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Résumé :

Fragilisation et rupture du silicium implanté ddasprocédé SMART CUT : modélisation
et simulation par éléments finis.

Le procédé SMART CUT™ permet d'obtenir une trés fine couche de siliciisnlée
électriquement d’'un substrat. Le substrat est égaié du silicium monocristallin et I'isolant,
de I'oxyde de silicium.

Une étape déstabilise par implantation la cristidli d’'un premier substrat de silicium, sur
une fine couche enterrée d’'une centaine de nanesa&pres un collage a un second substrat
de silicium, 'assemblage ainsi constitué est rtedié regroupement des especes implantées
pendant cette étape déclenche une rupture dertiadsge dans la zone fragilisée et laisse une
fine couche de silicium collée a un substrat deisih.

Des expériences ciblées ont permis de déterminde ehodéliser I'évolution des propriétés
mécaniques trés peu connues du silicium implaaté,de I'étape d’'implantation et de recuit.
Des expériences numériques par éléments finis gatedent été mises en place afin
d’apporter d’autres éléments nouveaux de compréhessir les niveaux de fragilisation en
fonction de la dose et de I'énergie d’'implantatiensur les modes de fissuration qui généerent
la rugosité aprées rupture en fin de recuit.

Mots clé : silicium monocristallin, implantation, modéle desnes cohésives, méthode des
eléments finis étendus, mécanique de la rupture.

Abstract :

Weakening and fracture of implanted silicon in 8dART CUT™

simulation by finite elements.

process: modelling and

The SMART CUTM enables the obtention of a very thin silicon laygectrically isolated
from its substrate. The substrate is a single algslicon too, the insulator is a silicon dioxide
layer.

The crystallinity of a first silicon substrate i®gfabilized by an implantation step, in a
nanometric embedded zone. After a bonding step assembly is annealed. The gathering of
the implanted species during this step inducedrdture of the assembly in the damaged
zone and lets a thin silicon layer bonded to aailisubstrate.

Chosen experiments permitted to determine and teirtbe evolution of the hardly known
mechanical properties of the implanted silicon,imythe implantation step and during the
annealing. Numerical experiments by finite elemevese made to bring additional data for a
better understanding of the weakening of the inteldusilicon in function of the dose and the
implantation energy, and a better understandingheffracture modes which generate the
roughness at the end of the annealing.

Keywords: single crystal silicon, implantation, cohesiveneanodel, extended finite element
method, fracture mechanics.
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|. Etat de l'art.

L’étude de la fissuration du silicium implanté apgtitout d’abord trés spécifique car elle
s’adresse en premier lieu & un procédé industiebrquable, le SMART CUY, utilisé pour

la fabrication de substrats de haute technologig padustrie microélectronique. Le produit
silicium sur isolant fabriqué par SOITEC présentefi@ de ligne une non-uniformité de
planéité inférieure a 5A soit un plan atomique, rpdes épaisseurs de silicium de quelques
dizaines de nanométres. Néanmoins, I'étude rejemtétudes matériaux s’intéressant a la
déformation des monocristaux, indispensables a dterchination des phénomeénes de
déformations élémentaires dans les matériaux, gmsiu monde de I'implantation (ou la
radiation) des matériaux, propre a la sciencereddstrie nucléaire.

Dans le procédé, des espéces variables (mais esaggphr pouvoir étre accélérées) sont
implantées et viennent se loger dans une fine sgaigquelques centaines de nanometres)
enterrée de silicium monocristallin, a une profandgustable avec I'énergie d'implantation.
Le substrat est recuit ensuite, afin de faire mdes défauts d’'implantation. Les défauts
grossissant, deviennent des cavités, et finissanpiovoquer la rupture compléete du silicium
dans un « plan » parallele a la plus grande sudack plaguette de silicium. L’objet de la
thése est d'étudier le processus de fissuratiagilidium.

Ce premier chapitre s’attellera a rappeler les gétgs du monocristal de silicium qui
constitue toujours 99% du matériau dans I'épaisseyractée par l'implantation, et a
présenter les modifications de ces propriétés Baction de I'implantation et du recuit, grace
a un important travail expérimental. Au chapitre skront analysés d’autres résultats
expérimentaux pour affiner les paramétres mécanidussilicium implanté.

Une grande incertitude sur le mécanisme de fissuraiemeure. La faiblesse des dimensions
des défauts comparées au diamétre des plaquettsdicilam impose en effet une grande
difficulté de caractérisation. Ce procédé trésdst en plus sensible a de trés nombreux
facteurs, augmentant la complexité du phénomerahjétf de la these est de modéliser et de
développer de nouvelles simulations pour amélitgecompréhension du phénomeéne de
rupture.

Le procédé de fabrication du silicium sur isolardduit par implantation est ici brievement
rappelé (fig. 1). Il se décompose en quatre étppesipales :

-I'implantation d’un substrat préalablement oxydérmiquement,
-le collage avec un second substrat de silicium,

-le recuit amenant la fracture,

-le traitement de surface final afin d’éliminerlagosité.

Chacune apporte une quantité d’énergie qui tenddifier le substrat.

L’étape d’'implantation précédant le recuit founnite premiére quantité d’énergie aux atomes
de I'assemblage. L’énergie est cinétique et theumidCette énergie est relativement faible
comparée a I'étape de recuit mais elle permet @Béjarmation de défauts nanométriques
observables en microscopie électronique a trangmi¢SEM). Elle n’est pas négligeable : la
variation de la température d’'implantation modifiestructure du silicium implanté comme
on le verra dans la suite (fig. 5).
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thermique
de collage

Si (A) Si (A)

E] Implantation @ Collage moléculaire
ionique
si (B) si (B) Si(R)
Traitement de E] Traitement final et
fracture recyclage de Si (A)

fig. 1 : Schéma du procédé SMART CY{[S.Personnic)).

L’étape de collage qui succede a I'étape d'implamaintervient également car elle influe
potentiellement sur le couplage des deux substeatslicium, elle participe au confinement
de la rupture. Les derniéres propositions de méoaes de collage sont développées dans les
théses de S.Vincent et C.Ventosa ([S.Vincent], gbtdgsal).

Le recuit thermique focalisera toutes les attemstioh est le moteur de la rupture de la
plaguette de silicium implanté, il fournit une gtisntres importante d’énergie au silicium,
permettant une grande mobilité des espéeces eonganisation (fig. 2). L'ordre de grandeur
de la durée d’'un recuit est I'heure. L'intervalle températures s’étend de 250°C a plus de
700°C.

Les données concernant les étapes d'implantatiodeetecuit sont détaillées dans les
paragraphes suivants.

[.1.1. Etape d'implantation.
[.1.1.1. Généralités.

Les espéces implantées se logent dans une findealgsilicium de quelques centaines de
nanometres d’'épaisseur (fig. 2).

SiO;

fig. 2 : Visualisation de la zone implantée pal@eient recuite par microscopie électronique
a transmission : quelques centaines de nanomeétépaidseur ([S.Personnic]).
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L’épaisseur et la profondeur de la zone implantépeddent de la dose et de I'énergie
d’'implantation. Ces dernieres sont des paramétrggatédé réglés en fonction de I'épaisseur
de silicium sur isolant (SOI) que I'on souhaite.

Le profil d'implantation est modifié avec I'énergimplantation. Plus I'implantation est
profonde, plus la concentration maximum d’espeogslantées diminue et plus la base du
profil s’élargit (JW.K.Chul]).

! ' l qé 4115' ' m' % '
ol ;|| keV a keV keV keV i
i
_F R :* '\1 t -
2 1\ | 4 I ¢
PUorl T ey
g | ¢ 4t R
£ 1) r \ 4
£ S YA
g ! i ; Lo \} t
S r 1f I’ \ 7 U | -
E: | J { t
S 10} I |1 % / 4 \ _
Dy LAY
- / nﬁ ﬁ%l - \ -
0 1 4!1 1 lt L& 1 ded

Depth (pm)

fig. 3 : Evolution du profil de défauts avec I'éger d'implantation (JW.K.Chu]).

L’insertion d’atomes perturbe partiellement la stame de silicium : des défauts se forment.
Le passage des atomes a travers la matrice géesréacunes et pousse des atomes de

silicium en site interstitiel. Dans la zone impkat99% des atomes demeurent des atomes de
silicium.

La simulation atomistique implémentée dans le liegiBVISIL permet de reconstruire I'état
de la matrice de silicium en comptant les choceessgifs des atomes lors de I'implantation.
Les concentrations en interstitiels de siliciuneetlacunes peuvent ainsi étre calculées (fig.
4).

Le maximum de concentration de lacunes se situatdeamaximum de concentration de
I’hydrogene. Des corrélations sont possibles age@tofils d’espéces implantées établis par
SIMS (fig. 4). Dans la zone entre la surface etdae implantée, la capacité de reconstruction
du silicium est tres importante, la diffusion eststfortement favorisée par la présence des
lacunes, méme a basse température.
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fig. 4 : Profil simulé d’une implantation d’hydroge seul. Concentrations de lacunes et
d’interstitiels dans le silicium. ([S.Personnic]).

La température d’'implantation est un parametre mamd. L'endommagement du matériau
varie (fig. 5). A basse température, les défautmés suite a la réorganisation sont plus

grands et plus espacés. La conséquence au niveapicédé comme SMART CUY est
une rugosité aprés rupture plus importante.

10

T T T T 1 T T
v---'.-.-a....__
LT v
|
e ! l
g 1 |
g sl ! | -
Il |‘
g 4l / | -
5 b |
§ | |
g | S |
2L | ~
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0 A ] I I ] ] 13_

-200  -100 0 100 200 300 400 500 600
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fig. 5 : Variation du déplacement atomique avetelapérature d’'implantation (JW.K.Chul)).
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[.1.1.2. Formation des défauts.

Dés I'étape d'implantation, des défauts sont olieri?lusieurs approches physico-chimiques
a la fois théoriques et expérimentales sont pragpéur expliquer le phénomene.

Des calculs thermodynamiques ([G.F.Cerofolini]) pat exemple montré que linitiation des
défauts pouvait étre due a la condensation de émcu@iette formation d’amas de lacunes
permettait une diminution de I'énergie libre dutéyse, et donc un gain de stabilité.

Des caractérisations par microscopie électroniguarésmission (TEM) réalisées au CEMES
(IN.Cherkashin]) ont suivi I'évolution de ces antevenus défauts, pour les temps faibles de
recuit et pour des conditions différentes d'impddiain et de recuit. Les défauts présentent a
ce stade une taille inférieure a 100nm en longeeguelques nanometres d’épaisseur.

Des études morphologigues complétes, de l'initiaties défauts a la rupture du matériau, ont
été entreprises par interférométrie optique ([Cdterd, [N.Sousbie], [A.Beaumont],
[S.Personnic], [N.Daix]). La taille des défauts nmaxm mesurée a été {im environ en fin

de recuit.

La structure atomique du silicium implanté a étareée par FTIR (« Fourier Transform
InfraRed spectroscopy») afin de déterminer la matles liaisons, les interactions entre
I’hydrogene et les lacunes, entre 'hydrogene giinéerstitiels. Nous voyons sur la fig. 6 que
plusieurs complexes se forment sous I'effet deplantation. Plusieurs types de liaisons entre
silicium et hydrogéne sont détectés. L’hydrogendiselonc au silicium. Le silicium ne
posséde plus autant de liaisons avec ses voikimaatrice de silicium est affaiblie.
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fig. 6 : Spectre FTIR du silicium implanté & 5, %tm?%a 76keV. ([S.Personnic])

L’hydrogene est un des rares atomes implantésgir r@zec la matrice de silicium. Les autres
atomes occasionnent des dommages suite a leuduiction forcée au sein de la matrice de
silicium et un possible renforcement comme nousleons pour I'azote, par exemple.
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1.1.1.3. Mise sous contrainte du silicium.

L’implantation est une insertion de matiére dans oratrice, ici un réseau monocristallin de
silicium. Les atomes de la matrice sont donc ésaténis en compression. Le matériau tend
a relaxer cette contrainte. Méme si I'épaisseuladmne implantée est trés réduite, quelques
centaines de nanometres devant les centaines densiide la plaquette de silicium, une
fleche apparait apres I'implantation ([T.HO6chbaler]

En utilisant I'équation de Stoney (module d’Youngppgosé constant et égal a celui du
silicium monocristallin non implanté), T.Ho6chbauebtient la valeur de la contrainte de
compression. Cette contrainte a été mesurée pffératites doses (fig. 7).
yo B 01
1-u, 6t, R
ou E est le module d’Young du substras,le module de Poisson,ltEpaisseur du substraf, t
I'épaisseur de la couche superficielle que I'ontweuactériser et R la courbure du systeme.

Une augmentation linéaire de la contrainte aveioke est d’abord observée, avant qu’il n’y
ait une saturation et une diminution de la conteamvec la dose. Deés les plus faibles doses,
des défauts se forment et modifient les propridtésilicium. Pour les fortes doses, une forte
diminution de la viscosité du silicium apparait,euamorphisation est probable (fig. 8,
[C.A.Volkert]).

Gorpioans B

450 T T T T T
0 Fl 1 6 e 1]
Hraplartavion Dawe ] 10% o]

fig. 7 : Evolution de la contrainte de compressagres implantation avec la dose
d’hydrogene implantée. ([T.H6chbauer]).
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fig. 8 : Evolution de la contrainte compressival8 Ja densite et de la viscosité avec la
dose implantée de Xe dans le silicium a haute émef{§.A.Volkert]).
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Pour différentes doses d’hydrogéne et différendespEratures d’implantation, la contrainte
dans le plan x-y (ou z est porté par I'épaisseutadplaquette de silicium) a été mesurée,
toujours par mesure de fleche (fig. 9).
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fig. 9 : Evolution de la contrainte apres implaritat avec la dose d’hydrogene implantée
pour différents orientation cristallines et diffétes températures d’implantation.
([B.Terrault]).

Les contraintes de compression sont plus ainslefitdans le silicium (100), et maximum
pour le silicium (110). Elles sont de l'ordre deetjues centaines de MPa, elles sont
cohérentes avec les valeurs obtenues par T.H6chbaue

Des substrats non collés ont été caractérisésiffiaction X. Le déplacement des atomes par
rapport a leur position d’équilibre a donc été méswne déformation en est déduite par
plusieurs auteurs (fig. 10). En prenant comme nmexidlYoung et de Poisson les modules du
silicium non implanté, des niveaux de contraintesraspondant ont été calculés dans
différentes conditions (fig. 11).

Ces mesures peuvent préter a caution. Un écam @asition cristallographique est quantifié.

Le mouvement des atomes n’est pas suivi, les mgemaents sont probables, il est donc
difficile d’estimer une valeur de déformation, mésides rayons X moyennent sur une faible
zone de guelques microns. Cependant I'ordre dedgtartrouvé est voisin de celui trouvé par
I'équation de Stoney avec les hypotheses rappplassaut (fig. 9).

ion energy implant H dose & (%)
(ko) tempersture (10" fom’) ’T high tempecaturs
13,5 < W) A 2.0 0.5 (max) -
15,5 LM, 1.6 0.5 (av) 1.2 300 °C)
0.5 (500 °C)
40 LM, 5.0 L65 (max) -
40 RT 5.0 .25 {max)
42 LM, 30 035 (max)y -
B, 5 RT a0 L0333 (rmsy 0,053 (5080 5C)
T6 RT 50 2.9 {max) “weeak™ (350 7C)

fig. 10 : Mesures des déformations extraites deunessRX ([B.Terrault]).
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ion energy implant H dose o {MPa)

v ] 5 v L —
(keV) temperature  (10% jem) ®T high temperature
15,5 LM, 1.6 1000 fmax) 3000 {300 °C)
1000 {500 =C)
40 LM, 0 325 av) -
10.0 100 {av) -
40 BT 5.0 235 {av) —
645 RT 5.0 A0 (rinsh 10 (500 °C)
Tt BT B0 1900 (max)  “weak”™ (350 °C)

fig. 11: Mesures de contraintes extraites de mesE ([B.Terrault])

La caractérisation par diffraction X présente l'atzaye d’étre non destructive, tout comme la
microscopie acoustique, également utilisée damplibeation du silicium implanté.

1.1.1.4. Capacité de fissuration du silicium implaté.

En mécanique de la rupture, deux critéres évalleerapacité de ruine du matériau : la
contrainte a rupture et le facteur d’intensité datrainte ou la ténacité. Le second critere
traduit le fait que la présence d’'un défaut danm&ériau peut provoquer la fissuration pour
un chargement inférieur au chargement critiquetedusnt a cause d’'une intensification des
contraintes en bord de défaut.

Par définition, les champs de déformations u etatgraintess peuvent s’écrire :

?ke o—_zLﬂf(e)

ou u est le module de cisaillement, k est le coefficida concentration de contrainte avec

L . 3-v . N -
k =3-4v en déformation plane ek:lT en contrainte plane ow est le coefficient de
v

Poisson. En déformation planeg,; =0 et o, = |/(J11 + 022). En contrainte plane,
04, = 0. K est le facteur d’'intensité de contrainte otelaacité.

Des mesures par nanoindentation de silicium dopé bo phosphore ont donné des valeurs
comprises entre 0.69MPa‘fet 0.76MPa.i® ([J.G.Swadener]). Le silicium monocristallin
non implanté a une ténacité légérement supériemeéron 0.9-1MPa.if2 L'implantation
aurait donc tendance a fragiliser le matériau pesrespeces la.

Le néon semble en effet provoquer une augmentdtoa ténacité (fig. 12). L’échelle de la
fig. 12 est exprimée en déplacement par atomedaakipents occasionnés par les espéces
implantées. Elle correspond respectivement awesss16* at.cm?, 1.10° at.cni?, 2.10°
at.cm?, 5.10° at.cn?, 2.13° at.cni?.
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fig. 12 : Evolution de la ténacité avec I'implantat pour une dose croissante de néon par
rapport au silicium non implanté. [J .G.Swadener]

1.1.1.5. Module d’Young du silicium implanté.

Le module d’Young est susceptible d’évoluer avacdenditions d’implantations. M.Szabadi
a mené des expériences de microscopie acoustibuBzibadi]). L'excitation par des ondes
acoustiques du matériau provoque la vibration tmes et modifie la propagation des ondes
([P.Hess]). La réponse des atomes a cette sdilanitaenseigne sur leurs environnements
proches et sur leurs modes de vibration. On p@&si emonter aux propriétés élastiques du
matériau.

M.Szabadi a évalué le module d’Young, le modulePaésson et la densité du silicium
implanté.

Il résulte de ces mesures que seul le module d’y@emble impacté par I'implantation de
maniéere significative (fig. 13), dans le sens d'dgivainution de 10% a 15% pour le plus fort
écart de dose. Les conditions ne sont pas touttacddes rencontrées dans le procédé
SMART CUT™. Les doses sont en fait relativement faibles, méim&rgon relativement
gros crée potentiellement de nombreux défauts. IDg Ifnergie d’implantation est élevée
par rapport a I'énergie que I'on veut apporter dansrocédé SMART CUT afin d'élaborer
des couches sur isolant de quelques centainesdenétres. Comme nous I'avons vu (fig. 3),
a cette profondeur, les défauts ont tendance® @isjpersés.

5% de variation sur le module d’Young ont été méswtans le cas d’'une implantation de
1.10"%t.cm-2 de Si dans du Si, par la méme méthode drinmd[S.I.Tan]). L'ordre de
grandeur de la dizaine de pourcents de diminutiwiesmodule d’Young semble ressortir de
tous ces résultats.
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RBS TRIM SAWS

Dose Thickness of Thickness of Thickness of Young's

(ions amorphous amorphous amorphous  modulus Poisson’s Density
/em”) layer (wm) layer (um) layer (um) (GPa) ratio (kg/m”)
5E13 (0.51+0.06)  (151x5) (0272003} (2350%60)
1£14 002004y (142x3)  (027x002) (2330%50)
S5E14 1.41x0.02 1.41 144004 1272 027=x001 2310 30
1£15 1.46=0.02 1.44 145+0.05 1263 025=002 22080+ 40
SE15 1.40+0.02 1.52 1.48x0.03 1263 026=x002 2310« 30
1£16 1.52+0.02 1.53 1.52+0.04 123+ 4 026002 2280+ 40
5E16 1.58 1.55+0.05 120+ 3 027=002 2320+ 40

fig. 13 : Evolution du module d’Young et de Poispoar une implantation d’Argon a forte
energie ([M.Szabadi]).

Toutes ces données caractérisent I'état mécaniqualidium apres I'étape d’'implantation.
Nous allons voir maintenant si I'étape de recuidifie cet état.

[.1.2. Etape de recuit.

1.1.2.1. Effet du recuit sur le module d’Young du gicium implanté.

Un suivi des propriétés en microscopie acoustigéie aéalisé (fig. 14, [M.Szabadi]).

Thickness of

Implant Dose amorphous laver Young's Poisson’s Density
energy (MeV) {ions/cm’) Procedure {pm) modulus (GPa) ratio [kg-"mzj
1.20 1E16 as mmplanted 1.60=+0.15 122+6 0.23+0.04 226070
180 and 330 °C 1.65+0.12 131+4 0.22+003 2270350

530°C 1.65+0.15 1407 0.21+003 2300350

025 1E16 as mmplanted 0.50+0.03 121+5 0.24=0.04 2280=350
180 and 330 °C 0.50+0.04 1357 0.25+003 233070

530°C 0.48+0.05 142+7 0.23+003 235070

0.25. 0.5, 4E16 as mmplanted 1.40=0.10 121*6 0.24=0.03 226050
08, 12 180 and 330 °C 142+008 130+3 0.22+0.04 220040
530°C 1.47+0.10 132+6 0.22+003 220040

fig. 14 : Effet du recuit sur les modules d’Younhde Poisson, sur la densité aprés une
implantation d’Argon. ([M.Szabadi])

Une tendance a la recouvrance des parametresidursilmonocristallin non implanté est
observée. L'incertitude de la méthode ou la failddation des parametres ne permet pas de
distinguer chaque valeur. Mais la tendance estaagante.

L'impact mesuré de I'implantation sur les propr&gtfu silicium monocristallin, le module
d’Young notamment, est donc relativement faibleurPautant, le silicium implanté est
beaucoup plus fragile.
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[.1.2.2. Formation de H lors du recuit.

Des études par spectrométrie RAMAN ([B.Terraul@, \illeneuve], [B.Aspar], [N.Daix])
ont été menées. La technique permet d’exciter dearespécifique la liaison de la molécule
H,. La présence deh été détectée a lintérieur des cloques (fig. D&ja par SIMS, des
guantités d’hydrogene n’étaient plus détectéesdanecuit ([S.Personnic]) et la formation de
H, était fortement suspectée.

Ces données identifient la nature du gaz (ou degmces) a lintérieur des défauts
d’'implantation et ont permis une estimation de fespion interne en faisant I'hypothése des
gaz parfaits ou de Van der Waals ([S.PersonnicB¢aumont], [C.Lagahe], [N.Sousbie]).

Mmmww«mw
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Intenslty (a.u.)
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4100 41'50 4200 4250 4300 3500 3?00 3@0[:- T nn 43[)[:- 4500
Wave number (cm') Y H-H Raman Shift [cm] b)

fig. 15 : Détection du Hpar RAMAN dans une cloque a gauche et dans degleres de
multi-lacunes a droite ([B.Terrault]).

Des mesures de formation de plar spectrométrie de masse ont également été& fadte
J.D.Penot, elles ne sont pas encore publiéeseSabats seront présentés au chapitre 1.

1.1.2.3. Cinétiques de rupture.

Les cinétiques de rupture établissent la corresgocelentre le temps mis par le silicium pour
rompre et la température de recuit isotherme qdpbmané naissance a la fissuration. Les
cinétiques sont expérimentalement rangées dans 8memordre que lintensité de la
contrainte : elles sont plus rapides sur le siticiid 00) que sur le silicium (111), elles-mémes
plus rapides que sur le silicium (110) (cf fig. 9).

Le temps de procédé et la température de procédéiétportants, des courbes de cinétique

de rupture sont établies systématiquement, pouquehaconfiguration d’implantation :
substrat, dose, énergie, espece (fig. 16).
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fig. 16 : Courbes de cinétique de rupture pour implantation d’Hydrogene sur des
substrats d’orientations différentes ([N.Sousbie])

Une température de transition est clairement ma&quélle que soit I'orientation du substrat.
L’existence de cette température de transitionéaodservée pour des différentes doses et
différentes énergies d’'implantation.

Le domaine des hautes températures caractérismpagnergie d’activation plus faible serait
associé au phénomene de diffusion de I'hydrogenes da silicium ([S.Personnic],
[C.Lagahe]). Le domaine des basses températurest skrigé par des phénomenes de
piégeage-dépiégeage de I'hydrogéne.

Nous verrons dans le prochain chapitre que d’aptnésomenes sont possibles.

L’étude des objets de tres faibles dimensions éltate. L'observation par microscopie
électronique a transmission révele les défauts plamtation pour les premiers temps de
recuit. Des équipes du CEMES essayent de faireomptage statistique des populations de
défauts de maniére a tester des modeéles de croéssanle mdrissement d’Oswald. C’est
aujourd’hui le mécanisme explicatif le plus répanidel modele décrit I'existence d’'un rayon
critigue de défauts évoluant dans le temps ; d&usion, les défauts de rayons supérieurs au
rayon critique captent les espéces retenues ppludepetits défauts et grossissent. Pourtant
T.HOchbauer en examinant la zone apres ruptureEdh rfEtrouvait des défauts semblables a
ceux observés aprés implantation ([T.Hochbauegs &tudes de comptage sont longues et
fastidieuses.

