251 —800°C | |
60
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Taille moyenne des grains Lg (nm)
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P
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Figure IV.23. Evolution théorique de la taille moyenne des grains L,(t) par rapport a une
taille initiale Lyp = 10 nm au cours du recuit a différentes températures (700,

750, 800 et 850°C) : (a) pour Ciy =2x10% cm™ et (b) pour 1 minute de recuit.
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Comme indiqué sur la figure IV.23b, la recristallisation des films pendant le recuit
post implantation est non uniforme. Selon la concentration du dopant dans les films
implantés on distingue trois régions de différents taux de croissance : (1) région de faible
taux de croissance ou la concentration en dopant est inférieure a 2x10" cm™, (2) région de
moyen taux de croissance ou la concentration en dopant est comprises entre 2x10" cm™ et
3x10% em?, (3) région de taux élevé de croissance ou la concentration en dopant est
supérieure a 3x10%° cm™. En effet, la taille initiale des grains Ly et la croissance de ces
grains Ly(t) jouent un role primordial pour la détermination treés précise des profils de

diffusion.

IV.3.2.1.Role de la structure initiale des films pour la détermination

précise des profils de diffusion aprés recuit thermique

D’apres les tracés des courbes montrées sur les figures 1V.24a et 1V.24b, la structure
initiale des films implantés (la taille initiale des grains Lgo) joue un role non négligeable

pour la détermination précise des profils de diffusion aprés recuit post-implantation.

1021 T v T v T v 1022 E T T T
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10% e Lg0=15nm |4 107 F by, SIMSR |
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Figure I'V.24. Tracés des profils calculés des concentrations de bore (C;,=Cy+Cj,) obtenus
pour différentes valeurs de Lg et comparés aux profils SIMS. Les
échantillons ont été implantés avec deux doses différentes : 1x10"° at./cm’

(fig. a) et 5x10" at./cm? (fig. b) et recuits a 850°C durant 15 minutes.

Nous constatons que les queues des profils simulés sont de plus en plus élevées, dans

les régions des faibles concentrations en dopant (profondeurs supérieures a 0,12 pm), pour
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les plus petites tailles initiales de grains. Ceci signifie que le piégeage et la ségrégation du
dopant sont plus importants si la densité du joint de grains est élevée. Donc, les régions des
films de silicium déposés a I’état amorphe et non dopés peuvent servir & empécher les

redistributions longues du dopant au cours du recuit post-implantation.

IV.3.2.2. Influence de I’évolution colonnaire de la taille des grains sur

la forme des profils de diffusion aprés recuit thermique

Les figures IV.25a et IV.25b montrent I’évolution des profils de la diffusion du bore
assistée par la recristallisation des films durant le recuit post-implantation. Dans les
premiers instants de recuit, la diffusion est tres rapide et la forme des profils de diffusion
reste quasi-gaussienne a cause de la densité initiale importante des joints de grains. Par la
suite, les queues des profils commencent a devenir de plus en plus élevées a cause de
I’¢élimination des joints de grains par le processus de recristallisation et donc une réduction

de la diffusivité due a la réduction de la densité des joints.
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Figure IV.25. Evolution de la forme des profils de diffusion de bore (C,=Cy+Cje) durant
le recuit thermique, pour Ly,=15 nm, comparées aux profils SIMS. Les

films ont été implantés avec : 1x10" at./cm? (fig. a) et 5%10" at./cm? (fig. b).

Puisque la cinétique de recristallisation est activée a la fois thermiquement et par la
concentration du dopant (voir figure IV.23b), nous pouvons différencier deux orientations
pour la recristallisation des films étudiés : (1) recristallisation latérale, selon les axes Y et Z

(plan horizontal YZ), ou la concentration du dopant est quasiment uniforme et (2)
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recristallisation en profondeur des films, selon I’axe X (plan vertical), ou la concentration
du dopant est décroissante. La croissance latérale se fait en méme temps a différents
niveaux en profondeur et atteint rapidement sa saturation. Cette croissance réduit la
diffusivit¢ rapide du dopant, en réduisant la densité latérale des joints de grains. La
croissance en profondeur permet I’empilement des différents niveaux de croissance et rend
la structure des grains colonnaire (voir schémas de la figure IV.26). Cette croissance réduit
ainsi la diffusivité du dopant en réduisant la densité des joints de grains en profondeur. En
effet, la structure colonnaire des grains a un rdéle important pour la diffusivité relativement

rapide du dopant vers les régions adjacentes en profondeur (voir figure IV.26).

Comme mentionné auparavant, la cinétique de recristallisation est plus importante
dans la région des plus fortes concentrations. Donc, aprés un certain temps de recuit, la
taille moyenne des grains dans la région des faibles concentrations devient différente de
celle dans les régions adjacentes qui ont des concentrations élevées. Il y aura donc création
de différentes régions avec différents types de grains. A propos de la région ou il y a
dépassement de la solubilité solide limite, le dopant reste sous forme de clusters inactifs et

immobiles dans les grains et dans les joints de grains.
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Figure IV.26. Schémas simplifiés pour la croissance des grains et la diffusion du dopant.
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Pour donner plus d’informations sur les régions créées, nous présentons sur les

figures IV.27a, IV.27b, IV.28a et IV.28b les tracés de 1’évolution des concentrations des

deux populations du bore C, et Cj; pour les deux doses, indépendamment. Sur les figures

IV.27a et IV.28a qui montrent 1’évolution de C, au cours du recuit, d’apres I’épaulement

des profils qui apparait dans deux niveaux différents en profondeur, nous pouvons

distinguer la création de trois régions adjacentes : (1) région des concentrations tres élevées

(Ciot > 6x10" cm'3), (2) région des concentrations relativement ¢levées (1><1018 cm” < Chot

<6x10" cm™ ), et (3) région des moyennes et faibles concentrations (Cio < 1x10'® cm™ ).
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Figure IV.27. Evolution des populations de bore dans les grains C, (fig. a) et dans le joint
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Figure IV.28. Evolution des populations de bore dans les grains C, (fig. a) et dans le joint

de grains Cj, (fig. b), durant le recuit thermique a 850°C, pour Lg=15 nm,

comparées aux profils SIMS, pour 1’échantillon implanté avec 5x10"° cm™ .
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Le passage d’une région a une autre région adjacente est donc caractérisé par un petit
épaulement qui apparait sur les profils C, de diffusion. En effet, nous constatons un
décalage en profondeur des niveaux d’épaulement (voir figures IV.27a et IV.28a) ce qui
indique la propagation orientée en profondeur du processus de recristallisation au cours du
recuit post-implantation. Ce résultat est dii a la croissance secondaire des gros grains au

dépend des petits grains (voir schémas simplifiés des figures IV.29a et [V.29b ci-dessous).