A l'instar de la science nucléaire, des étudeslaguage ont été entreprises. La formation de
clogues apparait sur ces matériaux exposés auaticati. L'étude des cloques permet de
travailler sur des défauts de plus grandes dimassiplus accessibles. L’'observation est
possible par microscopie optique directe ou pasri@atométrie sur des substrats non collés
([C.Lagahe], [N.Sousbie], [A.Beaumont], [S.PersahriN.Daix], fig. 17).

Il a été démontré ([C.Lagahe], [Q-Y.Tong], [B.Te:dtd que les énergies d’activation des
cinétiques de rupture dans le cadre du procédé SMBBT™ et les énergies d’activation du
cloquage étaient les mémes. Un décalage tempdrebserve, les cloques apparaissent plus
tard, le temps que leur diamétre soit suffisantr@re discernable optiquement (>h@9). Le
cloguage est un phénoméne qui demande dans le méme moins d’énergie, compte tenu
de la plus faible rigidité du systéme.

(fig. 18).
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fig. 17 : Observation par interférométrie (a gaucfe. Personnic]) et au microscope optique
de cloques a travers ifh d’oxyde de silicium (a droite, [N.Daix]).
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fig. 18 : Energies d ‘activation pour du cloquagefenction de la dose d’hydrogéne implanté
([B.Terrault])

Une technique d’observation a été finalement dgpae pour se rapprocher des conditions
du procédé. Des oxydes épais de silicium de pltusigucrons sont déposés sur le substrat
implanté de maniére a raidir le systéme, au lieadller un second substrat (fig. 17, a droite).
Le cloquage est empéché, on se retrouve alorsdiemesonditions proches de celles connues
par le matériau dans le procédé. Ces expérienoastseprises au chapitre Ill.

Il est intéressant de noter que la fissuration psoir lieu a basse température, a 200-250°C
environ. A ces températures, la diffusion est lantés possible et permet un réarrangement
de la matrice implantée. La pression dans les el®guest aussi plus faible. Les phénoménes
de diffusion et de mises sous pression coexistamptetement, la pression seule ne suffirait
peut-étre pas a expliquer la totalité du mécanisme.

I.1.2.4. Localisation de la rupture
La fissuration qui conduit a la séparation d’'unstrdd de silicium nait et se développe au

coeur de la zone implantée, a partir de défauts idsua recombinaison d’autres défauts (fig.
2).
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Le type de défauts formés est différent selon lafgmdeur. Dans le silicium (100), des
défauts (111) sont observés dans les flans dul gtodplantation, la ou la concentration
d’atomes implantés est plus faible mais suffisgpter que des défauts se forment (mesures
XRD (« X Radiation Diffraction») et GISAXS (« Gramj Incidence Small Angle Scattering
of X rays»), [L.Capello], fig. 19). Au niveau ducpidle concentration, la majorité des défauts
est de type (100).

Quand la dose implantée est faible, ie insuffisgimtgr aboutir & une rupture de la plaquette
de silicium, la majorité des défauts est de tydel]1Ces défauts ne grossissent pas au cours
du recuit dans le Si(100) ([B.Terrault], [B.Aspar])

La ligne de rupture est quasiment toujours obsemmedin de profil de concentration de
'espece implantée (fig. 19, [R.E.Hurley], [S.Peamsiz], [T.HOchbauer]). Des variations sont
observées dans le cas de doubles implantions (moptamtation) ou les localisations des
maxima de concentrations d’especes sont distinties. compétition s’installe alors entre
deux zones fortement fragilisées.

fig. 19 : Localisation de la fissure par rapport awofil d'implantation et types de défauts
rencontrés.

Le chemin de fissuration se situe soit au niveaundximum de concentration d’hydrogene,
soit entre les maxima de concentration d’héliund’eydrogene ou I'effet combiné des deux
especes seraient tres importants. La rupture nblegras intervenir au niveau du maximum
de profil de lacunes d'apres les caractérisatiomsnges. Nous savons que I'hydrogene
affaiblit la matrice de silicium. Des ruptures ségalement obtenues avec de I'hélium seul, a
forte dose (1.18at.cm?, [C.Lagahe]) et & température élevée (>700°C).

1.1.2.5. Présence de boucles de dislocations daasilicium implanté.

Des équipes ont observées la présence de bouckisldeations dans le silicium implanté.
La formation de ces boucles a été mise en relai@mt les défauts {311} ou {113}. Les
travaux de P.Castrillo ([P.Castrillo]), S.Boninel({S.Boninelli]), I.Avci ([l.Avci]) et
N.Zoghraphos ([N.Zoghraphos]) en témoignent. Lggtreuropéen FRENTECH a également
validé cette hypothése ([FRENTECH]). Plus précisgmiémplantation d’ions provoquerait
la formation de défauts interstitiels qui se digeaient et formeraient des boucles de
dislocations.

l.Avci propose un modele de croissance des bouldeatislocations sur cette base. En fait les
courbes sont faiblement corrélées. Et compte teaw atreurs de mesures, les courbes de
disparitions des interstitiels semblent pouvoie &écrites par plusieurs courbes.

En fait, la caractérisation de la population defauts par TEM est tres compliquée. Les
participants au projet FRENTECH, dont I'équipe dBMES a fait partie (cf. S.Boninelli et
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A.Claverie), ont toutefois observé des tendancetegagé des paramétres importants. Ainsi,
d’apres eux, la formation des boucles doit étres fwvorable thermodynamiquement que la
dissolution des interstitiels, au moment du recu#.vitesse de transformation des défauts
dépend de la température du recuit. La transfoomatilieu dans le cas d’'une forte saturation
en lacunes et en ions de la matrice de siliciunguieéduirait la barriere énergétique. La dose
est bien sar importante, elle commande la densitdgefauts interstitiels.

fig. 20: Cliché TEM de boucles de dislocation densilicium ([A.Claverie]).

D’autres équipes expliquent I'apparente facilité@enation des boucles de dislocation par la
présence d'une sursaturation en lacunes dans lésiaux implantés. L’hypothese a été
retenue par Z.Yao pour le nickel ([Z.Yao]), par auBanger pour les aciers ferritiques
([L.Boulanger]), par K.S.Jones et X.P.Ning pousilecium ([K.S.Jones], [X.P.Ning]).

J.A. Van der Vechten a proposé un mécanisme deatoomdes boucles de dislocations a
partir de la précipitation des lacunes en surstturaans les semi-conducteurs ([J.A.Van der
Vechten]).

Certains avancent I'idée que la boucle se formédefaent du fait de la faible déformation
totale qu’elle engendre dans le volume qu’elle peclLes deux dislocations vis et les deux
dislocations coin qui la composent ont des vectelerBirgers de signes opposés. Donc
chacune est complémentaire de l'autre. Pour leladisons coin par exemple, chacune
apporte un demi-plan. Un plan est ainsi reconstiiési, a I'échelle de la boucle la
déformation serait nulle.

Plusieurs propriétés meécaniques du silicium img@aou implanté et recuit ont été

caractérisées par diverses techniques. Le silicimnplanté a été considéré comme un
matériau a part entiére. La plasticité a trés géeweeoquée alors que la structure du silicium
semble atteinte. Nous allons donc rappeler lesrjgt&és du silicium monocristallin.

Le comportement mécanique des matériaux est abtegsir des tests de sollicitation dédiés
aux propriétés que I'on recherche. La connaissdeseconditions des essais est primordiale.
La valeur d’'un parameétre mécanique donné sans timmsln’a aucune signification. Les tests

doivent étre réalisés en grand nombre de maniébgehir des valeurs statistiques.
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Il est difficile de trouver les valeurs des param&tqui sont utiles et utilisables dans nos
conditions pour le silicium. Peu de tests dangtirature apportent des réponses preécises.

Le silicium monocristallin de qualité microéleatique n’est pas un substrat tres bon marché,
ce qui limite les études universitaires. On trotvetefois quelques références sur le sujet,
elles sont présentées dans les paragraphes suivants

[.2.1. Anisotropie du silicium.

Le silicium possede des directions cristallograpb&gnon équivalentes, il est anisotrope. Le
silicium cristallise dans une structure de typerdiat représentée sur la fig. 21.

foou) ?

[100] c

fig. 21: Structure diamant du silicium.

Dans la maille élémentaire on peut distinguer tdisctions ayant des propriétés différentes.
Le nombre d’atomes et leur éloignement y sont diffés. On distingue la direction (100), la
direction (110) et la direction (111). Les direao(010) et (001) ont les mémes propriétés
gue la direction (100). Les propriétés mécaniguessiticium monocristallin varient donc
selon la direction sollicitée (fig. 22).

Orientation Module | Module |énergie de surfag énergie de surfage
d’Young|de Poissoi  de clivage ‘de propagation’
(100) | 130 GPa 0.28 2.5J.M 2.5 J.nf
(110) | 165GPa 0.23 1.7 J.M 3.3J.nf
(111) | 190GPa 0.18 1.4 J./ 3.8 J.nf

fig. 22: Valeurs du module d’Young et d’énergiesdgface selon I'orientation du silicium
(IM.Nastasi], [N.Sousbie]).

L’énergie de surface de propagation a été détemmanéartir d’expériences d’exfoliation
(IN.Sousbie]). L'énergie de surface varie dans Enma sens que le module d’Young. Elle
correspondrait a priori a une énergie d’ouverturdraction. Une énergie de surface dite de
clivage évolue dans le sens inverse ([J.G.Swaderdt]Nastasi], [N.Sousbie]). Elle
correspondrait a priori a une énergie d’ouverture cesaillement. J.J.Gilman a mesuré
1.24J.nf pour les plans (111), R.J.Jacodine 1.23)..51J.rf pour les (110), 2.13J.M
pour les (100) ([J.G.Swadener, 2005]).

1.2.2. Transition élasto-plastique du silicium.

Le domaine élastique est le domaine ou la réponsamdtériau est linéaire et ou la
déformation est réversible : si la sollicitationt agétée, le matériau revient dans sa position
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initiale, sans garder de déformation permanenteddmaine qui lui succede est le domaine
plastique. Il varie considérablement d’'un matéreul’autre et se caractérise par une
irréversibilité : le matériau gardera une défororatpermanente. Le matériau met en place
des mécanismes de dissipations d’énergie modsmstructure.

Méme si de grandes différences entre les valewpammetres pour une méme donnée sont
observées, plusieurs études convergent vers uite Btastique du silicium monocristalliae(

sur la fig. 23) de l'ordre de 1-2GPa a 400°C ([iM&on]), [S.G.Roberts-P.B.Hirsch]). On
peut estimer que cette valeur est supérieure adeye ambiantece ~ 2-3 GPa.
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fig. 23: Limite élastique du silicium monocristalien fonction de la température.
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fig. 24 : Limites élastiques pour du silicium monsi@llin et polycristallin en fonction de la
taille d’échantillon. ([T.Tsuchiya]).

La structure du silicium implanté est modifiée parformation de défauts. Ces propriétés
mécaniques tendent peut-étre a devenir celledidiusi polycristallin. Il est donc intéressant
de connaitre les propriétés de ce dernier. Leiwificpolycristallin posséde un domaine
élastique plus étendu et une grande capacité aenddtion plastique (fig. 24). La présence
des joints de grains octroie apparemment un degnglémentaire de déformation.
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Des essais mécaniques complets font apparaitranaition entre les domaines élastique et
plastique sur du silicium monocristallin. Des caslrontrainte-déformation tres précises ont
ainsi été obtenues par des essais de flexion gpainés ([S.G.Roberts-P.B.Hirsch], fig. 25),
de la méme qualité que celle utilisée dans le p@&VART CUT™,

3.0 -
Type 1
25
dr
5 20 AV
% £=12x104s"
o 1.5 1
o
= Type 2
@D 40
3
< ~ Type 3
05 $ yp
S §
0 ’ .
+

Strain

fig. 25: Courbess(¢) pour un monocristal de silicium FZ obtenues pssa de flexion quatre
points ([S.G.Roberts-P.B.Hirsch]).

Nous voyons ici différentes courbes contrainte-défdion obtenues a différentes
températures sur des monocristaux élaborés pamonfusie zone (FZ), de qualité
microélectronique. Le nombre de défauts dans leorristal est extrémement réduit (densité
de dislocations de fém). Les changements sont spectaculaires.

Si la température de sollicitation est inférieuréd3®°C environ (I'essai est fait a 454°C), le
comportement du silicium est exclusivement élastigle matériau s’adapte a la contrainte en
se déformant linéairement jusqu’a une contraintetd, la contrainte a rupture. Elle est ici
plus élevée que celle indiquée sur la fig. 23, &tteint 3GPa.

A 730°C, le méme chargement révéele une diminutetadimite élastique. a 1GPa, et un
court domaine plastique avant rupture. A 733°0intite élastique toujours de 1GPa mais le
domaine plastique s’est considérablement allongésidurs pourcents de déformation sont
atteints et le matériau se déforme a contraintesiqent constante. Il est passé d’'un stade
completement fragile (type 1) a un stade ductypdtlll). La température de transition est ici
730°C. Elle est appelée naturellement températiteagisition fragile-ductile.

Nous voyons donc que la contrainte maximum que aigpde matériau est obtenue &T
730°C. Le silicium implanté est affaiblit et devralonc avoir une contrainte a rupture
inférieure.

Le mécanisme de type | caractérise la rupture pemérfragile, il a lieu en dessous de la
température de transition. La rupture du maténmdervient par clivage. Dans les conditions
du type I, I'équipe de M.Michot ([C.Scandian]) aniré que lors d’'une rupture par clivage,
c’est a dire normalement par rupture brutale dasphtomiques, on observait des sources de
dislocation espacées le long du chemin de fisdige 46). On a un glissement rapide des
dislocations.
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fig. 26: Cliché MEB d’'un chemin de fissure danssdigcium dans des conditions type |l
données en fig. 25 ([C.Scandian])

Sur le cliché, on voit également que des dislooatioe sont pas dans le plan de fissure. En
effet sur le chemin de fissure, plusieurs systedeglissement sont activés. L'équipe de
P.B.Hirsch et S.G.Roberts ([S.G.Roberts]) ont camdi aprés une modélisation que des
sources espacees de dislocations pouvaient Ewedgine du régime fragile. On ne sait pas
encore a priori quand intervient la génération déslocations. Pour le moment elle
interviendrait pour des contraintes proches deolatrainte a rupture. Ces mécanismes de
fissuration fragile sont toujours a I'étude actemient. Leur compréhension permettrait bien
sar d’infléchir ce comportement fragile, elle petireet d’améliorer la tenue des matériaux.

Il est probable que malgré I'apparence de linéatli@asticité, tout au long de la déformation
dans le cas du type |, on ait en réalité un peplalicité du fait de la présence des lacunes en
tres grand nombre, ou parce que la notion d'éigstest macroscopique et elle n’est pas
complétement sensible aux faibles densités deddistms. On le découvrira peut-étre plus
tard. Dans un cristal tres peu déformé, la vitekse dislocations est tres rapide. Elles sont
donc difficilement observables.

Pour le type IlIl, la température et la contraintmtssuffisantes pour qu’une importante

guantité de sources soit produite. Les trés nonseedislocations finissent par interagir, se
bloguent a travers la « forét » de dislocationdaetontrainte augmente. Mais la montée des
dislocations est possible, ce qui permet aux digions de franchir les obstacles de leurs
parcours. La contrainte interne chute alors, leénei continue a se déformer : c’est le stade
ductile.

Nous disposons également de valeur du facteured'sié de contrainte pour le silicium
monocristallin. Il a été mesuré en fonction de denpérature et de la nature du dopage,
positive ou négative (fig. 27).
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fig. 27: Dépendance de la ténacité en fonctionadieinpérature pour plusieurs matériaux
fragiles. Les ténacités de pSi et nSi sont meswd@edprouvettes DCB, les autres par flexion
([J.Castaing]).

Nous retrouvons l'existence de la température dasition dans I'étude de ce nouveau
parameétre macroscopique (fig. 27). Dans le domainagile, la ténacité vaut
approximativement 1 MPaXfi ce qui est trés faible comparé & d’autres matéréurants
(>100 MPa.m{? pour certains aciers). Le silicium est donc tragife & basse température. En
revanche, des la température de transition estsdépala ténacité augmente trés brutalement.
Les matériaux présentant une transition si raige ges rares. Nous voyons aussi sur la fig.
27, linfluence de plusieurs facteurs sur la valele la ténacité comme le mode de
sollicitation (flexion simple, flexion 4points), lgéométrie des échantillons (éprouvettes
classiques et DCB), et le dopage.

Une température de transition a 500°C, est ainsiunée en flexion simple (fig. 27), alors
gu'avec des éprouvettes normalisée DCB (Double ileaat Beam), elle est de 700°C.
L'usinage peut en fait constituer une préfragilmatpour le matériau, des dislocations
peuvent étre émises. Mais la valeur de 700°C éstdorrecte. Avec la flexion simple, les
contacts entre le support et I'éprouvette peuveatiednent étre une source d’incertitude.
Maintenant, on utilise plutét la flexion trois ptsret quatre points.

La ténacité du silicium monocristallin a été mesupar nanoindentation entre 0.7 et 1.3
MPa.nt’? & température ambiante ([C.L.Mulhstein]). Ces walesont proches de celles
indiquées par J.Castaing (fig. 27). La nanoinderiag¢st d’abord une technique d’essai de
compression mais une technique capable de cassrtées films minces simplement. On peut
trouver dans la littérature des essais plus exesig@alisés sur des échantillons de tres faibles

dimensions, comme des essais de flexion sous AFNedraction sous TEM.

L'influence du dopage a également été observéd&s@arge], [B.V.Petukhov]). Il modifie le
mouvement des dislocations dans le matériau etaeximhisser la température de transition.
Les cas d’'un dopage a l'arsenic ([J.R.Patel]) l&tzote ([V.Orlov]) ont été reproduits ici (fig.
28, fig. 29).
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(a) UNDOPED

{124}

(b) ARSENIC DOPED 10'% cm®

fig. 28 : Modification de la vitesse des dislocasa charge constante dans le silicium avec le
dopage d'arsenic vue par RX. ([J.R.Patel]).

V.Orlov a étudié les propriétés du silicium monst@ilin dopé avec de l'azote (fig. 29,
[V.Orlov]).
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fig. 29 : Courbes contrainte déformation du silitilCZ dopée avec du bore, & 3%6n°,

3.10"cm®, 3.13°cm?. Le silicium est sollicité dans la direction (LE0B50°C, & une vitesse
de cisaillement de 7.10s™. ([V.Orlov])

Les courbes sont corrélées avec des mesures dssedtede dislocations faites par
M.V.Mezhennyi ([M.V.Mezhennyi]). L'azote tend en ifaa ancrer les dislocations,
provoguant une augmentation de la tenue mécanujueles mécanismes proposes serait la
formation de relativement gros précipités de N-Onsdda matrice de silicium. Le

CONFIDENTIEL 28



comportement plastique est tres différent de aiwsilicium non dopé : aucun plateau ductile
n’est observé (fig. 25).

Les mécanismes de déformation mis en jeu sontéteritdifférents de ceux observés dans le
silicium implanté ou les concentrations en lacueksn interstitiels sont différentes. Mais il
est probable qu’aprés un court de temps de reaiggdnt le temps en lacunes de se regrouper,
le silicium implanté ait des propriétés mécaniggieslaires.

La transition fragile-ductile est dépendante desiglurs autres conditions. La température de
transition est valable pour une vitesse de défaomatonnée, une contrainte donnée, pour un
type d’échantillon donné. En effet, pour des viégssdéformations trés rapides, le matériau
sera toujours fragile ([S.G.Roberts-P.B.Hirsch]).nla pas le temps de développer ses
accommodations a la contrainte. Si un échantillééausiné, des sources de dislocations ont
probablement été générées. Et I'on se retrouverppidement dans le stade ductile, avec une
limite élastique plus faible. Mais une déformabiliius grande.

Si on réduit la vitesse de déformation du matér@u lui fournit de I'énergie tout en lui
laissant le temps de mettre en place ces paradesathmodation de la contrainte. La
température de transition fragile-ductile diminles

Un mécanisme de dissipation est I'émission et dgpagation de dislocations. Les dislocations
sont de trés faibles déplacements collectifs d’amiui participent de I'écoulement ou de la
déformation du matériau. Une fois que les décalagesiiques sont faits, ces dislocations
deviennent des entités a part entiere, susceptitldese mouvoir, d’interagir, de disparaitre
([P.B.Hirsch]).

M.Khantha a montré que la transition était abaissésjue la densité initiale de dislocation
augmentait ([M.Khantha]).

L’observation de cette transition fournit donc dd@srmations sur la qualité du matériau.

M.Ashby et Frost ont compilé des caractérisatiamsraction et en compression concernant
principalement du silicium polycristallin de tailee grain 100m (fig. 30. lls ont associés
chaque fois les mécanismes de déformation duwsiticen fonction de la température et de la
contrainte en cisaillement appliquée. Des référenmer le silicium monocristallin sont
également insérées. Les domaines trouvés peuvemtieévsensiblement. La qualité des
cristaux a considérablement évolué. Actuellemesst,dlaquettes de silicium ne contiennent
plus par exemple que %Bn? dislocations.
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fig. 30 : Mécanismes de déformation du siliciunfa@ction de la température et de la
contrainte de cisaillement ([D.S.Walters]).

Les défauts d’'implantation que I'on observe en TEB sont peut-étre pas étrangers au
concept de plasticité et de dislocations. Nousnalldonc nous attarder sur la notion de
dislocation dans le silicium.

[.2.3 Génération et propagation de dislocations danle silicium.

Le cristal de silicium présente plusieurs plandédénts, mais les plans denses sont plus
favorables a I'apparition de défauts, de fautesngideement. En effet un atome qui changerait

de position parcourt une distance beaucoup plidefai le plan est dense, son changement
demande moins d’énergie, il est donc favorisé gaport aux autres déplacements possibles.

Les plans (111) sont donc les plans de glissenesnplus facilement activables. S’il y a une

nucléation de dislocations, elle se fera dans &msspdenses. Le matériau commencera a
activer les mécanismes de plus faible énergie.

Une déformation macroscopique demande beaucougrdién Mais déplacer de proche en
proche sur de trés courtes distances des atomeandentres peu d’énergie. Il n'est pas
nécessaire d'avoir des contraintes de plusieurdaicers de MPa pour générer des
dislocations.
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Pour des systemes cubiques face centrée trés pratdda structure du silicium, les
contraintes seuil de nucléation sont de 'ordré Bi¥a (fig. 31).

Matériau| G (GPa) t théo (MPa] t exp (MPa)
Al 24.4 3700 0.79
Ag 25 3900 0.37
Cu 40.7 6400 0.49

fig. 31: Cisaillement pour former une dislocatioans des structures cubiques face centrée
(JA.Deschamp]).

Pour le silicium polycristallinf(g. 30), la contrainte en cisaillement critique est dieon
10MPa a basse température.
Ces valeurs sont effectivement trés faibles.

G.Schoeck s’est lui intéressé aux contraintes s#iihucléation et/ou de propagation des
boucles de dislocations issues des sources de &Raald ([G.Schoeck]). Le segment de
dislocation qui se trouve entre les deux déefaudmarage peut étre soit en configuration vis,
soit en configuration coin. Le seuil sera différagitla forme de la boucle pourra étre
modifiée. Pour la configuration vis, la contrairseuil est de 23MPa. Pour la configuration
coin, la contrainte seuil est de 11MPa. La formelés vers un allongement selon une
direction de I'’hexagone, suivant le vecteur de Bisg

De méme, A.Giannattasio détermine une contrainitiqwe de 26MPa pour former une

boucle prismatique, a partir d'un segment de daioa compris entre deux précipités
d’'oxygene (dans du silicium CZ) distants de 50n®.@iannattasio]). Le segment s’est

courbé pour une contrainte de 13MPa. Au dela de eaieur, la boucle est mobile. Toutes
ces valeurs de contraintes sont cohérentes.

La vitesse de déplacement des dislocations a defnudéée expérimentalement, soit en
déformant sous une forte contrainte lors d’expé&eette nanoindentation par exemple, soit en
déformant faiblement mais a température élevéeeftat la génération des dislocations est
thermiquement activée. Il faut une certaine quardiénergie pour les former. La contrainte
fournit une partie de I'énergie, la températuretgeurnir I'autre partie.

Une formule empirique donnant la vitesse est conameant admise ([S.G.Roberts-

P.B.Hirsch]) :
) ol
V=V, — | exg-——
(TOJ KT

avec U énergie d’activation,contrainte de cisaillemeni; contrainte seuil de
cisaillement de 19MPa

U est égale a 2.2eV. Cette énergie est exactergate a I'énergie d’une liaison Si-Si. L'acte
élémentaire de la formation ou de la propagatiamel’dislocation est justement la rupture
d’une liaison Si-Si. Les énergies concordent.

L’influence de la présence de I'hydrogene sur @ppgation des dislocations dans le silicium

a été évaluée par Y.Yamashita ([Y.Yamashita]) bBarve une accélération de la propagation
et une transition surprenante. Son étude seraseepn détail dans le chapitre suivant.
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Lors des déplacements, des crans peuvent se feunda ligne de dislocation. On distingue
les crans a 60° et 90° dans le silicium (fig. 32).
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fig. 32: Crans a 60° et 90° sur une ligne de diataan ([W.Cali]).