Sur les figures IV.27b et IV.28b qui présentent 1’évolution de Cj, pendant le recuit
thermique, nous pouvons constater que la concentration du dopant au joint de grains est
toujours dominante dans la région des queues des profils (région (3)); ou le taux de
croissance des grains est relativement faible et la densité du joint est encore importante.
Ainsi, dans les régions des plus fortes concentrations (région (1)), une fraction relativement
importante du dopant reste ségrégée dans le joint de grains aprés ces recuits thermiques, ce

qui est en bon accord avec les valeurs des taux d’activation (a) trouvés précédemment

(voir § IV.1).
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Figure 1V.29a. Schémas simplifiés présentant 1’influence de I’évolution colonnaire des

grains sur la diffusivité du dopant et I’épaulement des profils.
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En conséquence, la diffusivité rapide du dopant a travers le joint de grains est
transitoire a cause du piégeage et de la ségrégation. La formation d’amas d’atomes
immobiles et la sursaturation des états pieges aux joints de grains oblige les atomes en
mouvement de changer de parcours et de diffuser lentement a travers les grains. Par
conséquent, lors du passage d’une région a une autre région adjacente, la diffusivité
latérale accélérée et transitoire du dopant a travers le joint de grains réduit la diffusivité
rapide en profondeur et donc empéche I’apparition de I’épaulement des profils de Cj,.
Cependant, 1’épaulement qui apparait sur les profils de C, est justifié par le passage

obligatoire par le joint de grains. Ceci reste en bon accord avec ce qui a été décrit dans le

paragraphe IV.2.

structure avant recuit structure apres t; de recuit structure apres t, de recuit structure en fin de recuit

Etapes de la croissance colonnaire des grains dans la profondeur du film

Figure IV.29b. Schémas simplifiés montrant I’évolution colonnaire des grains pendant le

recuit thermique (orientée dans la profondeur des films).

Comme nous I’avons mentionné auparavant, dans le chapitre III, § II1.3, la cinétique
d’échange d’atomes dopants entre les grains et les joints de grains est controlée par le
paramétre de transfert effectif k<" et par le paramétre de ségrégation Kseg. La figure IV.30

“ au cours du recuit thermique pour 750, 800 et

montre le changement théorique de k;
850°C. En conséquence, ce paramétre dépend de la taille des grains et du coefficient de
diffusion effectif dans ces derniers [132]. Nous constatons que le taux de transfert est tres
important dans les premiers instants de recuit, ce qui signifie que le processus de transfert

est dépendant de I’évolution de la structure des films.

En ce qui concerne la ségrégation du dopant, elle dépend essentiellement des
cinétiques de mouvement des grains et du joint de grains (croissance des grains et
réduction de la densité du joint de grains). Dans notre étude, I’influence de la ségrégation

du dopant a été ajustée a I’aide du parametre kgego [132, 133]. D’aprés les valeurs obtenues,
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nous avons pu constater que I’effet de la ségrégation du bore dans ces conditions de recuit

est approximativement 4 fois plus petite que celle de I’arsenic [106, 110].
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Figure IV.30. Variation théorique de k™ au cours du recuit pour différentes températures

(750, 800 et 850°C).

IV.3.3. Effet de la cinétique de recristallisation sur la diffusion du

bore durant le recuit thermique post-implantation a 700°C

Sur les figures IV.31a, b, ¢ et d, sont indiquées les superpositions des profils de
diffusion des populations de bore C,, Cj; et Cyo, calculés et SIMS, pour les recuits de 1, 5,
15 et 30 minutes a 700°C. Le meilleur ajustement de ces profils, issus des films déposés a
465°C et implantés avec une dose de 4x10'° at./cm?, est obtenu en utilisant les valeurs des
paramétres ajustables suivants : (1) la taille moyenne initiale des grains Ly = 98 A, (2) le
rapport D;o/D, = 240, (3) le nombre moyen d’atomes par clusters dans les grains m = 2, (4)
la densité des états pieges N, = 5x10'* cm™, et (5) le facteur f = 0,14 4 0,16. En général, la
taille initiale des grains Ly obtenue pour ce deuxieme type de films est relativement faible
par rapport a celle trouvée pour les films étudiés précédemment, au § IV.3.2 ou Lyp=160 A
(avec la température de dépot de 480°C). Ceci reste en bon accord avec les résultats
expérimentaux qui indiquent que la température a laquelle s’effectue le dépdt est le facteur

prédominant dans la détermination de la structure du film déposé par LPCVD. Ainsi, pour
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ce deuxiéme type de films, la diffusivité du bore a travers les joints de grains est plus
rapide que celle dans les grains aux faibles budgets thermiques. Ceci est dii a I’élimination

lente de la densité des joints de grains a basse température de traitement.

Les variations de C, et C;; montrent que la diffusivité accélérée et transitoire du
bore est essentiellement liée au joint de grains. Durant les premiers instants de recuit, le
bore commence a diffuser rapidement en profondeur a travers la densité importante du
joint de grains (voir figs. IV.31a et b), parce que la structure initiale des films déposés a
basse température et fortement implantés est quasiment amorphe. Un premier épaulement
des profils de dopage commence a apparaitre au voisinage de la solubilité limite solide Cq
(aux environs de 0,1 pm en profondeur) ou nous remarquons une discontinuité sur les
profils de C,. Ce premier épaulement qui montre une cassure structurale est dii a
I’existence de deux types et régions de recristallisation différents dans la profondeur des
films : (1) la recristallisation accélérée par la concentration élevée des dopants et non
perturbée par leur mouvement a cause du dépassement de Cg,, et (2) la recristallisation
accélérée par la concentration de dopants et perturbée par le flux de leur mouvement, au
dessous de Cg. Dans la premicre situation, la croissance des grains est quasiment
homogéne et les amas immobiles du dopant en surplus sont rapidement encerclés par les
atomes de silicium (par le processus de recristallisation). Par contre, dans la deuxiéme
situation, le mouvement rapide des petits atomes de bore, au dessous du seuil Cy,, sous
I’effet du gradient de concentration, favorise la recristallisation colonnaire et réduit la
croissance des grains en profondeur. Il y aura donc création de deux régions adjacentes sur
les profils, avec deux tailles différentes de grains ou I’épaulement représente la zone de
transition entre les deux régions. D’ailleurs, la discontinuité des profils de Cg, observée sur
les figures 1V.31a et IV.31b, confirme I’existence de cette zone de transition. En effet, la
forme des queues des profils de ces deux figures reste gaussienne ce qui signifie que la

diffusivité du dopant se fait initialement avec peu de ségrégation du dopant.