La propagation et la formation de ces crans consemhrplus d’énergie qu’une simple
propagation. lls ralentissent la propagation : ume d’activation concerné est plus
important que celui d’'une simple ligne de dislooatiLes crans ont souvent été observés dans
le silicium. P.B.Hirsch et H.Lothe (1982) ont détémé une énergie totale associée au cran :

,Ub4
o = 2E, —S— —1b’X
87
avecp module de cisaillement, x largeur du cramaleur de la contrainte, b vecteur de
Birgers et Ef énergie de formation

Ces crans ont donc été étudiés avec beaucouprgelsai’'ont pas un effet secondaire dans la
déformation du silicium. Ces crans, en plus d’awoie existence probable dans le silicium
implanté, montrent la forme que peut prendre ugeelide dislocation dans le cristal. On
retrouve ainsi I'explication de I'existence des bles prismatiques (a 90°) et hexagonales (a
60°) dans le silicium.

Apres avoir vu I'impact que le procédé avait susilecium monocristallin au 8l.1 et aprés
avoir rappelé les propriétés mécaniques de ce m@matél est intéressant de connaitre les
phénomenes qui ont été observés dans d’autresiauat@plantés ou irradiés.

D.Rodney a étudié la plasticité dans les matérienaxliés par des neutrons en caractérisant
trois niveaux d’échelles, macroscopique, microméti et nanométrique ([D.Rodney]).
L’étude porte plus sur le cuivre qui cristallisendauns structure cubique face centrée.
D.Rodney a fait le lien entre des défauts nanoous comme les fautes d’empilement
tétraédriques et les boucles de Frank. Ces d&artganisent en bandes de maniére a relaxer
un maximum d’énergie dans le cristal. Ces banddsdoectement une influence sur le
comportement macroscopique du matériau.

Macroscopiquement, il obtient les courbes cisaéiatrdéformation portées sur la fig. 33.
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fig. 33: Courbe contrainte de cisaillement déforimaten fonction de doses d’implantation
dans un monocristal cuivre ([D.Rodney]).

L’adoucissement que nous suspectons dans le csiiailum implanté n’est pas observé dans
le cas du cuivre. Au contraire, un durcissementte&st marqué. La limite élastique est

multipliée par 10 avec la dose d'implantation (88, fig. 34).

Nous savons maintenant que I'implantation peutrdesi deux effets. Nous essaierons de voir
si des structures proches, CFC pour le cuivre amndnt pour le silicium, provoquent les

mémes comportements sous implantation, a partin@le/eaux résultats expérimentaux

présentés au chapitre Il.

Le comportement observé pour le cuivre (fig. 33)cesnmun a de nombreux matériaux (fig.
34).

Acy [MPa]

o Dose [dpa] |

Ll Ll Ll Ll il Ll
104 103 102 10!

fig. 34: Augmentation de la limite élastique poesdanétaux purs polycristallins en fonction
de la dose d'implantation de H ([T.Leguey]).

Les matériaux implantés sont bien siOr trés étudesss le domaine du nucléaire et des
comportements généraux ont été dégagés dans derawombas : durcissement, fluage,
adoucissement, fragilisation. La figure suivantetlgtise les résultats de ces études dans le
cas de I'implantation d’hydrogéne et d’hélium, gous concerne de prés. ([H.Ullmaier]).
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fig. 35 : Evolution mécanique des matériaux imptarfortement en fonction de la
température. ([H.Ullmaier])

Nous venons de voir les propriétés du silicium nooistellin dont les grandes tendances de
comportement ne devraient pas completement étaeédt par 1% d’atomes supplémentaires
au niveau de la zone implantée. L'implantation d@évnodifier a la hausse ou a la baisse les
propriétés mécaniques du silicium monocristallimanb différents matériaux, les deux effets

sont en effet observés. Le chapitre Il apportemaidirmations sur le sujet, afin de choisir

des propriétés meécaniques adaptées en simulation.

La simulation de la rupture du silicium implanté ea effet I'objectif central de la these.
Plusieurs outils numériques sont utilisables etdmriné des résultats intéressants sur le cas
qui nous intéresse.

Le domaine de la simulation a développé des tedesigdédiées a chaque échelle,
macroscopique, micromeétrique et atomistique. Afenrdpondre a des problématiques plus
complétes comme peut I'exiger le procédé SMART E{Tes techniques multi-échelles se
sont développées.

Le principe des approches multi-échelles est ra@ppietiessous (fig. 36). Les caractérisations
expérimentales associées a chaque échelle soptéggalreprésentées sur le graphe.
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fig. 36 : Domaine d'utilisation des techniques daidation et de caractérisation en fonction
du volume de matiere et du temps considére. ([Buth\V

Ces technigues sont complexes et couteuses en mayencalculs. Des simulations
spécifiqgues ont déja donnés des résultats intéresssde maniere isolée. lls sont présentés
dans les paragraphes ci-dessous.

[.4.1. Simulations ab-initio de dynamiques moléculees.

La dynamique moléculaire est la résolution d’'unbme mécanique newtonienne a N corps.
Chague atome représente un corps, possede unéeépetentielle, une énergie cinétique et
un temps de vibration spécifique. Les sollicitaioexternes appliquées au volume défini
initialement participent a I'évolution du systenies modifications du systéme sont cadrées
par un ensemble thermodynamique choisi. Des trausgxressants ont été présentés dans la
littérature mais cette technique n’est pas glodaEnombreux modeles existent pour décrire
chaque fois I'énergie potentielle du phénomenel'gueveut représenter.

N.P.Bailey a réalisé des simulations atomistiquear petudier la fissuration du silicium

utilisant trois potentiels atomiques d’interactiom, potentiel modifié de Stillinger-Weber, un
potentiel dépendant de I'environnement des atonigi® Eléveloppé par N.Bernstein et un
potentiel MEAM développé par M.l.Baskes qui éteed interactions au dela des premiers
voisins ([N.P.Bailey]). Il trouve avec le dernieotpntiel, a priori le plus adapté a la
simulation d'une rupture fragile un facteur d'ind@® de contrainte variant de 0.3 a
6MPa.nt’? selon le type de géométries qu'il a testé. Cesural sont en accords avec les
expeériences de J.Castaing (fig. 27).
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Les états d’équilibre de I'hydrogene dans la matrde silicium ont été calculés par
mécanique quantique par la théorie de la densitétiftmnelle (DFT, [C.G.Van der Walle]).
Ces calculs quoique théoriques fournissent desatidns sur la position des états les uns par
rapport aux autres (fig. 37). lls sont faits a terapérature de 0°K.
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fig. 37 : Etats d’équilibre de I'hydrogene danssiécium calculés par DFT ([C.G.Van der
Walle]).

Le niveau le plus stable est la formation de liai&-H sur les plans (111). Ce résultat est
cohérent avec la formation de défauts sur les plhh%) observées dans le silicium implanté
par microscopie électronique a transmission ([3d@hg], [S.Boninelli]) dans le cas de faibles

doses.

N.Martsinovitch est allé plus loin et a étudié tanhation compétitive des défauts (100) et
(111), en application directe au procédé SMART CGUTfig. 38). Il semblerait que la
formation de H soit favorisée dans tous les cas envisageés eflegpermette une diminution
de I'énergie de formation des défauts. D’aprés csdsuls, des amas de lacunes sont plus
stables dans les plans (100) et plus la dilatadanréseau augmente, plus les défauts
hydrogénés (111) deviennent prépondérants.
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fig. 38 : Energies de formation des défauts daaplans (100) et (111) ([N.Martsinovitch]).
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G.Moras a simulé le comportement d’'un défaut hyénggdans un volume de silicium en
couplant deux méthodes : une méthode LOFT pourr daréiffusion des especes et une
méthode de meécanique quantique pour gérer I'enmvewment lointain autour du défaut
([G.I\4I’8ras]). Le but est ici d’étudier I'évolutioriuh défaut dans le cadre du procédé SMART
CUT™.

Ses résultats indiquent que lors du recuit a 806K ,surfaces hydrogénées initialement se
modifient, des dimeres d’hydrogene se forment agaetdu H se forme dans le défaut, dont
I'épaisseur est de deux plans atomiques. Il regodenc par simulation la passivation des
surfaces des défauts formés dans le silicium. lextepscopie infrarouge a transformée de
Fourier (FTIR), qui permet aprés excitation desstins présentes au sein d’'un matériau, a
déterminé la nature et la quantité de ces liai§bgs6).

D’un point de vue plus globalC.L.Allred a calculé I'impact d'une irradiation sues
constantes élastiques du silicium (fig. 39, fig).4@lusieurs états du silicium sont calculés :
silicium amorphe et silicium comportant une fraotigariable de cavités. Dans le cas du
silicium implanté, ces différents états sont obéenA forte dose, des caractérisations TEM et
meécaniques ont montré que le silicium s’était arnizg A plus faible dose, la recombinaison
du cristal et la mobilité des atomes implantésestlacunes aboutissent a la formation de
cavités.

Les caractérisations expérimentales n'étant pagesis ces calculs de dynamiques
moléculaires indiquent I'ordre de grandeur des t@onss élastiques du silicium. Les valeurs
pour le silicium amorphe fournissent des valeursimim a priori : il est I'état le moins
organisé présentant la plus faible tenue mécanijaes obtenons ainsi un encadrement des
propriétés du silicium monocristallin implanté.
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Frenkel calculée par dynamique moléculaire ([C.Lr&d]).
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Une variation de 5% avec l'implantation est airaicalée. Sur la fig. 40, les propriétés des
différents états possibles du silicium ont été édes.
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C11 (GPa)| Cy; (GPa)| Cyy (GPa)| E (GPa)
Cristal 172 64.7 72.8 159
Amorphe 131 81.4 24.8 68.6

fig. 40 : Elasticité comparative des différentesgds du silicium ([C.L.Allred]).

C.R.Miranda a fait des calculs similaires dansdse du silicium et du silicium implanté par
'hydrogene (fig. 41, fig. 42). Les tendances stas® mémes que celles de C.L.Allred, les
valeurs sont sensiblement différentes. Les coresanélastiques diminuent avec
limplantation, le domaine élastique du siliciunt e&duit. Aucune information n’est fournie

sur le comportement plastique du silicium.

T=300K Silicium cristallin Silicium amorphe
Exp.| EDIP | Tersoff| Exp. | EDIP | Tersoff| TB
Ci1 165 | 166.7] 139.5 | 156.0 134.3| 149.6 | 149.0
Ciz 64 | 70.8| 73.8| 57.8 879 66.8 469
Cuq 79.2| 67.9| 67.1 | 49.2] 23.8 39.0 554

fig. 41 : Elasticité comparative des différentesagds du silicium ([C.R.Miranda])

b 160 e 160 ——
® EXPT
—_ B aSiH
140 | - E {20k & a-Sijvoid) 4
- 4 5] +  a-SiH{void)
..? L !H_ - Open-cell maodal
~ 120 " “‘\" - T =
g o g 80 1
- - =
w4 S ] =
100 | A ARAE SR B
=
E 40 + .
80 1 | 1 1 |
0 4 8 12 16

Hydrogen content (%) 20
p (glom?)

1.6 1.8 22 2.4

fig. 42: Evolution du module biaxial avec la conttation en hydrogene a gauche et du
module d’Young avec la densité ([C.R.Miranda]).

1.4.2. Cinétiques de Monte Carlo (kMC).

Dans le cadre d'une collaboration avec SOITEC, befeet G.Hobler ont simulé par
cinétique Monte-Carlo l'effet de limplantation etu recuit suivant dans le silicium
([T.Zabel]). Un calcul de contrainte accompagnedlétion du silicium implanté a partir de

la modification du parametre de maille et de I'émaent des plans atomiques sous l'effet de
la formation des défauts. Il manque cependantise @n compte de I'anisotropie du silicium.
Un volume de silicium contenant des défauts préaxis, ceux que I'on observe en TEM
juste apres implantation et les espéces susceptieleéagir. Des événements sont choisis et
affectés d’'une probabilité et d’'un temps moyen devenue. L'évolution du volume de
silicium est donnée par le calcul de toutes lebabdités de ces évenements a chaque pas de
temps, et la réalisation des événements les paimples pour l'intervalle de temps donné. La
structure se trouve modifiée, provoquant de nouv&a@nements et ainsi de suite.
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T.Zabel a ainsi reconstruit le profil d’'implantatide I’hydrogéne (fig. 43). En méme temps

que la structure du silicium implanté a été caleulés distorsions de réseau sont apparues et
un état de contrainte a été estimé.
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fig. 43 : Résultats de cinétique Monte-Carlo d’umglantation d’hydrogéne seul a
5.75.1016cm-2, a 37keV ([T.Zabel]).

Les résultats de simulation ont été corrélés aescsgectres FTIR, des spectres SIMS afin de
comparer la nature et la quantité de liaisons fesnét avec des mesures RAMAN afin de
comparer les niveaux de déformation calculés.

Les niveaux de contraintes sont plus élevés qug obtenus par mesures de la fleche du

substrat. L'estimation de la contrainte a partir ldedéformation est difficile a obtenir,
d’autant plus que la plasticité intervient probatéat.

1.4.3. Méthodes de calcul par éléments finis (FEM).

Les méthodes numériques présentées jusque la alativement colteuses en ressources
informatiques. Les boites de calculs ne peuventetdn qu’'un nombre réduit d’atomes,

parfois quelques millions mais avec une parallBbsatrés poussée des codes de calculs. Au
contraire, la simulation par éléments finis perrdettravailler sur des volumes contenant
plusieurs atomes, chaque élément contenant ces@datames a travers leurs propriétés, ce

qui allege considérablement les temps de calclgsEppliquent la mécanique des milieux
continus.

L’étude du silicium implanté peut-étre abordée sdiffeérents angles. Sous I'effet du recuit,

des défauts nanométriques se développent et deviedes cavités de plusieurs microns de
diametres. Le silicium implanté pourrait alors &teté comme un matériau poreux.
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La formation des défauts et la plus grande capatitésilicium a fissurer peuvent nous
conduire a traiter la décohésion du cristal. Deslétes de zones cohésives pourraient étre
alors utilisés.

Une technique récente de simulation de la fissamatiadresse uniquement a la fissuration : la
XFEM.

Chacune de ces trois approches est maintenannpgésapidement.

1.4.3.1. Modeles pour matériaux poreux.

Une des pistes suivies dans la suite du manustritéude des interactions entre cavités. Ce
sont ces interactions qui ameneront la rupture ad@laquette de silicium implanté. Les
interactions sont difficilement calculables analygment. I.Tsukrov a étudié ces interactions
en recourant a une méthode de simulation par élénfiais ([I. Tsukrov]).

Zimmerman avait dégagé une expression numériqueplsimde la contrainte
d’interaction d'apres des résultats de simulatigas éléments finis, pour deux cavités
circulaires de rayon R dans une plaque infiniel@ggées de >0 ([I.Tsukrov]), soumises a
une contrainte de traction:

o
—hooe — 194 ? , (Zimmerman, 1988)
g

00

|.Tsukrov et M.Katchanov ont rassemblé plusieurgama qui convergent sensiblement vers
les mémes valeurs de contraintes d’interactiogs 4#). Chaque fois, le champ de contrainte
total est plus important au fur et a mesure quedeges sont plus proches les unes des autres.

le'l;__':, Haddon, Horii, Memat- Duan et al., Fimmerman,
d' R T F far 1947 1967 Masser, 1985 1986 1988
(.07 2887 1734 27.4
0.0z a2 3084 2035 19.4
.1 .08 3.511 £.608% .69 568
0.2 . 106 3.407 6106 611
0.4 4.422 3.295 4423 4423 442
1.0 3264 3.150 3,204 3264 3264 3381
2.0 3.020 3066 3000 3.0664 0m

fig. 44 : Niveaux de contrainte pour des cavitésudaires en interactions ([I.Tsukrov]).

lls ont étendu cette étude avec des cavités decorariables. Méme si leurs travaux ne sont
pas corrélés avec des mesures expérimentaledqytimoent un résultat surprenant (fig. 45)
qui pourra peut-étre servir dans la suite.
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fig. 45 : Contraintes d'interaction entre cavitdigiques soumises a une traction.
([I.Tsukrov])

Pour deux ellipses en interaction, la contraintkimam d’interaction n’est semble-t-il pas
obtenue pour deux ellipses alignées mais légéeredémalées. Ce qui peut étre tres intéressant
dans notre cas compte tenu de la répartition disidequi est majoritairement horizontale
mais en partie oblique, suivant les plans (111 plousilicium (100).

Ces études permettent de calculer des conditigtigues pour le matériau mais ne prévoient
pas la fissuration entre les défauts.

Une étude similaire a été réalisée par T.PardoER&rdoen]). Une géométrie tres simple et
tres efficace a été retenue (fig. 46). Elle peraetcalculer I'influence de trés nombreux

parametres a partir d’'une seule géométrie (derisitéde de pore).

L’étude mécanique de croissance se réduit a I'étlidee boite élémentaire ne contenant
gu’un pore, et méme qu’un quart de pore en raigsnsgmetries. La variation des parametres
géomeétrie affectent directement les propriétés dtérrau et le volume qu’englobe le pore qui

supporte la (les) contrainte(s).
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fig. 46 : Schéma de simulation d’un pore sous @nte dans 'étude de T.Pardoen.
([T.Pardoen))

En sollicitant sa boite, il simule la croissance ghre et il parvient a obtenir des courbes
virtuelles de contrainte-déformation (fig. 47). Cesurbes s’apparentent aux courbes
expérimentales obtenues sur des matériaux impléiges3).
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fig. 47 : Contrainte axiale en fonction de la déf@tion axiale Ez a gauche et porosité f en
fonction d’Ez.

Dans la fig. 47, T est la triaxialité. Elle est id&d comme le rapport de la contrainte

hydrostatique (contrainte de réseau) sur la carigragffective qui peut étre estimée par
exemple en utilisant le critéere de Von Mises. Ua#lé triaxialité, correspondant a une

traction uniaxiale, est la sollicitation la plustique pour le matériau. W est le rapport de
forme du pore RR.. Plus W est grand plus le pore est allongé.

Il apparait clairement que plus le pore est allpqiés la tenue mécanique du matériau est
réduite mais sa déformabilité augmente. La croissalo pore est favorisée.

Le traitement du silicium implanté en tant que matéporeux pourrait étre performant, mais
le modele ne prend pas en compte les interactioh® eléfauts, ni la percolation entre
défauts. D’autres voies d’études ont donc été @mifes voies sont 'utilisation couplées de
la FEM et de la XFEM, présentées au paragraphesuiv
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1.4.3.2. Modele des zones cohésives (CZM).

A.Needleman a eu l'idée d’intégrer la notion de embtiel atomique d’interaction a la

mécanique de la rupture, dans une meéthode de siotufzar éléments finis. Il a implémenté
le modele des zones cohésives imaginé par Barénhlat modele permet de calculer
'ouverture d’'une fissure au sein d’'un matériau,sepposant une loi d’interaction entre les
surfaces de la fissure.

La premiere loi cohésive s’inspirait directementaléorme du potentiel atomique (fig. 48).

n Polynomial fie

fig. 48 : Loi cohésive exponentielle proposée p&iekdleman. Jest la contrainte normale a
la surface, yest le déplacement normal. ([N.Chandra])

La loi existe en traction comme en cisaillementile sous la courbe est I'énergie totale
dissipée par la déformation. Pour<T,"® lors dans la premiére phase du chargement,
I'énergie consommeée correspond a I'énergie de défton élastique. Dans la seconde phase,
I'énergie consommeée est plastique.

En statique, cette énergie est aussi appeléexed@vestitution d’énergie Gc, soif Buy est
I'énergie de surface.

A.Needleman a lui-méme signalé les inconvénientsadméthode ([X.P.Xu]), notamment une
forte dépendance au maillage. De plus, si les zoakésives sont implémentées dans toute
une zone du domaine, le chemin est prédéfini.

Donnant tout de méme des résultats intéressants ldan des cas, la méthode a été testée
pendant la thése. Les apports de cette méthodet ggasentés au chapitre Ill.

Cette méthode s’adresse usuellement a des géosnétiadivement macroscopiques. Une des
directions prises pendant la these a été justedeetdster leur capacité a donner des résultats
corrects sur des objets de faibles dimensiongr(y1

1.4.3.3. Méthode des éléments finis étendus (XFEM).

La méthode par éléments finis étendus (eXtended )&V venue apres l'invention de la
technique de partition de l'unité ([I.Babuska])leEh été initiee par T.Belytschko et Black, il
y a une dizaine d’année. L'idée sous-jacente dedthode est de supprimer un compliqué et
lourd remaillage a chaque itération et de soumeattralgorithme des fonctions proches des
solutions attendues sur des domaines spécifiquasvitesse de convergence s’en trouve
fortement augmentée.

Pour une fissure, le champ de déplacement en pdénfissure s’écrit :
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Le champ de déplacement peut étre récrit dansska baomme :
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Afin de découper le maillage progressivement samsailler, une fonction saut H(x) est
introduite. Elle définit les surfaces de la fissuaeant la pointe de la fissure. Cette fonction
est valable dans le repére loocal) de la fissure, ow décrit le niveau du plan de fissure. Si
¢ < 0, on est dans le domaine en dessous, et ausddass le cas contrairg. décrit la
position par rapport au front de fissure, avanapies.

SO R
-1 si <0

Le champ de déplacement peut s’écrire comme la sodanrois champs : un premier champ
qui correspond au champ classique en FEM, un sedwsughp qui introduit la coupure de la
géomeétrie ce qui définit la position de la fissweeun troisieme champ transcrit la singularité
de contrainte en téte de fissure.

Le champ de déplacement s’écrit finalement :

=N+ + N SRl

k=1..4
Les a et hhx sont les fonctions participant a la descriptioncltamp de déplacement dans les
deux sous-domaines, avancée de fissure et poiriiesdee.
La méthode XFEM a déja connue de tres bon succésreres de corrélation expérimentale
sur la propagation dynamique de fissure dans uynpae PMMA qui est un matériau fragile
(ID.Grégoire]).

Les résultats obtenus par cette méthode serorgmigssau chapitre II.
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Conclusion de I'étude bibliographique.

L'implantation apporte peu d'atomes supplémentaineais modifie profondément les

propriétés de fissuration du silicium, sur une tii@ée épaisseur. La limite élastique et la
ténacité sont probablement abaissées par rapposiliaium monocristallin. D’aprés des

simulations numériques, les constantes élastigaesent relativement peu modifiées par
limplantation.

Des défauts assimilables par bien des aspects haletes de dislocations sont formeés en
dessous de la température de transition fragiléddugprobablement par précipitation de
lacunes. La structure et la densité de ces défautent avec I'énergie d'implantation et la

dose de maniére non linéaire, renforcant la coni@ledu phénoméne de rupture qui est
difficilement caractérisable.

Des simulations proposent une solution alternatee complémentaire aux tests

expérimentaux. Certaines commencent a donner dedtats intéressants au niveau de la
formation des défauts et des états des espéceantapes.

La thése a pour objet de compléter les études llsduet de traiter le développement des
défauts déja formés, en assimilant leur croissanoee fissuration. Les outils numériques par
éléments finis qui s’adressent habituellement aothgsts plus macroscopiques semblent trés
prometteurs pour avancer dans cette tache, ilsitsdomc utilisés dans plusieurs cas de figure.
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Il. Nouvelles données expérimentales et modélisatis.

De nombreuses données expérimentales fourniesagitrehl permettent de cadrer I'étude de
la fissuration du silicium implanté. Les propriétégcaniques du silicium monocristallin
varient de fagon significative selon qu'’il est fitagou ductile, ie élastique ou plastique.

Le but de ce chapitre est de reprendre des résudigiérimentaux publiés ou non, de les
réinterpréter, d’en déduire les propriétés mécasqdu silicium implanté tout au long du
recuit, et de proposer un mécanisme de fissuratiofin de chapitre. Ce chapitre doit affiner
le choix des parametres mécaniques avant d’entdnehapitre Il sur les simulations
numériques par €léments finis et doit permettrevatiger dans la compréhension du
mécanisme de la rupture.

Les expériences caractériseront le silicium im@aatun stade arrété de procédé (temps
initial, intermédiaire et final) ou bien des évaduts completes. Le graphe ci-dessous guidera
'avancée de I'étude.

temps : t=0 temps intermédiaire¢emps final
procédeé : implantation recuit rupture
® >

Je remercie infiniment F.Rieutord, L.Capello et.BP&nhot qui m’ont permis d'utiliser leurs
résultats d’expériences dans ce chapitre.

Les modifications du réseau du silicium, notammaribrmation des défauts d'implantation,
répondent a des impératifs locaux tout en respeatancohérence a I'échelle macroscopique
gue nous expliciterons progressivement. Nous alitaisord nous attarder sur des résultats de
mesures locales afin d’étudier les effets de I'mmphtion, sur des échantillons non recuits.

[1.1.1. Mesures des déplacements atomiques occasiés par I'implantation.

L’effet d’'une implantation d’hydrogene a été obsesur des échantillons par diffraction X
sous un rayonnement synchrotron par L.Capello Biebtord. La technique permet de
visualiser les positions atomiques dans le crigakchant que des défauts se forment, des
atomes de la matrice vont étre déplacés. L'objea# I'expérience est de quantifier les
déplacements atomiques. La zone examinée s’ételadstieface de silicium a une profondeur
Les résultats n'ont pas encore été publiés. Dassexpériences, le déplacement des atomes
de silicium hors des positions d’équilibre du @isla/a a été mesuré en fonction de la dose
d’'implantation (fig. 49).
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fig. 49 Evolutions des déplacements atomiques dans leusiliavec la dose d’hydrogéne
implanté a 76keV ([L.Capello]) et a 60keV ([F.Rieudl]), mesurée par diffraction X.