Sur les figures IV.31c et IV.31d, pour les recuits de 15 et 30 minutes, un deuxiéme
épaulement commence a apparaitre dans les queues des profils de dopage (aux environs de
0,15 um en profondeur). Ces derniéres commencent a devenir de plus en plus élevées, ce
qui signifie le freinage de la diffusivité rapide en profondeur a travers les joints de grains.
La phase transitoire de la diffusivité accélérée est donc terminée et les profils de diffusion

restent quasiment inchangés sur toute I’épaisseur du film (0,15 um du film, voir figures
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IV.31c et IV.31d). En ce qui concerne la discontinuité des profils de C,, elle est de moins

en moins importante au cours du recuit, ce qui indique la recristallisation de la zone de

transition.

D’une maniere générale, la diffusivité transitoire et accélérée du dopant et la forme

des profils de diffusion sont liées a : (1) la structure initiale des films (L), (2) au processus

de changement de cette structure par la croissance des grains et donc au budget thermique,

(3) au processus de piégeage et de ségrégation du dopant. A titre d’exemple, plus la

température de recuit est faible, plus les cinétiques de croissance des grains et

d’¢limination des joints de grains sont lentes, plus la durée de la phase d’accélération de la

diffusivité est importante.
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Figure IV.31. Tracés des profils calculés des populations de bore C,, Cj; €t Cioy= Cg + Cjg,

superposés aux profils SIMS expérimentaux, pour les recuits thermiques de

1, 5,15 et 30 min a 700°C.
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IV.3.4. Effet de la cinétique de recristallisation sur la diffusivité du

bore durant les recuits post-implantation a 750 et 800°C

Sur les figures 1V.32a et IV.32b ci-dessous sont montrées les superpositions des
profils de diffusion, calculés et SIMS, des populations de bore C,, Cj; et Ci, pour les
recuits post-implantation a 750°C et a 800°C durant 1 minute. L ajustement des profils Ciy
et SIMS est obtenu avec les valeurs des parametres physiques ajustables suivants : (1) la
taille initiale de grains Ly = 98 A, (2) le rapport Dje/D, = 180 a 750°C et 140 a 800°C, (3)
le nombre moyen d’atomes par clusters dans les grains m = 2, (4) la densité des états pi¢ges
N = 5x10" cm™, et (5) le facteur p = 0,14. Un seul épaulement di 4 la diffusivité rapide a
travers le joint de grains est observé sur la figure 1V.32a. Par contre, un deuxi¢me

épaulement commence a apparaitre dans les queues des profils de la figure IV.32b.
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Figure I'V.32. Tracés des profils calculés des populations de bore C,, Cjg et Cioi= Cy + Cig,
superposés aux profils SIMS expérimentaux, pour les recuits thermiques

de : 1 minute a 750°C (fig. a) et 1 minute a 800°C (fig. b).

IV.3.5. Evaluation des résultats du modeéle

Les résultats obtenus par ce troisieme mod¢le sont tres satisfaisants et les profils
théoriques établis par ce dernier sont les plus ajustés aux profils SIMS expérimentaux. Ce
troisiéme modele, bien adapté, d’une part, a I'influence de la cinétique du changement de

la structure granulaire des films durant le traitement thermique et, d’autre part, aux effets
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des plus fortes concentrations en dopant, est sans doute le plus conseillé pour I’étude des
films obtenus par la technique LPCVD et fortement implantés. En effet, ’application de ce

troisiéme mod¢le nous a conduit a remarquer que :

e la structure initiale des films Si-LPCVD implantés et le changement de cette
structure par le processus de recristallisation ont un rdéle primordial pour la
détermination précise des profils de diffusion.

e [’épaulement des profils de dopage représente une cassure structurale liée a la
croissance non homogéne dans la profondeur des films. Cet épaulement est
provoqué par une rupture liée au passage du dopant entre deux régions de différents
états structurales. Cette rupture est favorisée au voisinage de Cy, (2 cause de
I’immobilité¢ du dopant au dessus de Cs,)) et dans les queues des profils (a cause de
la formation d’amas d’atomes par le piégeage et la ségrégation du dopant).

e [’épaulement des profils de diffusion est fortement li¢ a la cinétique d’élimination
des joints de grains (au flux de migration des atomes de silicium dépendant de la
réduction de la barriere de potentiel par la diminution de la densité des joints de
grains).

e la durée de la phase transitoire de la diffusivité accélérée dépend essentiellement
de la température de traitement. Elle est plus importante si la température de recuit
est faible.

e la cinétique de recristallisation est orientée par le flux de diffusion du dopant, ce
qui favorise la croissance colonnaire des grains.

e e piégeage et la ségrégation sont plus importants si la densité des joints de grains
est importante.

e aux concentrations élevées en dopants, il y a formation d’amas d’atomes (ou gros

clusters) dans les joints de grains, et formation de petits clusters dans les grains.

CONCLUSION

Tout au long de ce dernier chapitre, nous avons présenté et discuté les résultats
obtenues par I’exploitation de chacune des trois approches de la modélisation présentées au
chapitre III. Nous avons pu estimer le comportement et la validit¢ de chaque modele

indépendamment. L’avantage du premier modele, constitu¢ d’une seule équation
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différentielle, dans laquelle plusieurs termes correctifs diis aux effets des fortes
concentrations ont ¢été greffés, est li¢ au nombre de paramétres ajustables et a une
simplicité d’application puisqu’il utilise directement le profil de la concentration totale du
dopant. Il permet de tracer les profils avec une précision acceptable, de fournir les valeurs
des coefficients de diffusion effectifs, et de fournir des informations sur le degré
d’activation du dopant et du taux des clusters. Néanmoins, ce mod¢le reste incapable de
fournir plus de renseignements sur les phénomenes complexes intervenant dans

I’épaulement transitoire des profils.