Pour I'énergie de 76keV, le déplacement atomiguar(éau parametre de maille) varie de
maniére linéaire avec la dose jusqu'a saturer &-daine dose de 6.1%t.cm? Un
ralentissement de 'augmentation du déplacememigte est ensuite constaté pour une dose
comprise entre 6.1fat.cm? et 10.16%t.cm>. Une saturation de I'effet de I'implantation
apparait au dela. La courbe de droite montre li#ah plus complete de da/a en fonction de
la dose. a été mesurée et trois domaines se desssine

La modification de comportement s’explique peuegbar la plastification progressive du
silicium, puis une amorphisation comme observépArVolkert (chapitre |, [C.A.Volkert]).

Nous savons que l'implantation provoque une congiwesde la zone endommagée (chapitre
). L'augmentation progressive de la dose peut &pparentée a un test mécanique. La
mesure des déplacements atomiques doit reflétecaumbe contrainte-déformation. Compte
tenu de la saturation observée, le comportemetyatelll est privilégié. Il est marqué par un
plateau ou la contrainte augmente faiblement asedéformation. De plus, des boucles de
dislocations sont observées dans le silicium intpléchapitre I).

L’allure des courbes contraintes-déformation obésnpar flexion 4 points sur du silicium
non implanté par S.G.Roberts et P.B.Hirsch a umpéeature supérieure, a la température de
transition ductile-fragile, est reproduite sur lg. f50. Le plateau ductile est précédé d'un
premier domaine plastique ou la contrainte esth&lé. La contrainte est divisée par 2.

900
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€ (%)

fig. 50. Courbe contrainte-déformation du silicium dans desditions ou il plastifie
([S.G.Roberts-P.B.Hirsch]).
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Le domaine des fortes doses entre Bat@m? et 10.16%t.cm® pour 76keV pourrait étre
assimilé au plateau ductile, 1a ou I'écoulemeninthtériau est rendu possible par I'émission
massive de dislocations. Le déplacement atomigradt seoins sensible a 'augmentation de
dose, les mémes phénomenes étant pendant la démrmiaévolution des déplacements
atomiques pour des doses de 8a0cni? et 6.16%t.cm? & 76keV correspondrait donc a la
premiere pente de relaxation obtenue pour une métoon d’environ 0.5% sur I'essai de
flexion (fig. 50). La forte augmentation de da/antmerait la forte modification de structure
du réseau, expliquant la relaxation de la conteaibh comparaison est plus évidente avec la
courbe compléte a 60keV, trois domaines linéaipgmmissent comme sur la fig. 50. Les tres
faibles doses (<1.10at.cm?) généreraient des déformations élastiques.

Les transitions de pente ne sont pas observées [Bsurmémes doses. L’énergie
d’'implantation influe sur la concentration des egseimplantées et donc sur le niveau de
contrainte. La population de défauts formeés e$éwinte, en termes de densité et de taille. La
diffraction RX y est sensible, elle peut donc étremoyen de caractériser mécaniquement le
silicium implanté.

Un corollaire a la présence de plasticité est taimition de la limite élastigue de 3GPa a
1GPa (chapitre I, [S.G.Roberts]). La simulation d&sts mécaniques pour les faibles temps
de recuit devra tenir compte de ces variations.

En résumé :
temps : t=0
procédé : implantation
O >

physique : déstabilisation
mécanique : plastification deés les faibles doses

Nous allons maintenant regarder I'évolution dedmeur entre atomes avec I'implantation.
Elle sera d’abord mesurée par microscopie acouestiqu

[1.1.2. Mesures de la raideur entre atomes par sp&oscopie acoustique.

La technique consiste a éclairer le substrat avec aource laser, a mesurer I'énergie des
photons diffusés dans des directions cristallogcap@s choisies et a la comparer a I'énergie
des photons incidents. La différence de signalpdigue par I'absorption de lumiére sous la
forme d’'une émission de phonons acoustiques. Laifroaiibn de I'énergie des phonons
renseigne sur la modification des liens entre tesas ([C.Villeneuve]).

C.Villeneuve a mené pendant sa thése ces etud#ffuiaon Brillouin dans le silicium en
sollicitant plusieurs directions du cristal implé@mu non. Les vitesses ont été mesurées sur
des substrats non implanté et implanté.
Expérimentalement, les vitesses moyennes des phdogitudinaux acoustiques (LA)
obtenues dans le silicium monocristallin sont ezoet avec les résultats lisibles dans la
littérature.
Voo, =8433ms™
v/, =9400ms™
Vi =9133ms™
La méthode est donc prometteuse pour traiter lelgaslicium implanté.
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Théoriqguement, la vitesse des phonons est liéecanstantes élastiques iCCyo, Caq qui
décrivent la rigidité du cristal. Nous pouvons d@mcextraire les constantes élastiques dont
nous nous serviront dans la modélisation et la lsinom de la fissuration dans le silicium
implanté.

V(l)_OA1[1001 - %
C,, =165GPa
vARLT — \/Cll +2C, +4C, et C.=60GPa
111 12
3
P C,. =82GPa
tapo _ |Gt G, +2C,,
VllO - 2p

Une mesure systématique de la vitesse des phonéoskadtillons implantés et traités
differemment peut nous fournir I'impact de [limptation. La vitesse des phonons
longitudinaux acoustiques a été mesurée dansidiusilimplanté a une dose d’hydrogene de
6.10%t.cm® & 45keV, aprés des gravures successives de laimpfentée. Une diminution
de la vitesse des phonons de 8433ms7000m.¢ a été observée. Elle se traduit par une
diminution de la rigidité ¢ de 165GPa a 115GPa, soit 30%. L’étude n'a paré¢édans le
cadre de sa thése, manquent les caractérisatio@s,ds G4 lls sont mesurables sur des
substrats orientés (111) et (110).

C’est un résultat fort qui tend a confirmer quenfilantation d’hydrogéne diminue la rigidité
du silicium, en plus de la limite élastique (étudlRX apres implantation). Il n’y a donc pas
de durcissement du matériau avec I'implantatiofchantillon est ici non recuit. L'effet sur
le module d’Young correspond uniquement a I'impddion. A ce stade, le silicium est dans
I'état le plus désorganisé, ses propriétés mécanigant a priori minima. Pour cette dose, la
raideur est supérieure a celle du silicium amorf@mapitre 1). L’amorphisation, si elle est
présente, est donc réduite.

Ces résultats montrent une diminution plus fortéadmideur que lors des évolutions simulées
par dynamiques moléculaires présentées au chagdnaminution de 5 a 10%), probablement
a cause de la porosité. La porosité sera intégr&amaulation par la présence de cavités.

En résumé :
temps : t=0
procédé : implantation
O >

physique : déstabilisation
mécanique : plastification

Des mesures de propagations de phonons devraientriéteprises pour déterminer I'impact
de l'implantation sur les raideurs;Cet G4 et pour suivre I'évolution des vitesses avec le
reculit.

L’étape de recuit modifie comme I'étape d’'implardatles propriétés mécaniques du silicium
monocristallin. De nouvelles expériences nous Esiisur ce point.
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[1.2.1. Production de H, produite au cours du recuit.

Une autre transformation est observée : 'hydroganenique réagit au sein de la matrice de
silicium et des moléculesjdont formées. La quantité de Eist fortement suspectée dans la
littérature de pressuriser les cavités. J.D.Perbeaché a estimer la formation de cette espece
au cours dun recuit ([J.D.Penot], non publié¢). didurs échantillons d'une méme
implantation ont été recuits pendant des tempgrdifits et la zone implantée fragilisée a été
ouverte a l'aide d’'une lame, libérant la quantiééHl présente dans les cavités situées sur le
chemin ouvert. Le dégagement a été mesuré parrgpeitie de masse. L’évolution a été
reportée sur la fig. 51.
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fig. 51 : Evolution de la quantité de;lgroduite sous I'effet du recuit mesurée par
spectrométrie de masse. ([J.D.Penot])

Cette quantité confirme la production de dtins les cavités au cours du recuit, mais pour la
premiere fois elle quantifie 'évolution de cetteaqtité dans les cavités. La formation de H
apparait progressivement au cours du recuit. Latigka chimique est donc favorisée. La
courbe est tres semblable a I'évolution de lagalkks défauts en fonction du temps mesurée
par S.Personnic ([S.Personnic]). Ce résultat téndranontrer que la formation dutsuit
'augmentation du volume des cavités plutbt quevkrse.

Les cavités ouvertes lors de la rupture étant de @h plus larges, 'augmentation est logique.
Il est difficile de mesurer I'absence de contribatide toutes les autres cavités. De plus, le
chemin est probablement chaotique au début dutreouiison de la petite taille des défauts,
auquel cas de trées nombreux défauts seraient guBmaucoup plus que vers la fin du recuit
ou la direction de fragilisation est de plus ensptuientée. L'expérience est toutefois tres
intéressante.

L’évolution des déplacements atomiques, non plec da dose mais avec le recuit, a été
mesurée par diffraction aux rayons X (DRX).

[1.2.2. Suivis des déplacements atomiques initiayxendant le recuit.

Des études en DRX ont été menées sur des échastilksilicium implanté en hydrogene et
recuits de maniere a avoir des évolutions lentesseernables (fig. 52).
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fig. 52: Spectres DRX du silicium implanté a 3%6cm? & 76keV en fonction du recuit.
Diminution de 'endommagement ([L.Capello]).

Dans ces mesures, le pic est celui du siliciuntathis. Les franges qui apparaissent a gauche
du pic sont les signatures de la destructuratioardtial avec I'implantation. Le recuit fournit
I'énergie nécessaire la reconstruction du crigalfranges s’évanouissent progressivement au
cours du recuit. Le cristal se restaure donc agaeduit. Cette évolution est corroborée par
des analyses de spectres de rétrodiffusion de Rotti€[S.Personnic], these).

D’une situation ou une contrainte de compressiagtatdise le matériau sur toute la hauteur
de la zone implantée, le matériau se relaxe donforemant des boucles de dislocations. La
contrainte est alors localisée au niveau des bsuglese réarrangent. Le volume environnant
est stabilisé. Le silicium retrouve sa cristalgnita contrainte moyenne diminue.

En résumé :
temps : t=0 t 2]
procédé : implantation recuit partiel recuit
o— —_
physique : déstabilisation restauration pdetiel
mécanique : plastification fragilité globale

Comme une restauration de la structure cristablinesu, le silicium implanté retrouve ses
propriétés mécaniques originelles. Les simulatsaansdes défauts dans un stade avancé seront
donc faites avec des parametres mécaniques égaux au silicium monocristallin.

De nouvelles mesures de module d’Young ont étéedagur un échantillon recuit par
nanoindentation.

[1.2.3. Mesures du module d’Young par nanoindentatn.

L'objectif des tests de nanoindentation est de atarsser mécaniquement des objets de
faibles dimensions, typiquement la dizaine de naomes. Ce test destructif est assez
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largement utilisé, sa mise en place étant relatareanpeu codteuse. Plusieurs parametres
peuvent étre extraits des tests : la dureté durraatdée module d’Young traduisant la raideur
moyenne entre atomes, la ténacité indiquant lacdtigpde fissuration du matériau. J'ai donc
voulu tester la capacité de cette technique poan@ar dans la compréhension des effets de
limplantation sur la silicium.

Dans le principe (fig. 53), une charge est appkgtrés localement sur un substrat a l'aide
d’'une pointe mue par un courant électrigue. Desraa@ments de 30 a 40nm sont nécessaires
pour obtenir des résultats dans les couches visésspointes les plus fines ont une base
d’environ 600-700nm lorsqu’elles sont enfoncéesA@em. Un capteur de force mesure la
résistance opposeée par le matériau et la géonu&riempreinte est mesurée a posteriori et
comparée a la géométrie de la pointe.

La localité du test impose inévitablement qu’illl&ifaire plusieurs tests sur les substrats
(c’est de toute facon une regle en soi), afin ddabtdes résultats moyennés, caractéristiques
du matériau étudié. Dans notre cas par exempl@ansvient perforer le silicium implanté et
que l'indenteur rencontre une cloque ou un défhast clair que I'indenteur s’enfoncera plus
facilement et plus loin. A cet endroit, la valew ld mesure des propriétés mécaniques sera
plus faible. D’'un autre c6té, la zone impactée dausointe étant relativement faible, il est
possible de faire plusieurs tests sur un échanjittteme de faibles dimensions.

e Bobine et

Jauge de résistance électrique

.«

Indenteur

. Echantillon et pointe

Figwe & 10 Schematis of the Nanoindente: set ug

fig. 53 : Schéma de montage d’'un test de nanoiadient

L’allure d’'une courbe de chargement du substrainelsjuée sur la fig. 54.

!

A !

UNLOADING

LOAD, P

hy —

DISPLACEMENT, h

fig. 54 Extraction des parametres sur la courbe charge/aégent. S est la pente de la
courbe de déchargementydiet hj les profondeurs maximum et finale de I'enes Rnaxla
charge maximum.
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L'extraction des parameétres se fait lors du dédvaent, pour éviter tout probleme de

réponse plastique du matériau (fig. 54). En etieg Hu chargement, on impose une contrainte
potentiellement supérieure a la limite élastique rdatériau. Lors du déchargement, le

matériau se relache élastiguement. L’extractionr@sttivement empirique mais elle a été

validée dans plusieurs cas.

Analytiquement, en notantle facteur géométrique di a la forme de la poiAtk, surface de

'empreinte E le module d’Young, Cla compliance constante du systéme, et H la dureté

nous avons la relation suivante :

H I:)I"I"I ax

'%mprénte
La compliance du systeme entier est écrite comnserame des compliances du montage et
de I'échantillon.
1 Jr

—=Cf + :
S 2)EN A

La compliance du montage est une constante queteendine sur plusieurs essais.
Nous voyons apparaitre le module réduit de I'endemmiatériau-indenteur :

c Y7 s
r 2 \/K
1 _1-0v2 1-u2
—_= +
E, E E

L’échantillon envoyé au Laboratoire de Tribologiede Dynamiques des Systémes est un
échantillon de silicium coimplanté avec des dosekéium de 1.5.16 at.cmi® & 52keV et en
hydrogéne de 1.10at.cm® & 32keV. Il a été recuit & 400°C pendant 1 hesoit 50% de son
temps de rupture. L’échantillon contenait donc désauts bien développés. Pour faire
affleurer le silicium, 'oxyde de 150nm a été grakas lI'acide fluorhydrique.

La dureté et le module d’Young mesurés sont dosneka fig. 56.

Courbes d'indentation force / enfoncement

Si implanté

450mN P'/P=3.10"% s berkovich
500 T T T
= indent1

= indent2
- indent3

400 H = indentd

300

200

Load On Sample(mN)

100

/

0 500 1000 1500 2000
Displacement Into Surface(nm)

fig. 55 : Courbes de chargement-déchargement lessndesures de nanoindentation.
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Dureté en fonction de I'enfoncement plastique

Siimplanté Siimplanté

450mN P'/P=3.102 s berkovich 450mN P'1P=3.102 5" berkovich

20 T T 300 T T
= indent1 = indentt
= indent2 = indent2
= indent3 = indents
= indentd = indentd

 (GPa)

H(GPa)
I??
3

\
"l

Wiz

q§;

0 500 1000 1500 0 500 1000 1500
hr' (nm) hr' (nm)
fig. 56 : Dureté mesurée et module d’Young meaurérs échantillon implanté et recuit 1h a
400°C. L’échantillon rompt apres 2h de recuit.

Nous constatons que les mesures donnent sensililé@semémes résultats sur les 5 tests
réalisés. Sur une zone proche de la surface, d@3D@am environ, le module d’Young est
constant et prend une valeur de 150GPa. Il dimiaug#30GPa, et reprend une valeur
guasiment constante, proche de sa valeur initizdedureté est un parameétre plus indicatif
mais de grandes variations apparaissent en fondgola profondeur traversée. Une couche
ayant des propriétés plus faibles que le siliciuonatristallin a été rencontrée. D’aprés les
parametres d’'implantation, le pic de concentrati@es especes implantées est attendu vers
300nm sous la surface.

S.Bec précise que la colle qui tenait I'échantilfest trés légerement déformée. Les valeurs
de module trouvées sont plus faibles que les valgealles du silicium implanté. Des essais
sur du silicium non implanté et fixé avec une cqiles résistante ont donné un module
d’Young autour de 170GPa, plus proche du moduleemaju silicium égal a 165GPa. Les
valeurs de modules mesurées sur la fig. 56 dogteatrelevées de 20GPa d’apres S.Bec.

La diminution du module d’Young avec I'implantatiest donc de 13%, pour un échantillon
réorganisé qui est recuit pendant la moitié detesops de rupture.

Sur le silicium non implanté qui servait de réf@endes fissures sont apparues au niveau des
arétes de lindenteur. Elles n'ont pas été obsenae le silicium implanté. La couche
implantée est donc moins fragile que le siliciumnaristallin. La plasticité est une nouvelle
fois avérée. La couche implantée est donc capadibsarber de plus grande déformation.

La spectroscopie acoustique et la nanoindentabamergent vers une diminution sensible du
module d’Young, comprise entre 30% pour du siliciumplanté non recuit et 13% pour du
silicium recuit & la moitié de son temps de ruptupeur des doses d’'implantation
sensiblement équivalentes.

La raideur du silicium est donc impactée par I'ienghtion, de méme que la limite élastique
du fait du passage en domaine plastique.

En résumé :
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Nous disposons également d’expériences sur laseités fissuration du silicium implantée.
[1.2.4. Mesures des vitesses de dislocations et adasétiques de rupture.

Nous avons vu au 8I1.1.1 I'analogie entre les dépteents atomiques et la courbe contrainte-
déformation de type lll, supposant la présenceldstipité. Nous allons prolonger I'analogie
entre les propagations de dislocations et la @oiss des défauts, en comparant I'étude
cinétiqgue de dislocations d'Y.Yamashita et les étudinétiques de rupture sur le silicium
implanté ([Y.Yamashita], chapitre I).

Sans directement avoir implanté du silicium aved'ltgdrogene seul, Y.Yamashita a étudié
l'influence d’'un plasma d’hydrogéne sur la mobilités dislocations dans du silicium (111)
produit par fusion de zone et dopé au phosphorE=g[P0** cm?). La qualité initiale du
substrat est identique a celle utilisée dans legté SMART CUT". Le dopage du silicium
est susceptible d’'influencer le mouvement des dalons, mais la concentration en dopant
est relativement faible et égale dans les tests atvesans plasma (fig. 57). Le silicium est
sollicité en flexion 4 points, comme dans le cad'éede de S.G.Roberts et P.B.Hirsch (fig.
57, [S.G.Roberts-P.B.Hirsch], chapitre I).
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fig. 57: Vitesses de dislocations dans le silicmonocristallin en fonction de la température
avec et sans plasma d’hydrogene.

Nous constatons tout d’abord que le plasma d’hy&hmegabaisse I'énergie d’activation du
mouvement des dislocations de 2.2eV a 1.2eV, dadeinaine des basses températures, en
dessous de 500°C. La transition fragile-ductilestdigium monocristallin vue dans les essais
de S.G.Roberts apparait et est abaissée de 200¥'sction de I'hydrogene. La transition
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du silicium monocristallin sans plasma située airenv 700°C sort de lintervalle de
température de I'expérience.

Par ailleurs, le temps de rupture du silicium imptaest un des parametres du procédé
SMART CUT™. Il est trés accessible expérimentalement. Lesiresegle vitesses de rupture

en fonction de l'orientation du substrat et de lasal d’hydrogene ont été réalisées
systématiquement (fig. 59, fig. 58).

-4 4
6 y=-1,19x + 15,49
= température de transition
Z -84 527+/-5T
£
385+/-5C
_10 o

A6.10M6 atcm-2 BT
® 6.10M6 at.cm-2 HT
7.1076 atcm-2 BT
-12 1 7.10716 atcm-2 HT
#10.10"16 atcm-2 BT
m 10.10716 at.cm-2 HT

-14 T T T T
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y=-2,09x + 26,14

fig. 58 : Vitesses de rupture dans des substratsldeum collés (100), implanté en
hydrogéne a 76keV, ([C.Lagahe]). k est la constaet&oltzman.
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fig. 59:Cinétigques de rupture dans des substratsilidum collé, implanté par 'hydrogéne a
8.10"° at.cm? & 76keV, d’orientation différente ([N.Sousbie]).

Une diminution de I'énergie d’activation et une tune de pente dans les courbes cinétiques
autour de 500°C ont été mesurées par C.Lagahe58ig[C.Lagahe]), dans le cas d'une
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implantation d’hydrogene seul dans du silicium (LG8 pour des doses croissantes
d’'implantation. N.Sousbie a observé cet effet andi@nt I'influence de l'orientation des
substrats sur les cinétiques de rupture (fig. BOSPusbie]). Nous verrons plus tard que les
chemins de fissuration sont différents selon l'otéion des substrats, I'énergie pour rompre
est elle aussi différente.

Il existe donc pour des échantillons implantés yrdgene ou en hélium/hydrogéne le méme
comportement que pour le silicium dopé, a savoe température de transition inférieure a
celle du silicium monocristallin.

En considérant que 'acte élémentaire pour la prapan ou la génération d’une dislocation
est la rupture d’'une liaison Si-Si soit 2.2eV, nposivons assimiler I'énergie d’activation de
la propagation des dislocations a I'énergie de ageet liaisons Si-Si fragilisées par
'hydrogene. Cette valeur décrirait de maniére $@miaffaiblissement du silicium sous
plasma.

Le changement de comportement en fonction de |péesure dans les vitesses de rupture
fait penser a une transition fragile-ductile. llayrait donc une grande similitude entre les
dislocations et les défauts observés apres impiantd_a température de transition est plus
faible de 200°C, comme dans les cinétiques dedadislins. Le mode de sollicitation étant le
méme dans les deux expériences de Y.YamashitaGeR&berts (flexion 4 points chaque
fois), la diminution pourrait étre due au dopagechargement qui est différent. Elle est plus
probablement causée par la présence de I'hydragjenhes lacunes.

L’hydrogene présente une forte réactivité avedlieitam (chapitre I). L'implantation génere
également de nombreuses lacunes dans la zone wéterd les espéces implantées. De
nombreux atomes sont déplacés et des lacunes re@ascpour compenser le gonflement du
réseau dd a l'arrivée des ions d'implantation. besas de lacunes sont autant de sites de
nucléation de dislocations.

Le silicium implanté est donc affaibli par I'hydmexge, ses propriétés mécaniques sont
dégradées, son domaine plastique est plus étendieseendu en température. Sa limite
élastique a diminué (types Il et lll, [S.G.Robéxts]

Nous pouvons étayer notre hypothése. Dans le dentkis hautes températures, au-dessus de
500°C, I'énergie est bien plus faible, autour d&eV. Si nous supposons que NoOUs sommes
au-dela de la transition fragile-ductile, la tengtére a elle seule fournit I'énergie manquante
pour abaisser les seuils de nucléation et de patioegdes dislocations. La contrainte
imposée (de compression dans I'implantation etedlédn pour Y.Yamashita) contribue pour
'autre part. Les cinétiques devraient étre indgesiau dopage et aux implantations, quelques
soient leurs doses. Expérimentalement, nous n'gbeerqu’un seul régime cinétique pour les
hautes températures. Ce qui prouve que nous soeffeeivement dans le domaine ductile.

Le relevé des températures de transition pour ngsantations d’hydrogene seul révele
impact de I'hnydrogéne sur la matrice de silicifig. 60). Cet impact est linéaire avec la
dose. Les régressions linaires des courbes dosnéds fig. 60 ont une ordonnée a l'origine
de 723°C et 772°C, soit la température de tramsdio silicium non implanté. Ce qui montre
a nouveau que la température de transition estipérature fragile-ductile.
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fig. 60 : Evolution de la température de transitiavec la dose d’'implantation d’hydrogéne
dans du silicium (100).

Nous pouvons également regarder les températurémmstion obtenues par N.Sousbie en
coimplantation hélium-hydrogene (fig. 61). Nous @fvens un comportement semblable. La
température de transition est trés inférieure ke ckl silicium monocristallin. Elle descend a
450°C pour la plus forte dose présentée.

600
—e— H variable (data N.Sousbie)
550 ,|_ He variable (data N.Sousbie)
!
500 1 Tl [ {I\T
£ 450 -
|_
400 +
350 A
300 T T T T T
0,00 0,50 1,00 1,50 2,00 2,50 3,00
H/He

fig. 61: Evolution de la température de transitipour différentes doses de coimplantation
He/H ([N.Sousbie]). Pour He variableH/He={1/3, 1/2.5, 1/2, 1/1.5,1/1.25}. Pour H
variable : H/He={1/1.5, 1.5/1.5, 3/1,5, 4/1.5}. Le siliciunmuae orientation (100).

Comme en implantation d’hydrogéne seul, plus l'oggme de la coimplantation est en
guantité importante, plus la température de trammsitliminue. Nous pouvons noter que
linfluence de I'hydrogéne est plus importante q@dle de I'hélium, car les diminutions de
températures avec l'augmentation de la dose d'lmp@re sont plus marquées. Nous
observons la non-linéarité du phénomene de figsardans le cas de la coimplantation.
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L’hélium semble méme atténuer les effets de I'hgére sur la température de transition (fig.
61), car la diminution de température est relatieetlimitée alors que la dose d’hydrogene
augmente.

F.Cayrel a mesuré dans sa these des vitesses idsaoae de cavités formées suite a une
implantation d’hélium & 40keV et & 54at.cm?, entre 650°C et 1000°C ([F.Cayrel]). La
croissance est logarithmique avec la températupareictérisée par une énergie d’activation
de 1,2eV sur l'intervalle de température considémécune transition n’est observée. Il est
donc tres probable que I'hélium remonte la tempéeatle transition du silicium a plus de
1000°C dans cette expérience.