La prérogative du deuxiéme modele provient donc du fait qu’il permet de donner
plus d’informations sur la complexité du processus de diffusion du dopant. Seulement, ce
deuxiéme modele, constitué de quatre équations différentielles couplées, est
particulierement plus compliqué, a cause du nombre important de parametres ajustables et
du nombre de profils de diffusion utilisés simultanément. Son utilisation montre I’existence
d’une relation entre le mouvement des atomes de silicium et celui des atomes du dopant.
Nous avons pu constater que le processus de formation et de dissolution des complexes de
type Six-By joue un rdle important dans I’accélération transitoire du dopant et donc dans
I’épaulement des profils de diffusion. Cette accélération dure quelques minutes a basse

température et quelques dizaines de secondes a température ¢élevée.

Le troisiéme modéele, le mieux adapté a la structure granulaire des films de
polysilicium, est donc proposé pour examiner la complexité¢ de la diffusivité du dopant en
se référant au changement de la structure particuliere des films, constituée de grains et de
joints de grains. Ce mode¢le, constitu¢é de deux équations différentielles couplées, est
relativement plus compliqué par rapport au premier modéle et appendant moins complexe
que le deuxiéme modele (au vu du nombre de parameétres ajustables et des profils utilisés
simultanément). En effet, ce modele intervient plus particuliérement pour spécifier les
roles des cinétiques de croissance des grains et d’élimination des joints de grains dans la
complexité du probléme. Par ailleurs, 1’exploitation de ce modele montre que la diffusivité
accélérée et transitoire du dopant au cours du recuit est liée a la densité des joints de grains,
a leur cinétique d’¢limination, et a la densité des états pieges dans la structure globale.
Nous avons pu constater que le changement de la morphologie interne des films pendant le
recuit thermique post-implantation joue un rdle primordial pour la détermination tres

précise des profils de diffusion.
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CONCLUSION GENERALE

Les travaux que nous avons présenté dans ce mémoire de thése concernent 1’étude et
la modélisation du processus de redistribution et d’activation du dopant sous recuit
thermique, que nous avons appliqué aux films minces de silicium obtenus par LPCVD
(Low Pressure Chemical Vapor Deposition) et fortement implantés au bore, en vue de leur

utilisation comme matériau de grille en technologie MOS (Metal-Oxyde-Semiconductor).

De nos jours, le composant le plus utilis¢ dans les circuits intégré est le transistor
MOS. A TI’heure actuelle, un des problémes et limitations majeurs dans la miniaturisation
des transistors MOS est celui de la déplétion de grille par la diffusion accélérée des atomes
dopants et le faible taux d’activation de ces atomes. Dans ce travail, nous nous sommes
intéressés a la structure PMOS (grille en polysilicium dopée bore), et en particulier au
probléme de la diffusivité accélérée, complexe et non souhaitable, conduisant a la
pénétration du bore depuis la grille de type P* vers I’oxyde, causant ainsi des instabilités de
la tension de seuil et une dégradation de la fiabilité de I’isolant de grille trés mince. Nous
nous sommes intéressés a la compréhension des effets a 'origine de cette diffusivité

accélérée afin de pouvoir surmonter ces problémes.

En premier lieu, nous avons étudi¢ les sources des phénomeénes physiques qui
viennent perturber la diffusion et 1’activation du dopant dans le silicium. Comme ces deux
problématiques (diffusion et activation du dopant) sont directement liées aux aspects
technologiques, nous avons d’abord rappelé les avantages et les inconvénients des
techniques les plus convenables pour la réalisation des dispositifs ultraminces : procédé
d’¢élaboration par la technique LPCVD, technique de dopage par implantation ionique, et
technique de traitement thermique post-implantation. Nous avons ensuite présenté une
synthése bibliographique, qui met en évidence les phénoménes complexes régissant le
processus de la diffusion accélérée et transitoire du bore dans les films minces de silicium.
Cette synthése, présentée dans le premier chapitre, nous a montré que les effets physiques
qui viennent perturber la diffusivité et I’activation électrique du dopant dans le silicium
sont liés : (1) aux concentrations élevées en dopant, (2) a la morphologie structurale des

films implantés, et (3) aux taux d’interactions dopants-défauts sous 1’agitation thermique.

La mise en évidence de la diffusion accélérée et transitoire ou TED (Transient

Enhanced Diffusion) du bore au cours du traitement thermique post-implantation a été
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initialement achevée par I’analyse et I’interprétation des profils expérimentaux SIMS

(Secondary lon Mass Spectrometry), que nous avons présenté dans le deuxiéme chapitre.

Nous avons utilisé une large variété de profils SIMS issus de deux types de films minces :

Films minces déposés par LPCVD a partir de disilane (Si;Hg) a 465°C, fortement
dopés au bore par implantation ionique avec la dose de 4x10" at./cm® et recuits a
différentes températures (700, 750 et 800°C) durant 1, 5, 15 et 30 minutes.

Films minces déposés par LPCVD a partir de disilane (Si;Hg) a 480°C, fortement
dopés au bore par implantation ionique & deux doses différentes (1x10" at./cm® et

5x10" at./cm?) et recuits durant 15 minutes a la température de 850°C.

L’analyse et I’interprétation des profils SIMS a permis de révéler les particularités de

la diffusivité accélérée et transitoire du dopant, remarquables sur la forme des profils :

La TED est observée aux concentrations ¢élevées en dopant. Elle est en plus limitée
par un seuil de concentration dit "concentration de la solubilité solide limite Cs,".
Les atomes dopants restent quasiment immobiles au-dessus du seuil de
concentration Cs a cause de I’exces en atomes (trés forte concentration en dopant).
La TED au voisinage du seuil de concentration Cyo conduit a I’étalement rapide des
profils de dopages, conduisant a 1’épaulement de ces derniers aux environs de Cso.
La durée de la phase du TED est de quelques minutes aux faibles températures de
recuit et de quelques dizaines de secondes aux températures €levées.

La théorie classique de la diffusion (lois de Fick), valable pour le cas des faibles et

moyens dopages, est incapable de décrire les phénomenes responsables de la TED.

Puisque les lois classiques de Fick ne permettent en aucun cas de décrire les effets de

la TED et I’épaulement des profils de dopage, ni encore de fournir des informations sur

cette

diffusivité particuliére du dopant, nous nous sommes donc intéressés a 1’¢laboration

de modeles, congus a partir des équations classiques de Fick, afin d’arriver a comprendre

les effets régissant cette diffusivité particuliere et complexe. Nous avons pu réaliser

différentes approches de modélisation, ce qui nous a amené a construire trois modeles, que

nous

avons présenté¢ dans le troisiéme chapitre. Ceci s’est donné pour but d’éviter le

chevauchement des effets perturbateurs et la compensation d’un effet par un autre. Par

conséquent, chacune de ces approches vise a répondre a une partie de I’ensemble des

questions posées dans ce sujet. En effet, dans toutes ces approches nous tenons compte du
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fait que les coefficients de diffusion sont proportionnels a la concentration du dopant et aux
contributions des défauts structuraux. De nouveaux termes correctifs liés aux effets des
plus fortes concentrations en dopant, aux effets des interactions dopants-défauts, et aux
effets des changements survenus dans la morphologie structurale des films sous 1’agitation

thermique ont été greffés dans les équations unidimensionnelles de Fick.

Dans notre premiere approche de modélisation, I’intérét a été principalement focalisé
sur la compréhension de 1’interaction dopants-défauts (piégeage et ségrégation) et sur les
anomalies de la diffusion du bore dans les structures de polysilicium. Nous avons pu
construire un mod¢le théorique qui tient compte du mécanisme lacunaire de diffusion en
lui associant des phénoménes complexes liés aux effets des tres forts niveaux de dopage,
tels que la formation de clusters de différentes tailles pour cause de piégeage, ségrégation
et dépassement de la solubilité solide limite Cs. La diffusivité et I’activation ¢électrique du
dopant ont été rendues dépendantes de la concentration du dopant, de la taille moyenne des
clusters et de Cyj. La reproduction des profils SIMS expérimentaux, a I’aide de ce premier
modele formé d’une seule équation différentielle, a permis d’extraire cinq parameétres
physiques importants : (1) les valeurs moyennes des coefficients de diffusion, (2) le taux
d’activation électrique, (3) la taille moyenne des clusters, (4) le taux de contribution des
différents états de charges lacunaires, et (5) le rapport de contribution du changement de la
morphologie structurale des films par le processus de cristallisation. Ceci, pour les diverses
durées et températures de recuit thermique. En résumé, nous avons pu constater que la
diffusivité et 1’activation du dopant sont fortement influencées par la formation de petits
clusters de type Si By, I’évolution de la taille de ces clusters sous I’agitation thermique et la

forte précipitation du dopant sous I’exces de la solubilité solide limite.

Les résultats obtenus par ce premier modele sont acceptables. Cependant, la
complexité du processus du TED a nécessité une approche plus détaillée, en raison de
fournir plus d’informations sur les contributions des cinétiques d’évolution des clusters, de

mouvement des atomes de silicium (1’auto-diffusion) et la durée de la phase transitoire.

Dans notre deuxieme approche de modélisation, en cherchant a fournir plus de détails
sur la complexité du TED du bore dans les films de silicium obtenus par LPCVD (Si-
LPCVD), nous avons développé et testé un deuxiéme modele bien adapté a la description
approfondie des phénoménes complexes liés aux effets des plus forts dopages et a 1’origine

de la TED. Ce modé¢le combine les cinétiques de croissance et de dissolution des clusters
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tout en considérant les trois mécanismes possibles de la diffusion (substitutionnel,
interstitiel, et lacunaire) et en associant les phénomeénes liés aux effets des trés forts
dopages antérieurs. La reproduction des profils SIMS par ce deuxiéme mode¢le, formé d’un
systtme de quatre équations différentielles couplées, nous a amené a déduire sept
parameétres physiques importants, que nous avons classé en trois groupes : (a) parametres
de croissance et de dissolution des clusters, (b) parametres de transfert d’especes de dopant
a travers les états possibles (interstitiels, substitutionnels, clusters et précipités), (c)
parametres liés a I’influence du mouvement de la morphologie structurale (auto-diffusion
pour la croissance des grains) et des différents états de charges lacunaires. En bref, le
processus de formation de clusters de bore au cours du recuit thermique est le plus
responsable de la TED. Il passe par quatre phases principales : (1) phase de nucléation ou
de formation rapide de petits complexes (clusters) de type SixBy, (2) phase d’équilibre de
formation de ces complexes dite "phase de saturation", (3) phase de croissance compétitive
des clusters au dépend des plus petits clusters instables appelée "maturation d’Ostwald", et
(4) phase de dissolution lente des gros clusters, provoquée par I’amélioration de la structure

des films dépendante du budget thermique.

A ce niveau, nous avons pu arriver a répondre a une partie importante de
I’ensemble des questions posées dans ce sujet. Cependant, la contribution du processus de
cristallisation des films Si-LPCVD (déposés a 1’état amorphe a basse température) au cours
du recuit thermique reste encore méconnue. Ceci, nous a orientés a aborder une troisieme
approche de modélisation, basée sur la notion de grains et de joint de grains. Dans cette
approche, nous avons développé un troisieme modele dit de "double-jet en diffusion" ou
"two stream diffusion”, formé d’un systéme de deux équations différentielles couplées,
bien adapté au changement de la morphologie granulaire du polysilicium et aux effets des
plus fortes concentrations en dopant. Le couplage entre les deux équations est congu par un
terme traduisant le transfert direct et le transfert inverse du dopant entre les grains et les
joints de grains (double-jet), en associant : (1) les effets liés aux plus fortes concentrations
en dopant, (2) les effets liés aux changements de la taille des grains et de la densité du joint
de grains, et (3) les effets du piégeage et de ségrégation du dopant au joint de grains.
L’application de ce troisiéme modéle nous a vraiment aidé a étudier plus précisément les
influences mutuelles des cinétiques complexes de redistribution du bore et de cristallisation
des films Si-LPCVD. La croissance de la taille des grains par la cristallisation des films

joue un role primordial pour la détermination trés précise des profils de diffusion. En
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général, la reproduction des profils SIMS indique que la croissance des grains est orientée
en profondeur (croissance colonnaire des grains) par le flux des atomes dopants en
diffusion. Selon notre simulation, la croissance colonnaire des grains est perturbée dans
deux régions : (1) au voisinage de la solubilité solide limite et (2) au voisinage des queues
des profils de dopage. Ces perturbations favorisent la création de trois régions de
différentes tailles de grains (polycristallines) séparés par des fines régions amorphes. En
effet, le piégeage et la ségrégation des dopants aux joints de grains sont fortement
dépendants de la concentration des défauts, de I’évolution de la taille des grains, du
double-jet (direct et inverse) entre les grains et les joints de grains, et du changement de

I’énergie de la barriere de potentiel aux joints de grains.