Du fait de sa non réactivité avec la matrice deisih, I'nélium aurait un effet durcisseur sur
la matrice de silicium, il augmenterait les prog&mécaniques du silicium pour les faibles
doses. En termes cinétiques, I'hélium est un raesdr des cinétiques de rupture. Des
ruptures de silicium implantés avec de I'hélium été& obtenues a plus de 700°C, pour des
doses de 1.2 .16at.cm.

Au contraire, I'hnydrogene est un adoucisseur ewgqoant la plastification du silicium et un
accélérateur de la rupture.

Les conclusions sur les vitesses de rupture étgimgu’'a maintenant fondées sur des
discussions sur le dépiegeage de I'hydrogene, sassage sous forme gazeuse H
([C.Lagahe], [A.Beaumont], [N.Sousbie], [S.PersainiL’approche était purement physico-
chimique et extrapolée des études de cloquage.

Les cinétiques de rupture prouvent aussi qu’'un pim&me mettant en jeu les liaisons a lieu
dans le silicium lorsque sa température varie. Wag grande similitude de comportement
apparait entre la formation des défauts d'implaomaet les dislocations. Nous considérons
dans la suite que ce sont des dislocations.

L’étape d'implantation plastifie (ie génération dislocations) le matériau de maniére sous-
critique, a plus basse température que dans ledeasilicium monocristallin, pour des
températures de recuit inférieures a la températderdransition fragile-ductile. La limite
élastique est donc abaissée.

En résumé :
temps : t=0 temps intermédiaire t=knal
procédé : implantation recuit partiel recuit
O >
physique : déstabilisation restauration rupture

mécanique : plastification  retour vers fragilité types | et/ou Il

La ténacité est un parameétre tres important déarilea mécanique de la fissuration. Nous
allons essayer de dégager une valeur de ténauétdiades facies de rupture.

[1.2.5. Mesures de la ténacité a partir du facies e rupture.
La capacité du matériau a fissurer peut étre estip@r une autre méthode que la

nanoindentation, notamment par une méthode fradtlese focalise sur le faciés de rupture,
témoin de I'histoire de la fissuration.
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J.J.Mecholsky relie les propriétés des faciés qeura avec les parametres mécaniques,
facteur d’intensité de contrainte; Iét énergie de surfage Ainsi, pour une rupture purement
fragile, on aurait :

K, =K, +Ea,D*
Ea,D*
2

yc:y0+

Les parameétres sont définis sur la fig. 62 et aufig. 63. ‘a’ est le diameétre d’'un anneau
constitutif du silicium, ‘g le diamétre prés de la pointe de fissure, ‘ctié&formation de cet
anneau. ‘E’ est le module d’Young. ‘D* est un pare fractal défini fig. 63. Ketyo sont
nuls dans notre cas ([J.J.Mecholsky]).

A

fig. 62 : Représentation du silicium comme un efeianneaux. a est le diamétre de
'anneau, c la distance entre atomes avant extensiocapres extension ([J.J.Mecholsky])

MO SIMULATION OF
FRACTAL FRACTURE
SBURAFACE
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CRACK BIZE {¢} 0 MERADRA-NEST v 3l RATIOE:  DF =
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N
whers [F - FRACTAL DIRENSHOMAL INCREWENT
ia) b}

AME MD MDDEL OF
E:) STmAIN FRACTUNE A&
ATOMIC LEVEL FING
CONTRACTION

RiMG: HIAMETER TD STRAIN FIRACTI'EIN RATIO: o H= A
fig. 63 : Définition des parametres dans la rupténactale ([J.J.Mecholsky])

La techniqgue numérique utilisée (le choix du pagntatomiqgue notamment) par
J.J.Mecholsky est comparable au facies de ruptosersée expérimentalement. Elle semble
donc prédictive.

Les tables 1 et 2 fournissent les valeurs de Igirede surface et du facteur d’'intensité de

contraintes du silicium (fig. 64, fig. 65) déterrdes par cette méthode, pour le silicium et
d’autres matériaux fragiles.
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Material 7e (Jim2) E (GPa) D* (exp) aq (A) (MO) g (A)

Si0, glass [7.31] 4 70.0 D11 10 11.4
Si(110) {100} [16,31] 4 130.0 0.10 6 7.2
Si(100) {110} [31] 6 169.0 0.16 4 7.2
Si{ll1) {110} [31] 3 169.0 0.06 6 7.2
ALLO; [18] 19 406.0 031 3 2.8
Zn$ [43] 5 74.5 0.15 9 5.5

fig. 64 : Energies de surface théoriques ([J.K.\West

Material Ky ¥ E (P2} @ (mn) D% o {GPa)
{MPa (Pa m)
m'?)

Silica glass [107 0.73 4 E 1 LUN Y I

3Ba0-551k 072 4 o 13 .l -
el [ 10

Baraal icate 0.7 4 o 14 LULU
el [ 100

Ly O 2540, La 7 E 2 a1 9
selass [12]

3 Ba0-551) L% 18 o0 2 022 17
G C [l

Lithia chedbicate X 33 137 2 024 24
L C [l

Pyroceram ghss cer. 25 26 120 3 01z 17
[1a]

Lithia hancsilicate 27 41 o0 5 1% 15
O

Zine dbicate (0 C. L& 14 o0 6 005 &
@000 [146]

Mal, [14] 11 4 138 02 023 26

Alumina 29 1 3490 L] a2zl 7
AL 29 [1408

Almina ig 19 406 03 031 &9
D [10]

Alumina 25 ] 395 03 015 &0
LOCH [10]

Alumina 4.0 20 393 L] 033 =9
{Lucakm) [12]

CelTe [12] 0.3 1 40 03 02 7

Eine selemde [10] 0.9 & o 0.4 03 15

Alumina 39 27 283 0.8 023 53
GENDVNDAE) [10]

Eilicem mitride [12] L 56 320 L1 032 72

& C calomm fluoride 03 04 114 il a7 12
[12]

& C. spmel [10] 1.2 3 240 03 009 2%

& . silican 1.2 ] 130 0.9 LU .
(100 {110§ [24]

&, . gdlican (1107 Las 3 169 1 004 13

10y (28]

* Reference number.

fig. 65 : Facteurs d'intensité de contrainte théprés pour différents matériaux
([J.J.Mecholsky]).

Nous allons donc estimer la ténacité pour plusieorsditions d’implantation. Nous avons
besoin de la valeur des ténacités pour construée rdodéles mécaniques et lancer des
simulations.

Dans le silicium (100), nous verrons plus tard ugrande majorité des plans qui s’ouvrent
lors de la formation des défauts sont les plan8)(10

L’énergie d’activation des vitesses de rupture mém# sur la fig. 58 et la fig. 59 pour cette
orientation de substrat est I'énergie nécessaira aupture des liaisons permettant la
croissance des défauts dans les plans (100). Gmamdila densité de liaisons entre les plans
(100), nous en déduisons I'énergie de surfag®ur chaque implantation, en Fm
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En choisissant le module d'Young a 130GPa propse @ans (100) ([S.P.Nikanorov]), la
valeur dey. nous fournit la valeur du produi§ld . Grace a la premiere égalité et la valeur de
aD , nous extrayons Klc pour chaque condition d'imfsion, noté Kc_Mecholsky dans la
fig. 66.

énergie He | énergie H |dose He (10"16|dose H (10716 Ea (eV) KI_Hutchinson | Kc_Mecholsky
(keV) (keV) at.cm-2) at.cm-2) (Mpa.m”1/2) (Mpa.m”1/2)

30 32 1,8 0,80 0,63
30 32 1,7 0,77 0,62
30 32 1,6 0,75 0,60
30 32 1,8 0,80 0,63
30 32 1,7 0,77 0,62
40 32 1,7 0,77 0,62
40 32 1,6 0,75 0,60
40 32 2 0,84 0,67
40 32 1,6 0,75 0,60
40 1,6 0,75 0,60
2 0,84 0,67
1,3 0,68 0,54
1,6 0,75 0,60
1,6 0,75 0,60
2,45 0,93 0,74
2,21 0,88 0,70
1,92 0,82 0,66
1,77 0,79 0,63
1,78 0,79 0,63
60 32 1,5 1,5 1,87 0,81 0,65
60 32 1,5 3 1,91 0,82 0,65
60 32 1,5 4 1,91 0,82 0,65
1,9 0,82 0,65
1,4 0,70 0,56
1,6 0,75 0,60
2 1,5 0,73 0,58
2 1,3 0,68 0,54
2 1,7 0,77 0,62
- 76 - 5 4 1,19 0,95
- 76 - 5,75 2,2 0,88 0,70
- 76 - 6 2,01 0,84 0,67
- 76 - 7 1,67 0,77 0,61
- 76 - 8 1,46 0,72 0,57
- 76 - 10 1,2 0,65 0,52
- 76 - 12 1,19 0,65 0,52

fig. 66 : Estimation du facteur d’intensité de awairite dans le cas d'implantation He/H et H
pour plusieurs énergies (en keV) et doses d’'imptiont (en at.cr).

Dans la fig. 66, le KI_Hutchinson est évalué aipde la formule mécanique classique ([J.W.

Hutchinsony)):
Kl = ﬂ
Vi-v

ou u est le module de cisaillementle module de Poissop/|'énergie de surface.
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Nous retrouvons des valeurs plausibles de téngmitéstoutes les conditions d’implantation,
inférieures a la valeur de 0.90-0.95 MP¥mu silicium monocristallin (fig. 66, [M.Nastasi]).

L’évolution de la ténacité dans le cas de I'impédiain d’hydrogene est plus claire que dans le
cas de la coimplantation. En implantation d’hydmgéeul, nous observons une diminution
progressive de la ténacité, a partir d’'une ténatst®.95 MPa.l¥ calculée pour une dose de
5.10%at.cm® & 76keV (fig. 66 et fig. 67). En dessous de cetise, la rupture n'est pas
obtenue expérimentalement. Le silicium n’est doas pssez fragilisé dans cette gamme de
dose et pour la gamme de température de recugi@atipour obtenir les vitesses de rupture.

1,00
0,90 A
S’-\
-
£ 0,80 1
s o
0,70 .
2 Sy e
3] .
© . . .
c 0,60 A * * .
N) *
[ .
* >
0,50
+ coimplantation compilée (dose cumulée)
hydrogéne seul implanté a 76keV
0,40 T T T T T T T T T T
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
dose (10 *at.cm )

fig. 67 : Diminution de la ténacité avec 'augmeida de dose d’hydrogéne a 76keV et
comparaison avec les ténacités obtenues en coirapiam.

Nous voyons lintérét de la coimplantation pour jprocédé au niveau de I'étape
d’'implantation sur la fig. 67. La dose cumulée lamter est plus faible en coimplantation.
Dans certaines conditions, 'augmentation de leedikélium est sans effet sur la ténacité.
Elle augmente parfois la ténacité. Nous retrouwadnrsc les conclusions que nous avons eues
sur les températures de transition : la rupturec@mplantation est complexe.
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fig. 68 : Ténacité théorique en fonction des vigesde rupture pour I'implantation He/H et H
seul et tendances linéaires.

L'implantation augmente donc la fragilité moyennerdatériau. Nous constatons également
gue la ténacité la plus faible en coimplantationdoane pas la vitesse de rupture la plus
rapide (fig. 68). Le phénoméne est plus complexemgsimple affaiblissement mécanique de
la matrice de silicium. La rupture est non-linéada@ns le cas de la coimplantation, comme
nous l'avons déja vu sur I'évolution de la tempédratde transition.

En implantation d’hydrogéne seul, la diminutiontdeacité va de paire avec I'augmentation
de la vitesse de rupture et 'augmentation de fedo

Les valeurs de ténacité doivent étre corrélées dgsaenesures sur un banc de flexion 4 points
par exemple. La comparaison entre une méthodeiql@smacroscopique comme un test de
flexion et une méthode fractale a I'échelle atoreigeut étre tres intéressante.

L’'examen des structures a I'échelle nanométriquaisaen évidence des non-linéarités de
comportement face a I'implantation suggérant lss@née de plasticité, a permis d’évaluer
théoriguement la diminution de la ténacité avemplantation et le recuit. Les valeurs de
ténacités seront reprises et converties en engegseirface dans les simulations (chapitre Ill).

En résumé :
temps : t=0 22
procédé : implantation recuit partiel recuit
® >
physique : déstabilisation restauration partielle restauration
mécanique : plastification fragilité globale

Des aspects sur la fragilisation du silicium awescdtapes d’implantation et de recuit sont plus
clairs. Plusieurs modélisations sont proposées dtmrsiite pour avancer encore dans la
compréhension du mécanisme de fissuration.
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[1.3.1. Explication mécanique des résultats de cont@ges de défauts par TEM.

Le premier modéle est un modéle analytique de ctitigréde croissance entre les plans
(100) et (111). Vue la relative préservation dweagscristallin sur les clichés TEM montrés
au chapitre |, le modeéle sera élastique.

La formation d’'un défaut au sein du cristal perroettes de concentrer des lacunes et des
especes implantées mais elle doit s'opposer awedaie réseau, s'accompagne également de
'ouverture de surfaces et entraine le stockagealé&nergie élastique supplémentaire autour
du défaut.

En considérant que le volume de stockage de I'éme¥gstique autour du défaut est une

1 ((R+£)3 - R3]2 4

sphére dont le rayon est le rayon du défaut, on @V::EE =3 .glﬂg ou ¢ est

I'épaisseur du défaut, E le module d’Young des plgun s’écartent, R le rayon du défaut.
L'énergie de surface s'écritG, = 2y..7R* ol ysest I'énergie de surface.

Nous avons vu que l'implantation provoque une ainte de compression dans la zone
endommagée, se signalant par une fleche du subspianté.

Dans le cas du silicium orienté (001), les planszieotaux (001) sont libres. La formation

d’'un défaut (001) n’entraine donc pas d'excés detramte de compression (fig. 69). En

revanche, le défaut (111) provoque une augmentdgola contrainte de compression et doit
s’opposer a la contrainte de compression qui existe

Surface libre Surface libr Surface libr

T

- =4 Fﬂa“ﬂ* «/Axﬁ

comnressia

fig. 69 : Comparaison des orientations (001) a dad010) au milieu et (111) a droite.

La fleche peut étre réduite lors du collage, cardeond substrat de silicium raidit le systeme.
Le collage fait que la fleche du systeme a I'égudiest la somme des fleches des deux
substrats séparés. La contrainte de compressiandpeg étre supérieure. La formation de

défauts (111) est encore plus défavorisée danasckic

Aveco la contrainte de compression existante lors dertaation et s’appliquant sur les deux

grandes surfaces du défaut)'épaisseur du défaut, I'énergie qu'il faut fourrpour aller
contre la compression peut s’écrire :

G = 02IR £,
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En approximant I'angle entre la surface libre et pdans (111) a 45°, I'énergie élastique
occasionnée par 'augmentation de la compressi@ ada formation d'un défaut (111) peut
s’écrire :

(R 2+ ZJS (ZR js
2 2
[ZR ng
2

L’énergie totale pour chacun des défauts (001} kt) s’écrit donc :

_1 4 3
Gic = Euo 7(R+e),

Giotoo1 = Gs + G, €t Gp1y =G + G, + G + G

Avec ys1052.4J.nF et ys1:=3.8J.n7 ([N.Sousbie]), E=130GPa et H:=190GPa,
€10=0.54nm eteg;1;=0.37nm (distances entre deux plansx300MPa ([T.HOochbauer],
[C.Villeneuve]), nous obtenons le graphe préseatdasfig. 70.

1,E-12 0,40
—e— Gtot(001)
Gtot(111) 0,30
—a— écart relatif
- 0,20
>y 010 %
~ [}
§ 1,E-13 - 0,00 ;
Q] (]
o
o +-0,10
\‘/ I
-+ -0,20
-+ -0,30
1,E'14 T T T T T T T -0,40
0 5 10 15 20 25 30 35 40
Rayon (nm)

fig. 70 : Compétition lors de la formation des dé8a(100) et (111).

Nous retrouvons ainsi le fait qu’il serait plusifaade générer un défaut entre les plans (111)
mais, a partir d’'une certaine taille (dans le medelrayon critique vaut 10nm), la position
(001) est moins codteuse en énergie. L'évolutionaddominance des défauts les uns par
rapport aux autres est en accord avec celle observdEM ou un rayon critique de 8nm est
trouve (fig. 71).
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fig. 71 : Evolution des diametres de défauts ausou recuit mesurée sur clichés TEM.

Les essais de comptages statistiques réalisés MESBEoujours (fig. 71, [S.Boninelli],
[N.Cherkachin]) semblent indiquer que la populatitas défauts (111) se stabilise. Certains
défauts subsistent dans les flans du profil derd&ton. T.H6chbauer en observe toujours
apres rupture de la plaquette de silicium. A pritant qu’une contrainte est suffisante, des
défauts (111) sont géneéreés.

Une simulation sera dédiée afin d’étayer l'influerde I'orientation des défauts en fonction
du profil d'implantation.

L’effet de la compression sur la formation des dé&fa été testé par dynamiques moléculaires
et des résultats comparables au modéle analytiguét® obtenus (fig. 72).
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fig. 72 : Influence de la contrainte sur I'énergle formation des défauts ([J.G.Swadener]).

Ici, plus que I'énergie de surface ou le modulealig, I'effet de I'épaisseur du défaut est
prédominant. Il semblait plus judicieux de consiida distance entre les plans comme une
distance de déformation, plutét que de considérergpaisseur de défaut constante. Les plans
(001) et (111) n’ont pas les mémes propriétés méoas ni les mémes distances entre plans.
Que le défaut se forme entre deux plans (défaeitstitiel) ou a I'intérieur d’un plan (fig. 85),
son épaisseur sera de I'ordre de grandeur de tandes entre plans. L’'épaisseur d'un défaut
interstitiel (111) ne sera pas plus grande quesa#lin défaut interstitiel (001), pour qui
I'écartement des plans sera plus aise.
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Dans le silicium (111), les défauts tendent tolgauétre paralleles a la surface. Ce sont donc
des deéfauts (111) qui se forment. La formation e @éfauts coute plus d’énergie que les
(100). Les cinétiques de rupture sont donc plutete(fig. 59).

Le seuil ou le silicium décide de ne plus agrawds défauts afin de s’adapter au niveau de
contrainte mais d’en faire plus de petits n’est gasnu. Le modele analytique ne répond que
partiellement a la question. Il prouve déja I'ezrate d’une taille critique de défaut.

La proportion des défauts (100) et (111) a étéigupe. Nous allons maintenant étudier le
lien entre la densité initiale de ces défauts natdques et la capacité du matériau a fissurer.

[1.3.2. Lien entre la capacité a fissurer et la desité initiale de défauts.

Au cours du procédé SMART CUM, le recuit thermique autorise une recombinaisa® de
défauts formés apres I'implantation (fig. 52), jusgl'obtention d’'une rupture compléte de la
plaquette de silicium avec la création de deuxas@s$ de tres faibles rugosités. Nous allons
essayer dans ce paragraphe de lier la ténaciéédetnisité initiale de défauts. Dans ce but, un
modele d’évolution des défauts est propose.

Au début du recuit, I'énergie thermique apportéefaible mais suffisante pour permettre la

diffusion des especes comme les lacunes, les ationpdantés, les interstitiels ou encore les
molécules formées ([W.K.Chu]). La diffusion integwt ici dans la nucléation et la croissance
des défauts. Un condensat de lacunes est plug sfahine concentration répartie de lacunes
([S.Boninelli], [N.Bisero], [B.Sopori], [G.F.Cerofmi]). Ce sont a priori ces amas que l'on

observe par TEM et dont on peut estimer la talepérimentalement, la croissance d’un

défaut isolé est majoritairement observée danslan paralléle a la surface ([M.Nastasi],

[N.Cherkashin], [S.Personnic], fig. 73).

oy .

fig. 73 : Observation de défauts (100) par TEM a@buwt du recuit dans du Si (100).
([S.Personnic])

La nucléation n'est pas traitée ici mais nous awanda similitude entre la formation des
défauts et la nucléation/propagation des bouclediglecations. Une autre étude le suppose
également ([S.Scarle]).

Deux chemins sont proposés pour la modélisation.ptemier serait gouverné par la
diffusion-précipitation des especes. Les défautsgiraient progressivement jusqu’a percoler
tout au long du recuit. La diffusion des espéceplamées et des lacunes demande peu
d’énergie et est active dées les basses températiykek.Chu], [R.E.Hurley]). Le second
chemin serait d0 au chargement en pression deatddtamés apres implantation. Le recuit
permet une recristallisation partielle du siliciehla formation de défauts qui localisent la
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contrainte et les espéces. Des hauts niveaux deasude en bord de défauts peuvent étre
atteints et provoquer le clivage. Les deux apprecoait schématisées sur la fig. 74.

W t=2 \PFAQiIis\atii)n
Diffusion
o) T et t=3
ahmws T@@mﬁn
t=2’
modele
TEM > Rupture

fig. 74 : Présentation des deux chemins possitiletiés.

Nous considérerons une population réduite de Nudefan 1D (N> 2). Pour illustrer le
modele, la population contiendra 5 défauts danshaie élémentaire (fig. 75). Les défauts
sont régulierement espaceés latéralement, selorefsité de défauts choisie. Saik, la
distance entre les centres de deux défauts coifsétigturs ordonnées varient aléatoirement
autour d’'une positiongy leur altitude estgrdyo. Leurs tailles varient entrg at a+déay, OUday

est une valeur aléatoire. |l n'est pas utile desatérer des défauts superposies; > a. Nous
voulons représenter uniquement les défauts crigigdeine zone considérée, ceux qui
formeront la ligne de rupture. Cing défauts somalales a la surface (fig. 75).

t=0

130 —

120 A
110 S
100 -

90 -
70 4
AXg

60

80 -

0 200 400 600 800 1000

fig. 75 : Position initiale des défauts. Les unities longueurs sont arbitraires.

Avec ce modele, les coordonnées des centres detsi@euvent s’écrire:
X =|n + :
(x y) ('N+1 Yo d/oj

ou L est la longueur de la boite=r{1,.., N}. AXpest constant entre deux défauts, pour une
configuration d'implantation donnée.

Nous choisissons une évolution linéaire de la sdede croissance. Chaque extrémité de

défauts croit ded—a 1.
tun

Pendant le recuit, un défaut est donc décrit padsex extrémités:
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L a, +oa, da
X . =l n - -— + oy0
( min y) ( 1 N +1 2 dt LN yO 5/ j
(eq. 1)

L a,+da, da
= n + +— t +oy0
(Xmax y) ( i N +1 2 dt LN yO j

n={1,..., N}, L est la longueur de boite.

Les deux criteres choisis seront testés pour redaépropagation. Le premier critere sera

appelé critére de distance, il s’applique a I'étiolu diffusive des défauts: si la distance entre
les deux défauts est plus faibles qu’'une certaalew d, les défauts interagissent. Avec ce

critere, I'énergie stockée dans le volume est cdigeven énergie de surface. La coalescence
est la solution ultime pour relaxer un maximum e’ge.

Critere de distance: d<d

Le second critere sera appelé critere de contralds défauts grossissent par effet de
pression a une certaine vitesse et un plan degdiViait par joindre les extrémités de deux
défauts. Plusieurs effets sont combinés et pewdmmitir a une amplification de la contrainte.

En méme temps que le volume du défaut granditpielme de molécules gu'il peut contenir

augmente, plus la contrainte dans et autour dwtsfaccroit.

L’effet de concentration de contrainte en bord deadts pourrait étre estimé en assimilant le
défaut a un ellipsoide isolé dans un milieu inioumis a une pression P ([C.E.Inglis]):

0O P(1+ 29j
b
a est la longueur du grand axe, b du petit axe

Le clivage dans le silicium intervient principalemalans les plans denses (111). Pour ce
critere, le clivage est caractérisé par un afAglar rapport au plan du substrat.

critere de contrainte: 6>o
Finalement nous avons:
diStance dc2 = (Xmin,i+l - Xmax,i )2 + (yi+1 - y| )2

(eq. 2)
contrainte (Xinisr ~ Xmaxi )tan(é?) = (Y = Vi)

Avec la prise en considération des deux critegegrbpagation est maintenant possible. Les
coordonnées des défauts et les positions géomesrigutiques définies par les critéres sont
connues (eg.1 et eg.2). La combinaison des deuatiégs permet de calculer un temps
critigue d’interaction pour lequel nous observansupture.

Avec le critere de distance:
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fmac _ O% —8 —y/d;? - Dy, "2

da,+oa c -
X, =gy = A - Ayp?

t, = dt (eq. 3)
pda cmn _ %~~~ d,
dt c da
27
dt
Avec le critere de contrainte:
tmax — XJO_)QO_aO
a8, + A ‘yjo_yio‘ 2%
Xjo ™ %o "8 ™ 2 tand dt
t, = 5 = 2dy, (eq. 4)
Zj- . on_)ﬁo_ao_&o_t 0
dt t min — an
¢ da
27
dt

Apres minimisation et maximisation, le plus peémps (premiere percolation) et le plus
grand temps d’interaction (percolation complétejt sibtenus (eq.3, eq.4).

Les plus grands temps sont indépendantdagld_es expressions des temps critiques obtenus
dans chaque cas sont similaires: la seule différeast un décalage di au terme en racine
carrée. Les temps critiques ne dépendent que &#sops initiales entre les défauts.

En réécrivant les temps de rupture, nous avons :

: 1 2 da
distance In| — [=1In +In| —
t Ax, -3, —+[d,2 -y, | L dt

. 1 2 da
contrainte In =In + In(_j
tCmax AXO _ ao dt

Nous avons vu que les vitesses de rupture étdienmntquement activées. Cette dépendance
est modélisée par des régressions d’Arrhenius,(8gq.59).

E
ln{ L j = Bapparent_% €q. S}
splitting

Bapparen€St le facteur préeexponentiel etfaent €St I'activation d’énergie apparente, k la
constante de Boltzman, et T la température.

L’énergie d’activation est la somme de I'énergidalenation et de I'énergie de propagation.

Eaapparent = Eaformation +Ea eq. 6

propagation
Nous assimilons les défauts d'implantation auxodiations et nous supposons I'énergie de

propagation constante avec la dose d’'implantatiégale a celle trouvée par Y.Yamashita:
Ea =12eV

propagation
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Avec cette hypothese, la vitesse de propagatiost rpas sensible a la dose. Si la dose
augmente, les défauts seront plus rapprochésinésques seront plus rapides.

La régression des vitesses de fissuration se téécri

| 1 _ B _ Eaformation _ Eapropagatim
n t - apparent
splitting

KT KT
Par identification avec les résultats expérimentalpapparait que Bparent€St un facteur
géomeétrique qui contient l'information sur la pasit initiale des défauts et I'énergie de
nucléation. Le second terme est le terme de projpagal’ou:

eq.7

_ Eaformation

KT

(distance) In

DXy — 8y —4/d 2 — Ay, 2

. 2 Eaformation
(contrainte) In -
Ax, = 8

Bapparent =

eq. 8

KT

98 _ exg -
avec dt

L’expression de la vitesse moyenne de croissant#t dépend de I'énergie d’activation qui
décrit tout le phénoméne de rupture, entre la jposihitiale et la position finale. C’est une
valeur moyenne. L’évolution précise de la vitesestrdonc pas nécessaire.

Eapropagatism eq. 9
KT a

Nous allons maintenant observer les espacemetigues de défauts prédits par le modéle.
Seul le critere en contrainte est conservé darsuita, car les criteres sont similaires et le
critere de distance impose de fixer une distanitigjee. La validité du modéle est testée sur
une implantation d’hydrogéne seule de dose varjablene énergie d’'implantation fixée a
76keV (fig. 76).

Apres implantation, la taille typique des défautssarée par TEM est d’environ 2nm. est

donc pris égal a 2nm. De I'expression de B (eqt&eecla valeur de Bparent AXo €St extrait
(fig. 76).

Dose (at.ciif) | Eaypparer (€V) | Bapparer | AXo (um) | da/dt (um.8)
5.10°¢ 4 54,5 | 3812,6 1,12.16
5,75.10° 2,2 30,0 5,7 3,30.10
6.10° 2,1 28,2 6,1 1,85.10
7.10°¢ 1,7 22,0 3,1 1,82.10
8.10°¢ 1,46 18,7 1,3 1,13.10
10.10° 1,2 15,6 0,3 1,00.%0
12.10° 1,19 16,6 0,1 1,19.10

fig. 76 : Variation de1x, avec la dose d’hydrogéne.

Pour la dose de 5.1%t.cnm?, la valeur des paramétres cinétiques est trésenapte. Boparent
et Eapparentsont vraiment trés difféerents des autres valeliénergie d’activation est tres
élevée. Une valeur de 2.2eV aurait été attendwehprde la valeur du silicium non implanté.

CONFIDENTIEL 82



Ce résultat est tout de méme indiqué, il a été mbtexpérimentalement. Il est de plus
cohérent avec les autres résultats d’apres I81ig.

Les données extraitea\Xp, densité et énergie de formation) sont tracéeslesurgraphes
suivants (fig. 77, fig. 78).

10000 1,E+10
1000 | + 1,E+09¢

§
—~ T 1,E+08 Tn/
5 100 + delta?d? (um) %
o —A—densité (cm-2) | | 1E07 S
] °
= 10 A [
) ©
© - 1,E+06 @©
‘D
H 5
- 1,E+05 3

0,1 T T T : 1,E+04
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dose H (10 at.cm ?)

fig. 77 : Variation de I'espacement critique dellaet de la densité de défauts avec la dose
d’hydrogéne.
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fig. 78: Energie de formation avec la dose d’hydnog H dose. Energie de formation des
amas de lacunes en fonction de leur taille (a @;,dd.G.Swadener)).

L’espacement critique entre défaubs, diminue avec la dose, ce qui est attendu. L’évamiut
de la densité est trées semblable a I'évolution déglacements atomiques obtenue par
L.Capello en DRX (fig. 49). Un changement de congroent était observé pour les doses
supérieures & 6.10at.cm? toujours a 76keV. L'augmentation du déplaceménmigue est
cohérente avec 'augmentation de la densité desutiefui constitue un écartement de plans
atomiques.

CommeAx,>> &, la loi cinétique peut étre simplifiée :

_ Eaformation

1 2e kT _ Eapropagatim
t_ = T e KT eq. 10
f 0
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AXp est par définition I'espacement entre deux défaritisjues (fig. 79). Les défauts croissent
et comblent la distance qui les sépare.

a(tﬁnal)

»

AXg
fig. 79: Définition of4xo.

référence | dose (at.crifi) | Rayon moyen (um)
S.Personnic  5.75.16° 5.5
C.Lagahe 6.10 6
N.Sousbie 8.10 5

fig. 80: Taille moyenne de cloques en fin de regu@surée par interférométrie.

Cet espacement doit donc étre comparable a la @ cloques que nous pouvons observer
par interferométrie (fig. 80) en fin de recuit, tsell-1Qum. Les points de comparaison sont
peu nombreux et le modéle simple mais les prédistsemblent cohérentes.

Un corollaire est que l'assimilation du comportemees défauts a celui des boucles de
dislocations fonctionne, car le choix de I'énerggepropagation de 1.2eV s’avere étre correct.

Le modéle fournit aussi une estimation de I'énedgeormation des boucles de dislocations
en fonction de la dose (fig. 78). Cette énergigaiéquasi-exponentiellement avec la dose. Il
n’existe pas a ma connaissance de travaux expéamend’ou sont extraites les énergies de
formation. Une comparaison est possible avec tesmtrx de S.Scarle en simulation par kMC
([S.Scarle]) et ceux de J.G.Swadener en dynamigueleculaires ([J.G.Swadener]). lIs
obtiennent des valeurs entre 0.18eV et 1.16eVha®de celles obtenues par le modéle.
Pour compléter la corrélation, une expérience cemgomt des caractérisations TEM et des
mesures de fleches en fonction du recuit par exegbrait étre montée, pour lier la densité
de défauts, les contraintes et I'énergie d’actorati

Un autre résultat apparait. Dans I'implantationydifogéne seul (comme en coimplantation),
Bapparent€t Ea@pparenisOnt proportionnels (fig. 81). B dépendant dedasité initiale de défauts,
I'énergie d’'activation dépend également de la dénsitiale de défaut.
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fig. 81 : Evolution Byparen@veC E@pparent dans une implantation d’hydrogene seule. Les
valeurs sont celles de la fig. 76.

L’énergie d’activation diminuant avec l'augmentatide la dose d’'implantation, elle décrit
I'état de fragilisation du matériau, la capaciténdatériau a fissurer. Nous avons finalement la
relation cherchée entre la densité initiale deutéfat la ténacite.

La densité de défauts implique une certaine posities défauts les uns par rapport aux
autres. Nous avons donc comme en rupture fractalken entre la topologie de la future
surface de rupture et la ténacité.

De plus, d’apres le modele (fig. 82), la densitéddéuts est plus faible en coimplantation
gu’en implantation d’hydrogéene seul. Ce que I'ondpen fragilisation du fait d’'une dose en
hydrogene plus faible, on le gagne en faisant dé&suts plus étendus qui sont plus critiques.

10000

Implantation d'hydrogene seul
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0 05 1 15 2 25 3 35 4 45
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fig. 82 : Espacement estimé entre défauts poutimp&antation d’hydrogene seul
correspondant a la fig. 76 et des conditions dengdéntation présentée sur la fig. 66.
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Nous pouvons chercher a évaluer I'effet de la prdéur ou de I'énergie d’'implantation sur la
formation des défauts. L'énergie d’implantation rpet de localiser le profil d’atomes
implantés plus ou moins profondément sous la sarfi@csilicium et d’obtenir finalement des
couches de silicium sur isolant d’épaisseur vagiablous disposons de résultats de vitesses
de rupture pour une implantation d’hydrogéne seul.20"° at.cm’® pour trois énergies
d’'implantation, 36keV, 76keV et 210keV (fig. 83,.[@gahe]).

Dose (at.ci) | Pic de concentratio| Easpparer (€V) | Bapparer | AXo (M) | da/dt (um.3)
300nm 1,6 20,6 2,2 1,020

7.10° 600nm 1,7 20,9 9,2 1,8240
1,8um 2,14 25,0 299,7 9,27:40

fig. 83: Vitesses de rupture et énergie d’implaéiota

Le modéle prédit une augmentation de la taille éfauts avec la profondeur d'implantation.
Cette évolution n'a pas été mesurée a priori dasditium. Nous trouvons dans la littérature
cette méme évolution observée sur des monocristawuBe ([D.Moreno]).

La densité de défauts diminue avec la profondetd.K[Chu]) en raison de I'étalement du
profil d’'implantation et de la réduction simultanég maximum de concentration.
L’évolution prédite est cohérente (fig. 83).

Avec ce modéle cinétique élémentaire, un liena@sehtre la ténacité et la densité de défauts.
La modélisation est validée par une prédiction aldallle de défauts avant rupture. Une
densité critique de défauts et une énergie de fiwmmant été estimées a partir des parameétres
cinétiques. L’assimilation de la croissance desaulsf comme propagation de boucles de
dislocations fonctionne.

Pour compléter le modéle, un suivi de la contraiptairrait étre ajouté grace a des
expressions analytiques du type de celle de C.EsI(ahapitre I).

Avec les éléments fournis au chapitre | et ceuxqués du §ll.1 au 8lI1.3, un mécanisme de
fissuration reprend tous les éléments de compréhedsscutes.

D’aprés l'état de l'art, les défauts d'implantati@eraient issus d’'un réarrangement des
lacunes présentes dans le matériau (amas de lac{@dsCerofolini]). Les défauts
s’allongeraient ensuite sous l'effet de la pressamn I'H, qui s’y formerait et/ou par
marissement d’Oswald.

Le dernier mécanisme de fissuration proposé esti d&l S.Personnic ([S.Personnic]). Le
marissement d’Oswald assurerait le développemeita gepulation de défauts dans la zone
implantée et le chargement en pression de cesedersir la fin du recuit (fig. 84). Suivrait
une fissuration catastrophique sous l'effet derésgion dans les défauts.
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fig. 84 : Mécanisme de croissance de défauts p@pas S.Personnic.

Si un défaut a crl par diffusion, il a appauvri semvironnement proche, il devrait étre

relativement isolé d’autres défauts. Dans les éBclEM aprés implantation ou aprés des
temps courts de recuit, nous observons une graedsitd de défauts autour du pic de
concentration d’espéces implantées. Aucun grandutiéfa consommeé I'exces de matiere

implantée a I'endroit du maximum de concentrati@spleces implantées. Un mécanisme de
type madrissement Oswald parait donc peu probable.

L’exploitation nouvelle des résultats expérimental@ce chapitre oriente le mécanisme de
fissuration vers d’autres pistes.

[1.4.1. Présence de défauts nanomeétriques aprestidpe d’implantation.

L’implantation induit dans le silicium une contreende compression en méme temps qu’un
affaiblissement mécanique de la zone implantées sdaiifet spécifique de I'hydrogene.
L’affaiblissement est principalement marqué parabaissement de la limite élastique, une
diminution de la ténacité et par une plastificatiba contrainte de compression commence a
étre relachée avant le recuit dans le matériauateare plus ou moins diffuse, en fonction de
la nature et de I'énergie des atomes implantées$ fa forme de défauts nanométriques
assimilés a des boucles de dislocations.

La nucléation supposée des défauts est la précypitale lacunes en sursaturation. La
contrainte compressive environnante diminue lewrgie de formation, les géneére et les
stabilise. Ces dislocations naissent sur les ptlrses (111), présentant une plus faible
énergie de nucléation. Une faible énergie est seqpour qu’'un atome passe d’une position
cristalline a une autre, du fait de leur proximite.

Si nous regardons la topologie d’'une boucle deodétlon ou d’'un défaut, elle présente des

énergies de fautes d’empilement et des singuladscontraintes (fig. 85). Le réseau
cristallin est distordu.
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fig. 85: Attrait énergétique a former,Hwu centre des boucles de dislocations.

La formation de molécule de;hbermet non seulement de consommer de I'énergireilyie
de formation d’une liaison H-H, mais elle permealéghent de diminuer I'énergie du défaut
en rétablissant une partie de I'ordre du réseatadiin par redressement des plans (fig. 85).

D’aprés les résultats de TEM statistiqgues ([N.Cashin]), les défauts (111) sont plus
nombreux dans les cas d’implantations de faiblee e forte dose. lls sont observés dans
les flans des profils d’implantation, quelle qué spdose.

Dans le cas des faibles doses, ces observatiohs@ugrentes avec le fait que ces défauts se
forment plus facilement. La matrice est faiblememttrainte, des défauts (111) sont émis en
guantité limitée. Pour les fortes doses, la conteatle compression est tellement importante,
gue de trés nombreux défauts sont formés simultanérm\ucun ne peut grossir faute de
contrainte supplémentaire et faute d’atomes implriu de lacunes. Une population de
défauts (111) est donc observée.

Un glissement de la boucle passivée dans un plet) (fers les plans (100) et ses équivalents
peut étre supposeé. Une des simulations complémesitaiu les surfaces d’'un défaut oblique
sont écartées, conclut que la croissance changelate (chapitre Ill). Le modele de
compétition de défauts détermine une taille créigour les défauts (111).

Certaines images TEM laissent penser que ce gleseest possible (fig. 86), méme s'il est
possible aussi qu’il s’agisse d’'un simple recouweathte défauts sur ce cliché.

fig. 86: Cliché TEM de défauts dit mixtes dangttédature ([S.Personnic]).

En sous dose on n'observe que des (111), en dogenm® une majorité de (100). Est-ce une
évolution statique due uniqguement a la compressimplémentaire qui interdit la formation
des (111) ou une évolution dynamique ou I'on paese(111) a des (100) ? Le comptage des
défauts qui semble révéler une différence dan®ligion des deux populations de défauts et
la simulation semble aller dans le sens d’'une éwrludynamique. A ma connaissance des
grands diameétres de défauts sur les plans (113pmepas observés. De plus, dans le cas de
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dose qui ameéne la rupture, on observe les deus tgpadéfauts simultanément, alors que la
contrainte est sensiblement la méme. Seule la isat@in des défauts varie dans la
profondeur. Le changement de plan est donc possible

La constitution de défauts nanométriques condiohé@volution future du procédé. Seule
une diffusion lente est susceptible de modifieldealisation des défauts. Elle est suivie
naturellement d’'une étape de propagation car ladtion de cette premiére population est
insuffisante seule pour réduire I'énergie internesdicium.

[1.4.2. Croissance des défauts nanomeétriques aveetecuit.
[1.4.2.1. Moteurs de la croissance.
11.4.2.1.1. Restauration du cristal.

Nous pouvons imaginer un mécanisme a faible énergies boucles de dislocations vont de

nouveau étre nucléées et croitre tant que la dotdrae compression sera suffisante. La

contrainte de compression finit par baisser sufiisat pour que le mécanisme s’arréte. Sous
I'effet de la température, le matériau n’a pasi@itien état de relaxation suffisant. Les boucles

interagissent, s’additionnent entre elles car at@sstituent toutes des surfaces libres les uns
pour les autres. Leur taille moyenne augmente, trmsité diminue. Comme observé en

TEM. Les mesures de diffraction RX (fig. 52) vorgnd ce sens. La cristallinité augmente,

'endommagement se concentre.

La formation de grands défauts pourrait étre indipér la force du réseau cristallin, méme si
I'entropie du systeme diminue. Mais I'accroissenued défauts est progressif et I'adsorption
d’espéeces supplémentaires dans les défauts mpdifi€état de contrainte de ces derniers.

Le matériau est un monocristal trés stable souwds Bimplantation a une déstabilisation. La
zone implantée étant une zone de désordre au BEEPiIqUE, NOUS SUPPOSONS qu’au niveau
des interfaces zone implantée/zone cristallis@editriau cherche a faire progresser son ordre
interne. Il tendrait a réduire I'épaisseur de lmeaomplantée. La réduction d’épaisseur est
effectivement observée en TEM.

Une autre expérience montre la force de la stabdit cristal. Une plaquette de silicium
recuite jusqu'a rupture et maintenue a haute teatpes, environ 700°C, se resoude
progressivement. La propension a la reconstruchioaristal est tres élévée.

11.4.2.1.2. Pressions dans les défauts.

Nous venons de voir que le moteur du premier tetepa fragilisation était la diffusion ou la
précipitation de lacunes et la génération de bgude dislocations. L'avantage de ce
mécanisme est qu'il est actif a basse températrert est en présence d’'une sursaturation.
Mais il est relativement lent et peu efficace erme de relaxation de la contrainte de
compression. La fleche des plaquettes de siliciuinsiste.

Le cloquage a rapidement orienté les études versaganisme de pressurisation des défauts

par des espéces gazeuses. Des études par RAMAINSt &S les expériences de J.D.Penot
ont mis en évidence la formation de #s les premiers temps du recuit, corroborariidag
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de l'effet de pression d’'un gaz. Cependant, I'aggtion de la pression d’'un gaz comme
moteur de fissuration a été rapide.

En effet, si les défauts se chargent fortementreaspon, nous pouvons nous attendre a des
concentrations de contraintes aux extrémités diesitde quelle que soit leur taille. Elles sont
observées et quantifiees a I'état macroscopiquenécanique de la rupture « classique ».
Elles proviennent directement de la courbure dediface en téte de fissure. Plus la courbure
est marquée, plus la contrainte de traction endiétigssure est importante.

Les effets de courbures ont été montrés et quésigfi’échelle macroscopique (C.E.Inglis). Il
est difficile de mesurer I'état de contrainte ete tdes défauts d’implantation, et donc de les
vérifier & I'échelle nanométrique. La spectroméRIBMAN ou la diffraction RX moyenne
les contraintes car les sources ne sont pas ags®rctuelles ». A priori, ils existent toujours.

Les singularités de contraintes sont d'autant dluses que la taille des défauts est
importante. La contrainte en téte de défaut estnains supérieure a 3 fois la pression qui
regne dans la cavité a I'’échelle macroscopiqueE(jaglis]). La littérature fournit des ordres
de grandeurs de pression de gaz beaucoup tropétiy€ordre du GPa ([L.J.Huang]), que le
silicium ne peut pas tenir.

Un autre argument s’oppose a la présence d'un lgez.especes sont réparties dans de
nombreux défauts de petites tailles, ne laissamtdeaplace au mouvement des molécules ou
des atomes au centre des cavités. Une pressioa daggaz ne peut s’entendre que dans un
volume au minimum micrométrique, comme les cloqueasexemple.

Le cloquage ou un degré de liberté est gagné powne di a un relachement de la
membrane qui se déformerait de maniére irréverdidilgsant un espace suffisant pour qu’un
gaz se forme.

Une forte pression provoquerait une rupture rajpideclivage avant méme que les défauts
aient atteint une taille relativement grande. Liwagle n’est pas observé. Le clivage n’est
observé que dans le cas d’exfoliation, c’est-a-goar des défauts de plusieurs microns, en
fin de recuit quand les espéces implantées selsoalisées et le silicium a retrouvé ses
propriétés élastique/fragile. Ces observationsigehi que la contrainte autour des défauts
reste limitée. La rupture compléte du matériauerdstseul moment ou le clivage pourrait

avoir lieu. Une analyse des faciés de rupture (montrée) n'a pas permis d’identifier des

plans de clivage.

L’apparition du clivage pourrait étre naturellemeétiuite par le passage supposé dans le
domaine plastique dans les premiers temps du rédais si une pression s’appliquait trés
rapidement sur les surfaces des défauts, le clinagat lieu, méme en milieu plastique. Le
matériau n’aurait pas le temps de mettre en plasariécanismes de plasticité. Encore une
fois, il n’est pas observé.

L’existence de plasticité limite de fait le nived@ contrainte dans le matériau. La pression est
donc, avec les arguments évoqués plus haut, rédiete études avec variations de dose
montrent que la densité des défauts augmente aweprientation de dose, et non la taille. La
relaxation de la contrainte est donc assurée darra@ation et la croissance des défauts.

Nous avons vu que lest$e forme progressivement, en suivant le volumedééasuts. Si une

mise en pression des défauts existe, elle est meddrlente. Et la pression n’est pas le fait
d'un gaz. La pression est exercée par le regroupesatde stockage progressif des espéces
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implantées dans des cavités formées par précgitate lacunes. Les niveaux de pression
seront évalués dans les simulations au chapitre I

Une pression sur les surfaces des défauts estéexprogressivement par le regroupement et
le stockage des especes implantées. Elle est leumde la seconde phase de la fragilisation
du matériau. Son intensité dépend du nombre despeémplantées, du nombre
d’emplacements de stockage et de la température.

[1.4.2.2. Direction de la croissance des défauts.

Les comptages TEM expliqués par le modele de catiggéiont montré que la direction
favorable pour la croissance d'un défaut dans lieisn (100) était la direction [100],
paralléle a la surface. Nous allons voir ce quilest de la croissance de plusieurs défauts
simultanément.

Frein a la croissance
<«— Zone trés stable

Epaisseur d | |
la zone S I >
implantée | | =

Forte contrainte imposée par le cristal

Epaisseur de]l
implantée — — — OO0y T—————1 ) )

\.ﬁ \ﬁ
Croissance Réduction de
entre les défauts

fig. 87: Comparaison de la position (001) (en basg)(100) (en haut) pour les défauts.

Compte tenu de la localisation de l'implantatioduspgeurs défauts (100) alignés (cas
extrémement favorable du point de vue de la détion du réseau) vont croitre pour réduire
la contrainte qu’ils générent chacun a leurs extésnLa contrainte se trouve concentrée et
repoussée a I'extrémité du défaut. De proche eaohgraout un plan atomique va monter, la
contrainte de compression due a I'écartement dmsspiristallins sera réduite (fig. 87). Elle
sera méme nulle si les défauts sont nombreux attiggle maniére trées homogéne. C’est trés
probablement ce qui permet d’expliquer le chemimnugigure du silicium.

La formation des défauts verticaux augmente laraorte de compression. Leur formation est
inhibée. Les défauts (001) sont trés minoritaireprés les comptages TEM. Nous pouvons
tout de méme imaginer un alignement de plusieuiguti (fig. 87). lls pourront se rejoindre
eux aussi, mais ils finiront par se heurter a lai®a opposée par la zone cristalline, et leur
propagation s’arrétera. Le matériau sera toujoats €£ontrainte, aucune adaptation ne sera
plus possible. Ce n’est pas une voie de minimisafticace de I'énergie.
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Le fait que les défauts soient désalignés expétiamemment ne modifie pas le raisonnement.
La formation de tous les défauts sur la plaquedtéare monter un volume de matiere plus
grand.

Plus le profil d'implantation des atomes sera negs®lus les plans portant les défauts seront
rapprochés, plus les directions de propagationnseconcentrées. Certains ont imaginé
incorporer dans le silicium des barriéres, compesiéEéments plus lourds (Bore notamment,
[E.Bruno]) ou de défauts issus d’'une premiére imfalon, pour augmenter le pouvoir
d’arrét de la matrice face aux especes implantéles eonfiner davantage.

Le mécanisme de propagation latérale proposé éamblgaquel que soit le type du substrat
((100), (110) ou (111)). Seul le chemin de fissoratest susceptible d’évoluer : chemin
horizontal dans le Si (111) ([N.Sousbie]), en delgscie dans le Si (110) ([N.Sousbie]). Ces
chemins sont énergétiguement différents, comme nawsns vu sur les cinétiques de
rupture. Mais la direction parallele a la surfaae ld plaguette de silicium est toujours
favorisée.

Des expériences de traction sous TEM in-situ osulestrat est chauffé ont été proposées et
seront peut-étre tentées a Toulouse. Elles répahgrobablement a ces questions.

De la méme maniere que la génération des dislosatie demande pas des contraintes de
cisaillement de l'ordre du GPa, comme peut l'indigde module macroscopique de
cisaillement (chapitre 1), la relaxation des cointees par déplacement des défauts ou par
localisation préférentielle est tres efficace danmatériau.

Dans le silicium anisotrope comprimé dans le plan (z étant porté par I'épaisseur de la
plaguette), I'orientation des défauts est donciataclLes défauts se forment en fonction de
leur environnement proche, par rapport aux éneigesurface des plans. mais également en
fonction de I'énergie que cela codlterait au nivezacroscopique. Ainsi, a l'intérieur de la
zone implantée, a propriétés mécaniques égalestri@gations ne sont pas équivalentes.

[1.4.3. Fissuration a partir des défauts formeés.

Une fois que les défauts ont acquis une tailleisarite, peut-étre d’'une centaine ou de
guelques centaines de nanomeétres, la pression pexes implantées s’intensifie sur la
surface des défauts et devient suffisante pourssdes défauts.

Le phénomeéne de fissuration a partir des défauts seité en détail par simulation au
chapitre IlI.

[1.4.4. Localisation de la fissuration dans la zon@nplantée.

Expérimentalement, la fissuration se développe épeétiellement dans la zone la plus
profonde du profil d'implantation ([T.H6chbauer]).

Le passage des espéces implantées a travers laentirsilicium génere une grande quantité
de lacunes au pied du profil d'implantation (fi®)8Cette propriété est utilisée afin de faire
diffuser plus aisément une seconde espéce danatériau et/ou piéger cette espéce apres la
formation des amas des lacunes suite a un legait.rec

La présence des lacunes facilite la diffusion etdrée matériau plus déformable. Les
contraintes sont de ce fait peut-étre plus rédudss le pied du profil d'implantation. A
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cause de I'écartement des atomes du réseau a afumgeur plus importante, le pied du
profil est en traction, facilitant le logement dasunes. Au contraire, beaucoup d’especes
implantées se sont accumulées en fin de profilegant la contrainte de compression.