Parmi les trois modeles, le troisiéme a permis de simuler de fagon trés satisfaisante
les profils SIMS, en fournissant un maximum d’informations tels que les roles des
cinétiques de croissance des grains et d’¢élimination des joints de grains dans la complexité
du probléme. Notons que les trois modéles restent également applicables dans les cas des

faibles et moyennes concentrations et des structures monocristallines.

Enfin, parmi les perspectives envisagées, 1’ensemble des résultats obtenus pourrait
étre enrichi et complété en abordant I’aspect expérimental, en réalisant un suivi de 1’état de
cristallisation des films Si-LPCVD en profondeur par les techniques physico-chimiques, tel
que la microscopie TEM (Transmission Electron Microscopy), afin de pouvoir confirmer
I’existence de différentes régions de différents types de grains suite au traitement
thermique des films. Sur le plan théorique, il serait intéressant de compléter le travail
effectué¢ dans ce mémoire pour 1’étude des défauts des fins de parcours EOR (End-Of-
Range) observés sur les profils et qui peuvent jouer un rdle important sur la forme des

queues des profils.
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Abstract

Study of the technological properties of Si-LPCVD films heavily doped

with boron: Modeling the Transient Enhanced Diffusion or TED

Abstract:

This work of thesis is dedicated to the study of the complex effects responsible for
the weak rate of electrical activation and transient enhance diffusion or TED of the doping
impurities in silicon films obtained by LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor
Deposition) and heavily implanted with boron. Indeed, these films are currently used as
gate material in technology of PMOS transistors (gate of polysilicon doped boron) and
these two problems limit the advanced miniaturization for the integration of these
transistors. The physical phenomena governing these two problems are related to the
technological process parameters: the structural morphology of the deposited films, the ion
implantation dose and the dopant-defects interactions under thermal annealing of dopant
activation. The first part of this memory is dedicated to the description of the effects giving
the boron TED in strongly doped Si-LPCVD films, during thermal activation annealing.
Hence, a large variety of experimental SIMS (Secondary Ion Mass Spectrometry) profiles,
obtained from various implantation and annealing conditions, were used. The second part
of this memory aims to construct a models well adapted to the effects of the strongest
doping concentrations and at the origin of TED, for the precise comprehension of these
effects. Three models resulting from various approaches of modeling were presented. The
first model is made of only one differential equation in which four new corrective terms
were added. The second consists of a system of four coupled differential equations where
seven corrective parameters were considered. The third model is designed from a system of
two coupled differential equations in which five corrective parameters were examined. The
plot of simulated profiles, using the three models suggested, and their adjustment with
experimental profiles SIMS, leads to a satisfactory results at the origin of TED and of the
reduction of the rate of the dopant electrical activation. The use of the first model shows
that the TED and the dopant activation are influenced by: (1) the formation of small Si,By
clusters, (2) the size evolution of these clusters under thermal annealing, and (3) the
important precipitation connected to the dopant solubility solid limits excess. The
reproduction of SIMS profiles by the second model gives more details and indicates that
process of boron clusters formation unroll four principal steps: (1) step of quick nucleation
or fast formation of small complexes of boron and silicon atoms (SiBy), (2) equilibrium

step of formation of these complexes known as "saturation step", (3) step of competitive



Abstract

growth of the large clusters at the expense of neighboring smallest clusters known as
"Ostwald ripening", and (4) step of slow dissolution of the formed large clusters, caused by
the improvement of the crystalline structure of Si-LPCVD films in the significant thermal
budgets. The dopant activation and TED are influenced by the contribution of the dopants-
defects interactions, which are disturbed by the silicon atoms movement (self-diffusion)
under thermal agitation. At last, the exploitation of the third model, which allowed a very
satisfactory simulation, indicates the mutual roles of the dopant atoms complex
redistribution kinetics and crystallization of Si-LPCVD films. The dopant diffusivity is
influenced by the films crystallization and this one is disturbed by the diffusivity and the
dopant concentration. The grains growth in size by the films crystallization plays a
significant role for the precise determination of the diffusion profiles. In short, the quick
formation of a small S,By clusters enhance the dopant diffusivity and the evolution of these
clusters reduces this acceleration. However, these two cases reduce the rate of dopant

electrical activation.

Lastly, in general, this work has permitted a satisfactory modeling and simulating of
SIMS profiles that lead us to determine the complex problems intervening in the boron

diffusion within Si-LPCVD films.

Keywords: Modeling, SIMS, boron, transient enhanced diffusion (TED), Si-LPCVD,

trapping, segregation, clusters, crystallization, thermal annealing.



Etude des propriétés technologiques des films Si-LPCVD fortement dopés au

bore : Modélisation de la diffusivité accélérée et transitoire ou TED

Résumé :

Ce travail de theése consiste en 1’étude et la modélisation des effets complexes responsables
de la diffusivité accélérée et transitoire ou TED (Transient Enhanced Diffusion) et de la
réduction du taux d’activation électrique du dopant dans les films de silicium obtenus par
LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) et fortement implantés au bore. Ce type de
films est actuellement utilis€ comme matériau de grille en technologie des transistors intégrés
PMOS (grille en poly-Si dopée bore). Cependant, a I’heure actuelle, ces deux problématiques
limitent la miniaturisation continue de ce type de transistors. La grille en poly-Si doit étre ultra-
mince, fortement dopée (P"), et trés active ¢lectriquement. Pour atteindre ces nécessités,
I’¢laboration technologique est souvent réalisée par le procédé de dépot LPCVD accompagné
d’une implantation ionique suivie d’un éventuel traitement thermique d’activation du dopant.
Cependant, apres ces €tapes technologiques, plus fiables a I’intégration, un double probléme est
rencontré : (i) ’apparition de la TED, complexe et non souhaitable, conduit a la pénétration du
dopant (bore) depuis la grille de type P™ vers ’oxyde, causant ainsi des instabilités de la tension
de seuil et (ii) I’inactivation d’une fraction importante du dopant limite I’objectif des trés forts
dopages. En effet, la théorie actuelle n’arrive pas a décrire, d’une facon précise, I’ensemble des
effets responsables de ces deux problématiques. C’est pour ces raisons que la compréhension des
mécanismes et parameétres intervenants a 1’origine de ces problémes est devenue nécessaire.