Concentration des especes

»

} Forte
- —— = concentration
en lacunes

Profondeur
v

Lieu de la rupture

fig. 88 : Localisation des espéces et localisatieria rupture.

Nous savons d’aprés les profils d’atomes implagtésla concentration est maximum au 2/3
de la zone implantée et des gradients progressitgijau bord. Des images issues de mesures
interféerométriqgues montrent également la dispaetéailles de la population ([S.Personnic]).

Il est donc trés probable que les défauts se dgpald dans la partie riche en atomes soient
plus gros que les autres et plus nombreux. D’'ume gace que la compression y est plus
forte, d’autre part parce que les atomes susceptitié provoquer une pression y sont plus
nombreux. Le premier effet augmentera la germinatie défauts, le second influencera la
croissance. Les plus grands défauts sont les pligues : ce sont eux qui vont déclencher la
phase de fissuration.

La forte concentration de défauts au niveau dudacconcentration d’espéces implantés
constitue un grand réservoir de surfaces libregemvent venir s’annihiler d’autres défauts ou
des dislocations.

11.4.5. Application au procédé SMART CUT™,

Le comportement du matériau varie en fonction dgarpétres de I'implantation, notamment
de la dose. En dessous d’une certaine dose (dthgtithydrogéne ou d’hélium-hydrogene),
le matériau ne formera que quelques défauts, itlffient observables car de trés petites
tailles et trés peu nombreux. Puis quand la dogemantera, le nombre et la taille des défauts
vont augmenter, chacun des deux en fonction dedws implantée. L’hélium provoque la
formation de peu de défauts mais de gros défaateplaléatoirement. L’hydrogene provoque
au contraire la formation diffuse de défauts déeetailles.

La nucléation et la propagation des dislocationd $avorisées par I'implantation: le réseau
est contraint, partiellement rompu tres localen{priésences d’hydrogéne et de lacunes). Au
dela d'une certaine dose, le réseau endommagéenbrde nombreux défauts (cf. étude
cinétique). On entre alors dans un stade ductiéestade de fragilisation est avancé et la
rupture intervient rapidement, pour des niveauxalatraintes plus faibles. Les défauts sont
également plus proches.

Les espéces implantées peuvent avoir un role @émtisdeur-durcisseur (He, B, F, N) ou

accélérateur-adoucisseur (H, As). Nous avons vurgalopage positif fragilise davantage
gu’un dopage négatif ([J.Castaing]). L'effet suraubstrat implanté est similaire.
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La meilleure configuration en termes de temps degué serait sirement d’atteindre le stade
Il. Des dislocations sont émises en nombre rédait rauffisant pour déclencher une rupture
relativement rapidement par recuit. Malgré unetnedafaible densité de défaut, le réseau est
encore bien constitué et la croissance rapide.

Les fortes doses d’'implantation provoquent desefodensités de défauts et des ruptures
rapides, mais allongent le temps d’'implantationudl@vons vu qu’en coimplantation, les
fortes doses ne conféraient pas systématiquemegdinrcinétique, une plus faible ténacite.

Idéalement, peut-étre faudrait-il se placer a hap@rature critique préalablement obtenue par
cinétique de rupture. Le recuit fournit facileméanergie nécessaire a la réorganisation du
cristal et a la fragilisation. Davantage de défasésaient nucléés, et la contrainte de
compression qui fournit habituellement le complétréarergétique n’aurait pas besoin d'étre

élevée. La dose pourrait étre réduite.

A plus basse température de recuit que la températa transition élasto-plastique, la

contrainte de compression et la dynamique indwatdgs recuits en rampe comblent le déficit
énergétique et permet le passage en type Il, aacél@ fragilisation.

Comme nous le voyons sur les plaquettes de sili@pnés rupture, le mécanisme de ruine
n’est pas parvenu au méme stade sur toute la tagde fait de la Iégére non uniformité de
dose, de température, de profondeur d’'implantation.

Dans ce silicium multifissuré, des défauts croitrpfus vite a la profondeur du pic de
concentration des especes que d'autres, et devienths défauts les plus critiques pour la
tenue mécanique du matériau. Le silicium étantlfsggsur toute la surface de la plaquette, la
propagation de la fissuration se poursuivra retgtignt aisément dans des zones ou les
défauts sont restés plus petits. Les tailles eldférentes, la distance entre défaut le sera
également. Des différences de rugosité devraigudrafire.

La rugosité n'est pas un phénomene trivial. De giands défauts, forcément plus proches,
ne donneront pas obligatoirement des rugosités falibdes. La simulation du chapitre Il
montrera les impacts des distances entre défauts.

Le passage en domaine plastique apparait dansegisisexpériences. Les cinétiques de
rupture sont modifiées, le déplacement atomiqusildiium n’est pas linéaire avec la dose, le
module d’Young est diminué dans la zone implarn&silicium implanté se fissure beaucoup
moins sous indentation, les plans de clivage né¢ pas observés dans le cas d’'une rupture
dans un substrat collé, un maclage est observedf®h]).

Il existe un phénomeéene dont nous n'avons pas padére, autres témoin de la plasticité. Des
‘marbrures’ peuvent marquer le facies de ruptuge §9).
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fig. 89 : Observation de marbrures en microscogque ([S.Personnic]).
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Les marbrures ne couvrent pas la totalit¢ de lgyate de silicium. J.D.Penot semble
observer qu’elles se formeraient en fin de redds analyses de profil de température interne
a SOITEC semblent montrer qu’elles apparaissers tempoints chauds et qu’elles sont les
vestiges de grands défauts (>> 10um sur la fig. 88)

Une cause des marbrures pourrait étre un excesedsign dans les défauts, au niveau des
zones les plus chaudes. Nous nous retrouveriorsldaras de grands défauts isolés fissurant
et les fissures se rejoindraient. Une autre exjdicaserait le nouveau passage a un
comportement élasto-plastique de type Il a causéadempérature plus élevée, aprés un
retour au type | en fin de recuit. Le comporteméattype Il n'autorise que de tres faibles
déformations. Le type Il est cohérent avec la hautéduite des marches générées par les
marbrures. La rupture s’amorcerait alors aprés éneldppement |égerement supérieur des
défauts dans la zone chaude dans un environnenhghtfgable mécaniquement suite au
passage en domaine plastique. La rupture se potagpar une propagation dans le reste du
substrat dont les propriétés ont été restaurédg pacuit jusqu’a I'état fragile.

Nous avons donc une partie de la réponse sur tsitégcreusée par de grands défauts. Elle a
tendance a étre plus élevée. Encore une fois lal&iion consolidera les relations entre
densité de défauts et rugosité. Il est peut-étndsageable a ce sujet de provoquer la
formation d’'un point chaud avec un laser sur unssab comportant des défauts bien
développés pour limiter I'extension des marbrures.

En résumé :
Formation de boucles en nombre fonction
de la dose et de I'énergie.
Augmentation de la densité de dislocations Passage egotri/gi?icl)lngu Il selon les
avec le recuit Relaxation de la contrainte et
Interaction des boucles et grossissement des défaut recristallisation
(partage du stock d’atomes)
Augmentation de la pression dans les défauts Retoarle type |
Fissuration en bord de défauts Début de la fin
Percolation des défauts Bientot la fin
Ruine du matériau a partir des défauts les plus Passage en type Il dans les points
développés dans les points chauds chauds, type | ailleurs
Propagation au silicium restauré fragile. C'estlafin

En schéma :
Nucléation sur les plans (114)

Croissance par assimilation d’especes implantégs et
changement de pl

Agglomération pour suppression des singulartés s —

P
Mise sous pression par les especes implarjtée
convergenteq
. , P
Fissuration $
v
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Conclusion.

Les nouveaux résultats expérimentaux (microscomestique et nanoindentation) semblent
montrer une diminution du module d’Young juste apmaplantation au coeur de la zone
implantée. La diminution est plus significative quaelle prédite par les simulations de
dynamigques moléculaires, probablement a cause e desité.

La température de transition élasto-plastique gsaaue au cceur des courbes de cinétiques de
rupture, prouvant presque a elle seule la participales dislocations a la ruine du matériau.
Elle varie avec le dopage, la nature des espeeespuplage des espéces, la densité des
défauts et des contraintes résiduelles, qui déperaaessi de la nature des atomes implantés et
de leurs actions sur le réseau cristallin. Par obates études cinétiques de rupture sont
facilement réalisables.

Le suivi de la température de transition est danpnécieux indicateur de la qualité cristalline
du silicium

La ténacité du silicium implanté estimée a partr ld méthode fractale varie avec les
conditions d’'implantation, comme la températuret@dasition : profondeur d’'implantation,
densité de défauts, nature des especes implantéets, Les ténacités sont sensiblement
inférieures a celle du silicium monocristallin  nadmplanté, pour les implantations
d’hydrogene seul comme pour des coimplantationsiinéhydrogene. Le silicium est donc
globalement fragilisé par I'implantation.

La rupture du silicium est obtenue, il est fragilita conclusion est logique. En fait, nous
avons développé un mécanisme de fissuration ar phetigénération et de propagation de
dislocations car plusieurs indices prouvent le pgesn domaine plastique. Or dans ce cas, la
ténacité devrait étre supérieure a 1MP&.iithapitre [). Les ténacités que nous extrayons
sont inférieures. C’est un premier paradoxe.

L’évolution de la ténacité est monotone avec laeddfiydrogene, elle ne I'est pas avec la
coimplantation. Le phénomeéne de rupture y est plusplexe. L'augmentation de dose
provogue une plus grande densité de défauts ghluadaible ténacité. Les deux effets ont été
réunis dans un méme modele analytique, basé sinypgetheses simples.

La problématique de la fissuration du silicium ieamée nous rameéne a la frontiére du
domaine plastique et du domaine élastique. CeetedliCium est endommagé, plastifié, par
limplantation mais la cristallinité environnantesteun tel gage de stabilité au sens
thermodynamique, que des réactions de reconstructio réseau se mettent en place et
s'intensifie grace a l'apport de I'énergie therneqlors du recuit. C'est peut-étre une
explication du premier paradoxe. Les défauts sestmbches plastiques nanométriques dans
une immensité élastique. La température de transist sensible a I'échelle atomique, la
ténacité a I'immensite.

Le silicium implanté est plastifié dés les faibtesses, se restaure, puis se plastifie a nouveau
localement au niveau des maxima de pressions (@ukspchauds de la plaquette de silicium),
avant de rompre totalement.

Il y a eu un premier paradoxe, il y a donc un sdquaradoxe. Les marbrures apparues en fin

de chapitre ont montré que les fortes densitégaledg défauts induisant des défauts proches
n'impliquaient pas une faible rugosité. C’est lew® paradoxe.
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La rugosité est un des themes abordés dans leteh#pisur la simulation de la fissuration
des défauts. La réponse s’y trouve peut-étre...

Perspectives expérimentales :

-Nouvelles cinétiques de rupture sur coimplantaiidraute température (>Tc)

-Nanoindentation sur des doses progressives d’lygtie pour des temps de recuits
distincts.

-Analyse d'images des faciés de rupture (formesgemnales a faire apparaitre)
-Flexions 4-points pour les mesures classiquesgmgité.

-Traction chauffée sous TEM pour les déplacemeatndtiére et les développements
de fissures.

-Mesures de fleches en fonction du recuit et coaipan avec les densités de défauts.
-Mesures de profils de surfaces AFM

Perspectives théoriques :

-préciser le lien entre ténacité, densité de défat température de transition pour
avancer sur la frontiere entre les deux domaines
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lIl Simulations et expérimentations numériques.

L'utilisation de la simulation dans I'étude de lasuration du silicium implanté s’est imposé
rapidement, devant la complexité du probléeme (B8§). Dans le cadre d'une these
industrielle, les méthodes de dynamiques molé@daiouteuses en calculs et en temps n’ont
pas été retenues. Elles étaient développées peuraib Wien sous I'impulsion de G.Hobler
et T.Zabel (chapitre ). Le choix s’est donc posté les méthodes par éléments finis. La
premiére implémentée dans le logiciel commerciaBMS™ (notée FEM) utilisera le modéle
numérique des zones cohésives inventé dans leesai®80 par A.Needleman (noté FEM-
CZM), reprenant le modele physique de Barenbladt.seconde méthode utilise une des
techniques les plus évoluées pour la simulationladdéissuration, baptisée méthode des
eléments finis étendus (XFEM) et développée au lalmire de Mécanique des Contacts et
des Solides (LAMCOS) rattaché au CNRS et a I'[NS/oih. depuis 1999.

2nm apres implantation, 750pum
Sum avant rupture
2Ny ¢«
200-300nm

a 10nmy —  ——

200-300nm

A
v

300mm 750pm

|
I 0-150nm
T

fig. 90 : Dimensions du probleme et probléme desedsions.

L'étude se concentrera sur I'évolution des défaresssurisés, de taille de la dizaine de
nanometres a la dizaine de microns, pour des subste silicium collés ou non, ainsi que les
interactions potentielles entre défauts.

Les résultats expérimentaux présentés au chapitreols ont permis de dégager le
comportement du silicium implanté, en fonction dedbse, de I'énergie et du recuit. Nous
disposons également de repéres expérimentaux Isisue I'évolution de la population de
défauts.

S.Reboh a réalisé un important travail expérimesialle silicium implanté, au cours de sa
these ([S.Reboh]). Nous voyons sur la fig. 91 gae défauts de tailles conséquentes de
l'ordre de la centaine de nanométres apparaisgenméis da recombinaison de plus petits
défauts. Ces défauts sont ensuite le siege derds®i ils percolent (fig. 92). Les défauts
atteignent progressivement une taille micrométriguec I'énergie thermique fournit par le
recuit (fig. 93). Si le silicium implanté n’est pasllé, des cloques affleurent en surface (fig.
93, a gauche). Ces repéeres vont permettre de wooestles géométries d’étude de la
fissuration.

Le travail se focalisera sur la fissuration desadé&f et sur la constitution de la ligne de
rupture qui donnera lieu en fin de procédé a ugesié de surface a minimiser.
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fig. 91: Formation des défauts avec le recuit denSi (100) apres implantation en
hydrogéne & 77K, & 40keV. A gauchdiot’at.cm®. A droite: 710*°at.cm? et recuit 30min &
600°C ([T.Hbchbauer]).

fig. 92 : Images TEM de connexions entre défa@R¢boh]).

20.0kv 50 10274x 100

fig. 93 : Cloquage et exfoliation en surface d'wha@ntillon implanté, non collé et recuit (a
gauche ([S.Reboh]) et observation du développenentfauts sous 10pum d’oxyde
(IN.Daix]).
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Nous choisissons tout d’abord de décrire le proadé comportement général du silicium
implanté par la mécanique des milieux continus néal@g trés petite taille des objets.
L’hypothese est un peu risquée mais elle méritérel’@entée, pour les avantages qu'elle
pourrait apporter. Elle nous permet d’utiliser heéthodes de simulation par éléments finis.

Le comportement en fissuration de la zone implapetg étre étudié a travers deux systemes
(fig. 94). Le collage du second substrat qui comstune des étapes du procédé nous rend un
peu plus aveugle sur I'évolution des défauts défficites a caractériser. Les résultats
expérimentaux de cloquage nous donnent acces enaley a des diametres et hauteurs de
défauts que nous pouvons relier a des pressiogs 98). Nous pouvons en extraire des
informations sur le comportement du silicium impéarecuit (les défauts doivent pouvoir étre
observables optiguement). Nous verrons égalemeat’gjout d'une épaisseur d’'oxyde de
silicium transparente en lieu et place du secomstsat de silicium nous permet d’étudier le
développement des fissures dans des conditiondgsode celles rencontrées pendant le
procédé (fig. 93, a droite).

Les systemes seront étudiés dans des géométriesu2ZD axisymeétriques, notés 2D et
2Daxi. Les géométries 3D ont rapidement été écartéenpte tenu d’'un temps de calcul
important.

Quatre paramétres geomeétriques seront etudiédistiance ‘p’ entre la cavité et l'interface
silicium/oxyde, le décalage en hauteur ‘dh’ dedaxdeme cavité par rapport a la premiére, la
distance latérale ‘dI' séparant les deux cavitds diamétre des cavités.

‘p’ est lié physiquement a I'énergie d’'implantatiatilisée. ‘dh’ est liée a la fois a I'énergie
d’'implantation et a la dose. Plus I'implantation psofonde, plus les défauts sont dispersés, et
plus la dose augmente, plus les défauts se foranpriiximité les uns des autres. Le diamétre
augmente lui avec la profondeur. Sa variation d&@ose n’est pas monotone.

fig. 94 : Géométries d’étude 2D (en haut) a dewitéa et 2Daxi (en bas) a une cavité pour
le cloquage (a gauche) et la percolation (a droi@gfinition des parametres dh, dl et p.

Nous avons vu que les défauts de diamétres supeael00nm étaient issus de la percolation
de plusieurs petits défauts. Les grands défautssomet plus portés par un plan
cristallographique. Dans la suite pourtant, lesitéavseront rectangulaires. Nous pouvons
vérifier sur la fig. 95 que seules les extrémitésddfaut pressurisé sont soumises a une forte
contrainte. Les accidents de surface a l'intérguta cavité sont transparents a la contrainte.
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fig. 95 : Champs de contraintgy, oxy, oeq POUr une cavité « tordue » chargée sous pression.

Le moteur de la fissuration est la pression qup@igue sur les surfaces des défauts (chapitre
II). En XFEM, la fissure se développera se propagkms un matériau isotrope. Il n’existe
pas a I'heure actuelle d’outil XFEM orthotrope.

En FEM, le matériau est anisotrope. Les plansatiigiraphiques sont modélisés avec des
éléments cohésifs a 0°, 45° et 90°, pour autotiserséparation progressive des éléments de
la géomeétrie.

L’étape d’'implantation du procédé modifie tres lecaent les propriétés du silicium (fig. 90,
fig. 91) et introduit de nombreuses contraintegliésdles, dans la zone implantée et hors de la
zone implantée. La contrainte de compression gxieste dans la zone implantée génére par
exemple une contrainte de traction dans les zongsoenantes. Les défauts au cceur de la
zone implantée générent des contraintes.

Chacune de ces contraintes résiduelles prédomieetant un temps du recuit. La contrainte
de compression joue un rble déterminant dans lendton des défauts et dans leur
développement. Elle se relache progressivementfet’de pression sur les faces des défauts
augmente progressivement en méme temps que le tdéades défauts.

Longueur de I'empilement

| Oxx

I
-300MP«

v

fig. 96 : Représentation schématique de la conteaig, dans I'état aprés implantation et
collage. Réduction des contraintes a I'effet seupression pour I'étude de la fissuration.

L’étape du recuit autorise la recombinaison deautéfet ajoute une contrainte de dilatation
au niveau de linterface silicium/oxyde de siliciuinfluence de cette contrainte de
dilatation sera d’autant plus grande que la zon@aniée sera proche.

La contrainte maximum associée aux difféerencesodéicients de dilatation sera :
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Ao = (T _ To) Esas (T) ~ Esosio (T)

2A1-v)

E est le module d’Young, est le coefficient de dilatation,le coefficient de Poisson.

L’intensité maximum de ce champ de l'ordre de 15@aMiP400°C, en prenankE130GPa,
Esio=70GPa, 0si{(400°C)=3ppm, asioA400°C)=0.5ppm,vsi105=0.26, vsio=0.2. L'intensité
reste modérée, elle est supposée négligeable dmsautres champs de contrainte qui se
développent dans la zone implantée.

Le silicium choisi présentera une orientation (188pn y (défini sur la fig. 94 ou sur la fig.
96).

Nous avons vu au chapitre Il qu’'une fois le premstade de formation des défauts passé, les
défauts se chargeaient en pression et des fispartaent de ces défauts. Les défauts plus
gros sont donc des fissures remplies par les espeqzantées. Et ces cavités se fissurent a
nouveau, jusqu’'a fragiliser complétement le silgiu

Les évolutions des fissures étant relativementekeiftordre de grandeur de la durée d’'un
recuit est I'heure), le chargement sera statique.

[11.2.1. Choix des propriétés des matériaux.
[11.2.1.1. Propriétés du silicium et de I'oxyde desilicium.
Dans le code FEM-CZM, l'anisotropie du silicium @siégrée par le tenseur de rigidité C (3

coefficients sont nécessaires;;€165GPa, &=60GPa, ¢,=82GPa) et alignée sur les axes X
et y. Le comportement mécanique sera puremenigdlastfig. 97, en bleu).

Zone
implantée

fig. 97 : Schéma partiel du systeme. En bleu,igiticconsidéré comme indemne, en vert
silicium réduit aux propriétés mécaniques des zaobgsives, en jaune oxyde de silicium.

Les valeurs des constantes élastiques du tenseéwté@mesurées experimentalement. Des
simulations atomistiques ont convergé vers ces re&aleurs (chapitre 1).

Nous avons vu que les rigidités du silicium étajgeu affectés par les especes implantées en
début et en fin de recuit (chapitre | et chapitje Expérimentalement, aprés implantation la
diminution maximum est estimée a 30%, elle inales probablement la porosité.

En fin de recuit, la formation des cavités s’estomapagnée d’une recristallisation du silicium
et de nombreuses especes implantées se localisgintemant dans les cloques. Nous
supposerons qu’autour des défauts, le siliciuns @tepriétés du silicium non implanté.
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La zone entre la profondeur des cavités et I'iaim#fd’oxyde est donc considérée comme
indemne, méme si elle a vu passer les espécesntapia

L'impact potentiel de I'implantation sera supposéspmportant sur la limite élastique et sur
I'énergie de surface. Le levier sera le choix dasameétres de la loi cohésive qui régit le
comportement du matériau entre les cavités poBEM-CZM (fig. 97, en vert), I'énergie de
cohésion uniquement pour la XFEM.
Nous avons estimé des facteurs d’intensité de aioter du silicium implanté au chapitre 1l a
partir de 'analyse des facies de rupture ([J.Jhdé&sky]).
L’énergie de cohésion{&st liee a la ténacité.KEn déformation plane, nous avons :
E

K.2=G.. -
G varie approximativement entre 0.8F.&2.4J.11f, en prenanE=165GPa (module moyen)
etv=0.26.
L'énergie de cohésion des plans de type (100)xg@sirenentalement de 2.4J7n

L'intervalle sera étendu entre 0.5F mt 5J.nF, afin d'étudier une fragilisation du cristal avec
une faible énergie de surface, et un renforcemeat ane forte énergie de surface. Ainsi,
guelle que soit la nature et la dose des élémempbantés, le comportement du silicium
implanté sera capté par la simulation.

La contrainte a rupture du silicium des plans (1€6Xa régulierement prise a 1GPa, afin de
tenir compte de I'affaiblissement du silicium ehgmassage en type Il ou lll. Comme la forme
de la pointe des défauts, la valeur des paramédeda loi a une influence relative sur la

valeur des pressions critiques. La contrainte aurepvariera jusqu’a 12GPa pour des tests
purement numeriques.

Dans les simulations intégrant deux familles dengldes plans de clivage seront affectés
d’'une contrainte a rupture plus élevée, 1.5GPadjaatie des plans (100) vaudra 1GPa. Leur
énergie de cohésion sera également plus grandes Bgpposons que l'implantation ne

modifie pas I'ordre de fragilité des plans par @p@ I'état non implanté.

L'oxyde de silicium qui affleure est supposé ispepde module d’Young 70GPa et de
module de poisson 0.2. L’interface de collage eppesée parfaite, sans défaut.

Nous nous placons également dans I'hypothese delgrdéeformation. L'application de la
pression sur les faces des défauts est donc masmfmrpendiculaire a la surface tout au long
de la déformation.

En 2D-XFEM, le module d’Young du silicium sera d@0GPa et le module de Poisson sera
0.26. Le silicium aura dans ces simulations le comigment des plans (100), les plus actifs.
L’énergie de fissuration du silicium variera égaéernde 1J.M & 5J.n7, a la fois pour étudier
les différents états mécaniques du silicium, et pesicomparer a ceux calculés en FEM-
CZM.

[11.2.1.2. Positions des défauts.

Les défauts se sont développés a une profondeet jpsqu’a étre distants les uns des autres
de ‘dh’ en hauteur et ‘dl’ latéralement.
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Les facies de rupture peuvent présenter une régadsit50 a 100nm selon les conditions
d’'implantation pour des énergies d’'implantatiorateement faibles (<100keV). La distance
en hauteur ‘dh’ entre les défauts examinés n’exegpas cet intervalle.

‘dl" variera de 10nm a 5um afin d’étudier les fartdensités de défauts et d’essayer de
retrouver le comportement en fissuration observBsddes expériences de cloguage et
présentées plus tard.

La profondeur ‘p’ variera de 100nm a 1,8um. Nousores ainsi I'impact de la rigidité du
systeme sur le comportement en fissuration.

[11.2.1.2. Dimensions et formes des défauts.

S.Personnic a estimé I'épaisseur des défauts arbpounr des défauts de 5um de diametre en
fin du procédé ([S.Personnic]). L'estimation esth@®nte avec des observations par
microscopies électroniques a transmission et ayagéa ([T.HOchbauer]). Nous disposons
donc d’'un encadrement de la taille des défautsgjanmeétre et en épaisseur.

En FEM, I'épaisseur initiale d’une cavité de 5pumdikemeétre est choisie a 4nm, afin qu’avec
le chargement en pression I'épaisseur atteigneqgesl nanometres supplémentaires. En
XFEM, I'implémentation du code a été faite sur tiesures aplaties.