En général, les phénomeénes physiques régissant ces deux problématiques sont liés aux
parametres du procédé technologique : paramétres de dépot des films Si-LPCVD (morphologie
des films), parametres d’implantation ionique (dommages et défauts), et aux parametres de recuit
thermique d’activation du dopant (interactions dopants-défauts). Le premier volet de ce mémoire
est dédié a la mise en évidence des effets perturbateurs a 1’origine de la TED du bore dans les
films Si-LPCVD fortement dopés, durant le traitement thermique. Afin d’investir ces problémes,
dans le cas des faibles budgets thermiques, une large variété de profils expérimentaux SIMS
(Secondary Ion Mass Spectrometry), obtenus pour différentes situations de dépdt, d’implantation
et de recuit, ont été¢ exploités. Deux températures de dépdt Si-LPCVD : 465°C et 480°C, trois
doses d’implantation : 1x10'°, 4x10", 5x10"° at./cm?, quatre différentes températures de recuit :
700, 750, 800 et 850°C, et différentes durées de recuit rapide : 1, 5, 15 et 30 minutes, ont été
utilisées. En bref, la recherche bibliographique et 1’analyse des profils SIMS (avant et apres
recuit) montrent que les effets physiques qui viennent perturber la diffusivité et 1’activation

¢lectrique du dopant dans les films étudiés sont principalement liés : (i) aux concentrations
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¢levées en dopant, (ii) @ la morphologie structurale des films implantés, et (iii) aux rapports
d’interaction dopants-défauts liés au budget thermique. Par rapport a la diffusivité d’équilibre D;,
le taux d’accélération transitoire de la diffusivité est plus important aux basses températures
qu’aux hautes températures.

La théorie classique ne permet en aucun cas de décrire la cinétique complexe de la TED
(causant I’épaulement des profils de dopage) et I’inactivation du dopant sous cette cinétique, ni
encore de fournir des informations sur cette diffusivité particuliére. Ainsi, les modeles proposés
dans la littérature sont encore incomplets pour le cas des films Si-LPCVD fortement implantés,
en vue du nombre de paramétres technologiques régissant les propriétés de ces films.
L’¢laboration de modeles étendus a ét¢ donc nécessaire dans cette situation. La seconde partie de
ce mémoire a donc été de construire des modeles bien adaptés aux effets des plus fortes
concentrations en dopant et a I’origine de la TED, permettant la compréhension précise des effets
intervenants et de répondre aux maximum de questions posées dans ce sujet. Trois modéeles issus
de différentes approches de modélisation ont été présentés. Le premier modele est constitué
d’une seule équation différentielle dans laquelle quatre termes correctifs ont été ajoutés. Il tient
compte du mécanisme lacunaire de diffusion en lui associant des phénoménes complexes liés
aux effets des tres forts niveaux de dopage, tels que la formation de clusters de différentes tailles
pour cause de pi¢geage, ségrégation et dépassement de la solubilité solide limite. Le second est
formé d’un systéme de quatre équations différentielles couplées ou sept parametres correctifs ont
¢été considérés. Il combine les cinétiques de croissance et de dissolution des clusters tout en
considérant les trois mécanismes possibles de la diffusion (substitutionnel, interstitiel, et
lacunaire) et en associant les phénomeénes liés aux effets des plus fortes concentrations en
dopant. Le troisieme modele est congu a partir d’un systeme de deux équations différentielles
couplées dont cinq parametres correctifs ont été examinés. Il est bien adapté a la structure
particulicre des films de poly-Si constituée de grains et de joints de grains, au changement de la
morphologie structurale du poly-Si et aux effets des plus fortes concentrations en dopant.

Les tracés des profils simulés, a I’aide des trois modeles proposés, et leurs ajustements avec
les profils SIMS expérimentaux, meénent a des résultats satisfaisants a 1’origine de la TED et de
la réduction du taux d’activation électrique du dopant. L’utilisation du premier modele montre
que la TED et I’activation du dopant sont influencées par : (1) la formation de petits clusters de
type SixBy, (2) I’évolution de la taille de ces clusters sous le recuit thermique, et (3) la forte
précipitation liée au dépassement de la solubilit¢ solide limite du dopant. Les différents
parametres technologiques (conditions de dépot, d’implantation et de recuit) utilisés conduisent a
la formation de petits clusters formés de quatre atomes par cluster (en taille moyenne) de type

Si,B; et SiB3;, de configurations stables et instables et de différents états de charges. La formation
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de ce type de clusters est responsable de la TED et de la réduction du taux d’activation du
dopant. La reproduction des profils SIMS par le second modele donne plus de détails et indique
que le processus de formation de clusters de bore passe par quatre phases principales : (1) phase
de nucléation rapide ou de formation rapide de petits complexes d’atomes de bore et de silicium
(SixBy), (2) phase d’équilibre de formation de ces complexes dite "phase de saturation", (3) phase
de croissance compétitive des gros clusters au dépend des plus petits clusters dite "maturation
d’Ostwald", et (4) phase de dissolution lente des gros clusters, provoquée par I’amélioration de la
structure cristalline des films Si-LPCVD dans les budgets thermique importants. La TED et
I’activation du dopant sont influencées par la contribution des interactions dopants-défauts,
perturbée par le mouvement des atomes de silicium (I’auto-diffusion) sous I’agitation thermique.
La durée de la phase d’accélération est de quelques minutes a basse température et de quelques
dizaines de secondes a température ¢levée. A titre d’exemple, d’apres la simulation, la formation
des clusters atteint sa saturation aprés environ : 154 secondes de recuit a 700°C, 85 secondes a
750°C, 50 secondes a 800°C, 28 secondes a 850°C (pour les films implantés avec 5x10"
at./em?), et 33 secondes a 850°C (pour les films implantés avec 1x10' at./em?). Donc, le
phénoméne de la TED persiste pendant ces durées. Le rapport d’équilibre entre la formation et
dissolution des clusters est de 1’ordre de : 4,6x10" cm™ pour le recuit a 700°C, 1,4x10" at./em®
a 750°C et 2,6x10" at./cm® a 800°C, 4,16><1013 at./em’ (films implantés avec 5%10% at./cmz),
7,3x10" at./em® (films implantés avec 1x10" at./cm?). Enfin, I’exploitation du troisiéme
modele, permettant une simulation trés satisfaisante, indique les rdoles mutuels des cinétiques
complexes de redistribution du dopant et de cristallisation des films Si-LPCVD. La diffusivité du
dopant est influencée par la cristallisation des films et celle-ci est perturbée par la diffusivité et la
concentration du dopant. La croissance de la taille des grains par la cristallisation des films joue
un rdle primordial pour la détermination précise des profils de diffusion. En bref, la formation
rapide des petits clusters de type Si.By accélére la diffusivité du dopant et I’évolution de ces
clusters réduit cette accélération. Cependant, ces deux cas réduisent le taux d’activation
¢lectrique du dopant.

Enfin, ce travail, dans son ensemble, a permis de modéliser et simuler de fagon
satisfaisante les profils SIMS tout en nous amenant a cerner les problémes complexes intervenant

dans la diffusion du bore a I’intérieur des films Si-LPCVD.

Mots clés : Modélisation, SIMS, bore, diffusion accélérée et transitoire (TED), Si-LPCVD,

piégeage, ségrégation, clusters, cristallisation, recuit thermique.
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Etude des propriétés technologiques des films Si-LPCVD fortement dopés au
bore : Modélisation de la diffusivité accélérée et transitoire ou TED

Résumeé :

Ce travail de thése s’intéresse a I’é¢tude des effets complexes responsables du faible taux d’activation
électrique et de la diffusivité accélérée et transitoire ou TED (Transient Enhanced Diffusion) du dopant dans
les films de silicium obtenus par LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) et fortement implantés
au bore. En effet, ce type de films est actuellement utilis¢é comme matériau de grille en technologie des
transistors PMOS (grille en polysilicium dopée bore) et ces deux problématiques limitent la miniaturisation
continue pour I’intégration de ces transistors. Les phénoménes physiques régissant ces deux problématiques
sont liés aux parameétres du processus technologique : a la morphologie structurale des dépdts, a la dose
d’implantation ionique, et aux interactions dopants-défauts sous recuit thermique d’activation du dopant. La
premicre partie de ce mémoire est dédiée a la mise en évidence des effets perturbateurs a 1’origine de la TED
du bore dans les films Si-LPCVD fortement dopés, pendant le recuit thermique. Pour cela, une large variété
de profils expérimentaux SIMS (Secondary Ilon Mass Spectrometry), pour différentes conditions
d’implantation et de recuit, ont été utilisés. La seconde partic de ce mémoire a donc été de construire des
modeles bien adaptés aux effets des plus fortes concentrations en dopant et a I’origine de la TED pour la
compréhension précise de ces effets. Trois modéles issus de différentes approches de modélisation ont été
présentés. Le premier modéle est formé d’une seule équation différentielle dans laquelle quatre termes
correctifs ont été ajoutés. Le second est constitué¢ d’un systéme de quatre équations différentielles couplées
ou sept paramétres correctifs ont été considérés. Le troisiéme modele est congu d’un systéme de deux
équations différentielles couplées dont cinq parametres correctifs ont été¢ examinés.

Les tracés des profils simulés, a I’aide des trois modeles proposés, et leur ajustement avec les profils
SIMS expérimentaux, meénent a des résultats trés satisfaisants a 1’origine de la TED et de la réduction du taux
d’activation électrique du dopant. L’utilisation du premier modele montre que la TED et 1’activation du
dopant sont influencées par : (1) la formation de petits clusters de type Si,By, (2) I’évolution de la taille de ces
clusters sous le recuit thermique, et (3) la forte précipitation liée au dépassement de la solubilité solide limite
du dopant. La reproduction des profils SIMS par le second modéle donne plus de détails et indique que le
processus de formation de clusters de bore passe par quatre phases principales : (1) phase de nucléation rapide
ou de formation rapide de petits complexes d’atomes de bore et de silicium (Si,By), (2) phase d’équilibre de
formation de ces complexes dite "phase de saturation", (3) phase de croissance compétitive des gros clusters
au dépend des plus petits clusters dite "maturation d’Ostwald", et (4) phase de dissolution lente des gros
clusters, provoquée par 1’amélioration de la structure cristalline des films Si-LPCVD dans les budgets
thermique importants. La TED et 1’activation du dopant sont influencées par la contribution des interactions
dopants-défauts, perturbée par le mouvement des atomes de silicium (1’auto-diffusion) sous 1’agitation
thermique. Enfin, I’exploitation du troisiéme mode¢le, permettant une simulation trés satisfaisante, indique les
roles mutuels des cinétiques complexes de redistribution du dopant et de cristallisation des films Si-LPCVD.
La diffusivité du dopant est influencée par la cristallisation des films et celle-ci est perturbée par la diffusivité
et la concentration du dopant. La croissance de la taille des grains par la cristallisation des films joue un réle
primordial pour la détermination précise des profils de diffusion. En bref, la formation rapide des petits
clusters de type SyB, accélére la diffusivité du dopant et I’évolution de ces clusters réduit cette accélération.
Cependant, ces deux cas réduisent le taux d’activation électrique du dopant.

Enfin, ce travail, dans son ensemble, a permis de modéliser et simuler de fagon satisfaisante les profils
SIMS tout en nous amenant a cerner les problémes complexes intervenant dans la diffusion du bore a
I’intérieur des films Si-LPCVD.

Mots clés : Modélisation, SIMS, bore, diffusion accélérée et transitoire (TED), Si-LPCVD, piégeage,
ségrégation, clusters, cristallisation, recuit thermique.