La courbure de I'extrémité des défauts pourraie étes importante, car c’est d’elle que va
dépendre l'intensité de la concentration de comteai Une pointe arrondie générera la
contrainte la plus faible. Une pointe triangulapmvoquera une contrainte un peu plus
élevée. La forme la plus sévere est la forme rgcaire. Elle sera choisie dans I'étude pour
plusieurs raisons.

Tout d’abord, la forme réelle des défauts n’estquamue, aucune observation microscopique
n'oriente vers une forme plutdt qu'une autre. Etesuila structure du silicium est
monocristalline, la fissuration a lieu par séparatde deux plans. La forme intuitive serait
donc un triangle. Mais sauf a réaliser une fisqlate qui prive la géométrie d'une certaine
souplesse, l'implémentation dans la géométrie camte la grille d’éléments cohésifs
présentée fig. 98 est plus complexe. De plus, d@tétant plus qualitative que quantitative,
différentes configurations de défauts seront coégmde maniére relative.

[11.2.1.3. Environnement des défauts et milieu de qppagation.

Le volume de silicium de 7h@n d’épaisseur contenant les cavités est remplacéupa
volume de silicium de @n de haut dont les nceuds bas sont bloqués en y g
L’épaisseur de I'oxyde a été fixée & 145nm sauftioercontraire. Le volume de matiere au
dessus de l'oxyde a une épaisseur variable, peeciags chaque cas et est comprise entre
Oum et 10pum.

L’étude de la propagation des fissures entre ca@itéFEM est obtenue en implémentant une
grille de zones cohésives entre les extrémitésetx davités (fig. 98). Les éléments de la
grille sont liés par la loi cohésive et les élémemtix-mémes ont les propriétés du silicium
non implanté. Pour des doses conduisant a la miaforeés un recuit, la majorité des défauts
est positionnée selon les plans (100) dans leiwsiliq100) car ce sont les plans les plus
facilement ouvrables (chapitre II). Un premier chde géométrie consiste a ne représenter
que ce type de plan, sous la forme de plans varie horizontaux (fig. 98). lls sont

équivalents d’'un point de vue cristallographiqueatit orientés ainsi dans le silicium (100).

CONFIDENTIEL 111



RS
oA - 2 g,

fig. 98 : Insertion de zones cohésives au sein dalame de silicium.

L’étude des interactions entre cavités a été peofamee en implémentant deux familles de
plans (fig. 99). Les plans verticaux et horizontayrmbolisent les plans cristallographiques
(001) et (100) comme precédemment. Les plans dagorreprésentent quant a eux
'ensemble des plans de clivage, a savoir les p{ddg) et (110). Ces derniers ont des
énergies cohésives plus importantes ([N.Soushiéfportant est que leur énergie soit plus
importante que celle des plans de type (100). Nousvons noter que la géométrie 2D
axisymétrie correspond moins a la réalité de ldlenaiistalline.

GCZ

-
2A —»> Ge1

fig. 99 : Coexistence de deux familles de plangsif$ d’énergie de surface Gcl et Ge2.

La géométrie propose ainsi une multitude de pdgstide propagation, en direction et en
énergie.

L'approche avec multiples plans cohésifs est ping,felle traduit plus exactement la
structure du cristal de silicium. Elle est cependplus lourde pour mener une étude
paramétrique, a cause d'une densité de noeudsmprstante induisant un long temps de
calcul (fig. 100).

@) o 0]
oe L J ® O
oe ® 0
oe @ ® O

@) @) 0]

fig. 100 : Maillages de la zone d’interaction paure ou deux familles de plans ouvrables. En
vert sont représentés les éléments d’interfacesrpar les lois cohésives.

Pour un élément « carré » non situé au bord deilla ¢fig. 100, a gauche), tous les nceuds
représentés sont doubles : des noeuds appartiesunedléments rectangulaires quadratiques
de silicium (PLANE183 dans la terminologie ANSY'Sen noir sur la fig. 100) et des nceuds
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appartiennent aux éléments plans quadratiquesedaae (CONTACT172 et TARGET169
en 2D, en vert sur la fig. 100).

D’un point de la mise en donnée, il est relativeniacile d’'introduire des plans d’énergies de
surface différentes et d’étudier des phénomenes qgdmplexes. C’est un avantage important
de la méthode utilisant les zones cohésives (ricEdd-CZM).

Les résultats des simulations seront obtenus awew lou l'autre des approches, en
s’appuyant sur une ou deux énergies de surfacepdere.

Une simulation en 3D aurait été idéale car elleriuétre comparée directement a un facies
de rupture. Le temps de calcul serait colossal. Blasilations dans des configurations
simples de défauts alignés avec des optimisationsgges de maillage, avec simplement un
plan cohésif reliant les cavités, ont duré pluseseamaines. Il est impossible donc de simuler
un cas plus complexe en 3D avec ANSY®n I'état actuel du logiciel.

[11.2.2. Chargements des défauts en simulation.

Le moteur de la fissuration est I'effet de stockags espéces implantées pour la taille de
défauts que nous examinons. Cet effet peut étredaj par des chargements en pression ou
en déplacement. Le chargement en déplacement présependant des inconvénients. |l
faudrait imposer un gradient de déplacement erdrd bt centre de cavité. Ce gradient n’est
pas connu. Pour l'utilisation des zones cohésiVesfonctionnement est différent d’'un
chargement en pression. Si I'on impose un déplasesrebord d’un large défaut, celui-ci va
se répartir sur I'ensemble des éléments cohésifs dépaisseur du défaut (fig. 101, a
gauche) A moins d’'imposer un déplacement tres grand delmsbmme des déplacements
critigues des zones cohésives et donc non physipse dernieres ne s’ouvriront pas. Le
matériau se déformera en absorbant I'énergie codans un cas de « blunting » (fig. 101, a
gauche). Il faudrait alors que les cavités soidateg, pour réduire leur capacité d’étirement
dans I'épaisseur. Le chargement en déplacement testé dans |'étude des défauts
nanométriques qui présentent une épaisseur réduitéro. De plus, le chargement en
déplacement n’améliore pas la convergence deslsdtmsque les fissures progressent dans
le cceur de la grille cohésive (fig. 101, a droite).

fig. 101 : Résultats de simulation avec un chargerea déplacement pour des cavités
rectangulaires et plates. &0.5J.m-2 et;1;=1GPa, G,=0.5J.m-2 eb.,=1.5GPa.

Dans la suite, le chargement sera trés majorit@némn pression.
[11.2.3. Détermination des conditions de fissuratios.

Le chargement en pression étant rampé, c’est auemiode I'arrét de I'algorithme que I'on
détermine les parametres critiques (pression, bauke cloques...) décrivant la fissuration.
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Nous considérons que la non convergence du catpuVa@ut a la fissuration compléte du
phénomene. L’estimation est pessimiste.

Comme nous l'avons vu plus haut pour un chargemerttéplacement, la convergence n’est
pas obtenue au cceur de la grille cohésive (fig).18dr un trajet de fissuration simple entre
deux cavités alignées comme présenté sur la fig, [BOdivergence est arrivée avant que le
déplacement total imposé soit atteint.

L’état de propagation des fissures est tres instdbl calcul le traduit par une divergence.
Plusieurs algorithmes ont été essayés, mais auesh parvenu a améliorer le calcul de la
fissuration.

fig. 102 : Cavités alignées chargées en déplaceimgisé +£1nm sur les faces avec
Gc1=2.4J.m-2 eb1=3GPa, G=1.44J.m-2 eb.,=4.5GPa. Dernier état convergé (a gauche),
état divergé (a droite)

Nous verrons également dans la suite dans I'étudelatjuage que les fissures chargées en
pression peuvent partir vers la surface libre sit®uper la totalité de la géométrie puisque
'extension de la grille de zones cohésives ne as jpsqu’a la surface libre. L’algorithme
trouve comme en déplacement imposé une instabjliténduit une divergence, lorsque les
fissures sont au cceur de la grille d’éléments dgtshé3ans ce cas, nous pouvons imaginer
gue la fissure se propage vers la surface car aufaroe ne la contraint a suivre un autre
chemin.

Cette divergence ne rend pas trés confortabled&tles chemins de fissuration par FEM-
CZM.

La XFEM nous aidera a obtenir de plus grands chemhknfissuration. L’arrét de I'algorithme
est causé par la reconstruction en téte de figsaredes éléments triangulaires, a chaque
avancee de la fissure. Il se peut que cette étae flasse pas correctement, soit parce que la
fissure passe par un nceud du maillage supportlgpnebde segmentation), soit parce que la
densité de nceuds ainsi créée perturbe la rechdecha direction de propagation. Sur des
longs chemins, la probabilité de rencontrer un neaiginente fortement. Le maillage a donc
son importance pour cette méthode.

[11.2.4. Qualité de la détermination des conditiongle fissuration.
[11.2.4.1. Influence du maillage sur la FEM-CZM etla XFEM.

Plusieurs tailles de maillage ont donc été testpesr évaluer la marge d’incertitude des
techniques numériques FEM et XFEM sur les chentitesegpressions critiques.
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La taille du maillageA en FEM-CZM correspond a la longueur du carré éldaie
composant la grille de zones cohésives (fig. 38,9D). L'épaisseur des cavités de 4nm pour
un diamétre de 5um impose comme limite hautdnm. L'idée sous-jacente est de proposer
un maximum de possibilités de propagation a laufessA variera donc dans les tests de
maillage de 0.25nm a 2nm.

Dans ce paragraphe£5J.m-2 et.=1GPa. L'ouverture maximum est fixée par la donnée
de ces deux premiers parameétres. Un seul typeatieegt pris en compte.

Une premiére série de simulations a été réalisée ane taille de maillagk de 0.5nm, 1nm

et 2nm, pour deux espacement latéraux difféerenis @éme espacement vertical, (dh=26nm,
dI=30nm) et (dh=26nm, dI=50nm). Les chemins au munde la divergence du calcul sont
présentes fig. 103.

ELEMENT SOLUTION AN ELEMENT SOLUTION
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fig. 103 : Chemins de fissuration pots {2, 1,0.5} nm, dh=26nm et dI=30nm (colonne
gauche) et dI=50nm (colonne droite).
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Les chemins sont qualitativement similaires dassédculs.

Une seconde série avec une taille de maillage 28nfh, 0.5nm et 1nm pour (dl=20nm,
dh=26nm) est représentee fig. 104. La fig. 104qtesen parallele les chemins suivis par la
fissuration et les pressions critiques associéesr [ dernier état convergé et pour ['état
divergé. Pour la seconde série, le pas de chardeareggalement été diminué d’un facteur 10,
pour retarder la survenue de la divergence dedtélgne.

ELEMENT SOLUTION

BTER=1
8UB{=999999
TIME=50
5Y (NORYE)
REY8-0

Dine |=.272E+13

A=1nm, P=Pc

A=0.5nm, P=Pc

TR

—. 457056

- 16 E
P 376533

A=0.5nm, P<Pc=4.64MPa

2898-03 454814

-1.464 —.64502 1744
1 ~.23

874 -1.055 531 .58410

6
~.211973 212562

A=0.25nm, P<Pc=3.42MPa A=0.25nm, P=Pc

fig. 104 : Clichés de simulation podr {0.25, 0.5, 1} nm et P= 10MPa, dh=26nm et
dI=20nm, G=5J.m* ets.=1GPa, pour une profondeur de 300nm.

1 5.13 5.10
0.5 4.64 4.70
0.25 3.42 3.40

fig. 105 : Influence combinée du maillage et dpression de chargement P sur la pression
critique pour dh=26nm et dl=20nm.
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L’influence de la taille de maill@a sur le trajet de propagation est faible (fig. 10Bjessort
également que linfluence du mode de mise en pressst minime (fig. 105). La diminution
de A ne permet pas d’améliorer significativement lav@ygence des calculs (fig. 104).

Méme avec le maillage le plus fin, aucun chemiresralier qui aurait permis de parcourir la
plus courte distance entre les cavités n’a étérebsées facies de rupture seraient donc
formés de grandes marches.

Nous constatons que les pressions critiques derdiisn tendent a diminuer avec le
raffinement du maillage (fig. 104).

Sur la fig. 104 les cavités sont proches. Une satman a été lancée avec dI=70nm, dh=26nm,
A=0.5nm, pour observer une éventuelle modificatiogrande distance du chemin dans un
maillage tres fin (fig. 106).

[
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- 234636 141614 517883 894112 127 ~.234636 141614 517863 894112 1.2

fig. 106: Clichéssyy du cas dh=26nm et dI=70nm, avant divergence (lgauche), au
moment de la divergence (haut droit), zoom sumliate de fissures (bas).

Le chemin de fissuration n’est pas modifié. Nougors sur la fig. 106 que les singularités se
sont correctement avancées avec l'avancée desrefissiCes singularités n'étant pas
ponctuelles, des éléments cohésifs entourantdarsse sont ouverts, consommant a leur tour
de I'énergie. L'algorithme a probablement eu ddBcdités a calculer toutes ces ouvertures
multiples correspondant a un phénomene physiqueffen la traction s’exerce en pointe de
fissure sur une zone étendue, plusieurs planslboigtaphiques peuvent s’écarter. L'arrét de
I'algorithme est peut-étre di a la dissipation @¥gne autour de la zone de fissure et non a la
seule fissuration.

Le chemin n’est en tout cas pas différent de aabgiervé avec un maillage plus grossier.

D’aprés ces premiers essais, une premiere phasefideuration peut étre considérée comme

stable, elle est captée par les calculs et seitrgdm une convergence raisonnable de
l'algorithme (fig. 107). La pression dans ce castess voisine de la pression critique. La
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premiéere phase correspond a l'ouverture des pklos y, imposée par la forme allongée des
cavités.

Une seconde phase est beaucoup plus brutale, ageamait que rarement sur les clichés. Elle
est déclenchée a P=Pc. Elle correspond physiqueaninstabilité de la fissure. La vitesse
de propagation de la fissure atteint la vitesse aedes élastiques de Rayleigh dans le
mateériau, soit :

1 E

~

35
ou E est le module d’Young ptla densité.
En prenant une valeur moyenne de E de 165GPa etamsité de 2330kg.1, v=2800m.8.

Fissure issue de la

_ ) fissuration stable
Fissureissue de la /

fissurationinstable

fig. 107: Instabilité et stabilité de la fissuratio

Il est donc difficile de déterminer précisémentihemin total de fissuration. C’est pourtant lui
qui décide de la rugosité aprés rupture, dans xéoé SMART CUT. Plusieurs
algorithmes ont été essayés, mais ils ont donméhae résultat ([ANSYS' guide]).

La diminution automatique du pas de temps semblé&ameilleure solution pour ralentir
l'arrivée de la divergence. Des essais ont été menéaugmentant le nombre d’itérations a
temps d’application des contraintes constant, salsés. La pression de chargement a été
divisée par 10. La encore, le ralentissement n'a mpadifié de maniére significative le
résultat. De plus, la diminution du pas de tempgarantit pas une meilleure simulation du
chemin de fissuration (fig. 104).

Nous pouvons travailler sur des diamétres pluggpde maniére a augmenter les pressions
critigues et a diminuer ‘mécaniqguement’ le pas deargement. Mais les résultats
d’expériences imposent parfois de travailler sug@ads objets.

L’obtention des chemins de fissuration n’est doas fe point fort de la FEM-CZM. Des
chemins sont toutefois observés dans bien desGmsont des premieres indications tres
importantes sur le phénomeéne de fissuration dasiideim.

Nous allons donc nous concentrer sur le calculaderéssion critique de fissuration et son

evolution avec la taille de maillage. La divergedcecalcul arrive pour PzPDonc méme si
le chemin n’est pas connu, la pression l'est.
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. —&—Pc (P=0.1GPa)
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fig. 108 : Evolution de la pression critique avadaille de maillage. ¢&-5J.m-2 ets.=1GPa,
pour deux maniéres d'imposer le chargement, P=10MPEO0MPa.

La pression critique varie beaucoup avec le maillagns la configuration ou les cavités sont
proches (dI=20nm et dh=30nm). Une diminution de ¥¥calculée quantl passe de 1nm a
0.25nm (fig. 108). Autrement dit, la divergence ahlcul arrive beaucoup plus tét dans le
chargement lorsque la taille de maillage diminueffet a été testé et observé jusqu'a
dI=50nm.

Physiquement, le matériau apparait artificiellemiagilisé par la diminution du maillage
(fig. 108). Il résiste plus faiblement a la soli&tion mécanique, sans bien sdr que son énergie
de surface et sa contrainte a rupture n'aienti&égees. Ce phénomene numérique est en fait
logique. Le principe méme du modéle des zones o@sst ici, a cause du chargement en
pression, de s’ouvrir sur un critere de contraire.la contrainte a rupture est atteinte,
I'élément cohésif s’ouvre. Et de proche en proctoeis obtenons un chemin de propagation.
Or en FEM, plus le maillage est fin autour d’'unegsilarité, ici la pointe des deux défauts,
plus la contrainte augmente. L’'ouverture des z@se¢slonc tout « naturellement » déclenchée
plus t6t lorsque le maillage est plus fin. Celagplasquestion fondamentale de la convergence
des calculs numériques. Il semble donc gg&nm soit un bon compromis entre un maillage
fin qui propose de nombreuses possibilités de aieEn et une dégradation numérique
limitée sur la valeur de la pression critique tréeivTous les résultats de début de chapitre ont
été donnés avet=1nm (sauf mention contraire), les suivants lersegégalement.

En FEM-CZM, la taille de maillage a plus d’influensur le niveau de pression de rupture
gue sur le chemin de fissuration.

Nous avons commencé a discuter des problématiguesailage en XFEM. Le maillage
triangulaire permet de descendre a des tailles albfermelativement faible, 8nm de coté. En
deca, le calcul ne s’initialise pas. Le maillageadpatique a été testé, c’est en principe le
maillage le plus précis. La taille pour I'étude t& 45nm de c6té, soit 15 fois la taille de
maillage couramment utilisé dans le manuscrit ekl FBour une taille plus faible, la densité
de nceud est trop importante, I'algorithme ne cal@as (pour I'avancée de fissure rentrée et
une taille de boite mobile donnée). Pour une tagilles grande, également. Les champs sont
probablement calculés de maniére trop imprécise fouver la direction de propagation et
'algorithme finit littéralement par «tourner emnd ». Les limitations sont dues a la
programmation du code actuel. La technique sendggerdant trés performante pour calculer
la fissuration (fig. 109). lls sont identiques aixealculés en maillage triangulaire (fig. 150).
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fig. 109 : Exemple de chemin de propagation en XKiBNhaillage quadrangulaire.
dh=30nm, dI=200nm.

Les chemins sont comme en FEM-CZM peu affectéslganaillage. La prédiction des
chemins est donc correcte. Au contraire des pressiatiques (fig. 110) qui sont sensibles a
lavancée de fissure et a la taille du maillageavidncée de la fissure est un parametre
d’entrée qui définit la longueur supplémentairdadéssure a chaque étape de calcul, des que
la pression critique de fissuration est atteinte.

En XFEM, la fissure ne peut pas avancer de plus dlament. La taille de maillage doit donc
étre approximativement égale.
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fig. 110 : Evolutions de la pression critique avac¢aille de maillage h pour une avancée de
fissure da de 30nm (a gauche), et avec da poutnin (a droite).

l11.2.4.2. Influence des parametres de la loi cohés.

Deux paramétres de la loi cohésive conditionnemtipdure : G eto.. lIs ne sont pas connus
précisément (chapitres | et Il). Ces parameétresam pas constants au cours du recuit de
fragilisation. Chaque stade du recuit doit étreléiséparément. Mais nous pouvons deviner
gue les chemins de fissuration ne semblent pasfié@gar la valeur des parametres de la loi
cohésive. Seule I'avancée calculée du chemin aaeec;, a énergie gfixée (fig. 111).
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fig. 111 : Chemins de fissuration calculés poufédéntes contraintes a rupture (0.5, 1, 3, 5,
7 et 12GPa) pour une énergie de surface uniquelde®

Nous retrouvons par le calcul que plus le matéestufragile, plus les maxima de contrainte
sont confinés autour de I'extrémité des défauts.

Plus la contrainte a rupture du silicium sera éey@us le matériau aura un comportement
fragile, & énergie de surface fixée et d’apregsrltat des simulations (fig. 111). La phase de
fissuration sera extrémement rapide.

L’algorithme captera d’autant plus mal cette phdsdissuration, la divergence interviendra
trés rapidement aprés que la pression critiqueastinte. La fig. 111 illustre ce phénomeéne
et les chemins de fissuration sont obtenus aveprkssions critiques qui figurent sur la fig.

115.

La simulation avec des éléments cohésifs ne pepastde visualiser tout le chemin de

propagation mais elle retranscrit donc relativenfiei@ement la physique du matériau.

Dans la configuration ou deux ouvertures de plamst ®n compétition, l'influence des
parameétres de loi cohésive est plus complexe.riless amene a savoir quel est le critére de
propagation en FEM-CZM.

A déplacement critiqué&; égal, la fissure suit les plans de plus faiblett@nte a rupture. et
de plus faible énergie de cohésiop (@g. 112). Les criteres ‘contrainte’ et ‘énergigont
équivalents car contrainte et énergie sont propantlles dans ce cas.
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fig. 112 : Simulation d’'un écartement de plan a¥ge d.;=1nm. G.1<G., (a gauche),
Gc1=G¢2 (au centre), G>G¢; (a droite). Contrainte de Von Mises.

A contrainte a rupture. égale, les plans de plus faibles énergie s’oufantl13). L’énergie
est donc prise en compte dans le calcul du chemprapagation.
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fig. 113 : Simulation d’'un écartement de plan avgs o..=1GPa et Gi< G,

Le critere de propagation de la fissure semble radigut étre plus un critere de contrainte
gu’un critére énergétique en FEM-CZM. L'augmentatate pression génére des contraintes
de plus en plus importantes et la contrainte aurepgst atteinte. Il est clair que I'élément de
contrainte a rupture la plus faible sera le prerdisfouvrir. Nous le vérifions sur un dernier

test (fig. 114) avec deux jeux de données@tio; et Gi1> Geo.

AN

W e

fig. 114 : Simulation d’un écartement de plan avge o, et Gi< Geo.

Le premier critere de propagation en FEM-CZM esia critére de contrainte, le critere
d’énergie n’arrive que dans un second temps. Quand imposons un déplacement sur les
surfaces de la fissure, le critere de propagatimietit un critére en déplacement.

La conséguence de ce critere est la dépendanae gledsion critique avec la valeur de la

contrainte a rupture. Cette dépendance est tracda 8g. 115 dans une géométrie réduite ou
seuls les plans horizontaux et verticaux sont ss&s.
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fig. 115 : Evolution de la pression critique avaacbntrainte a rupture pour une énergie de
surface de 1J.thet 5J.nf, pour un seul type de plan. dh=30nm et di=40nmofgmdeur &
300nm.4um est I'épaisseur de raidisseur en siliciuensysteme simulé est le systéeme collé.

La pression critique peut ainsi varier quasimenndacteur 10 selon la valeur dgpour une
énergie de surface de 5Fmd’un facteur 4 pour une énergie de I3.mA priori, avec
lintervalle d’énergie de surface choisi, les press réelles sont comprises entre les deux
courbes.

Il apparait que I'impact de I'énergie de cohésionde surface Egrandit avec la valeur dg.
Pour des valeurs de contrainte a rupture inféreed@re3GPa (valeur maximum de limite
élastique dans les essais de S.G.Roberts danfalunsinon affaiblit), I'écart est inférieur a
14%. L'ordre de grandeur des pressions fournitlp&EM-CZM sera donc correct et voisin
des pressions réelles du procéde.

Trois simulations ont également été faites avecgrille d’éléments cohésifs contenant les
deux types de plans (fig. 116). La conclusion @shiique.

Gay Ocl Oc2 Pc

1GPa| 1.5GP4a 3.95MPa
5J.m-2| 3GPa| 4.5GPa 11.25MPa
6GPal] 9GPa | 18.35MPa

fig. 116 : Evolution de la pression critique avgalans une approche a deux types de plans.

[11.2.4.3. Validation du choix du systeme en FEM-CZA.

Nous avons réduit le comportement de I'ensembléadeone implantée a l'interaction de
deux cavités tres étendues et paralléles aux aoesf Des défauts obliques de petite taille
(défauts (111) pour le Si(100)) ne sont pas condgjéls sont apparemment minoritaires mais
pourraient avoir un réle, en facilitant ou orienténpassage de la fissure. Sur la fig. 117, le
défaut oblique supplémentaire ne semble pas paetic la fissuration, méme s’il est le siége
de contraintes plus élevées qu’en dehors du chantprdction.
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fig. 117 : Défaut oblique au coeur de la grille csivé, entre deux cavités aplaties chargées
en déplacement ave¢£2.4J.m-2 eb;1=3GPa, G,=3.8J.m-2 eb.,=4.5GPa. dh =20nm.

Nous pouvons chercher a simuler la perturbatiorsyiieme choisi avec non pas un petit

défaut mais la présence d’une troisieme cavité.

Les diameétres seront plus réduits pour des argum@ntsiques, car on trouve un « grand »
nombre de défauts en début de recuit, quand de momhdéfauts ont chacun capté une

guantité d’atomes. Il est moins probable de trotnas grands défauts dans une méme zone.
La taille du diamétre des défauts modifie le niveaucontrainte dans la zone d’interaction

mais le chemin le plus favorable a la fissuratierasnchangé en mode statique. Un exemple
de chemin de fissuration est donné ci-dessous1(fig).

ELEMENT SOLUTION AN

STEP=1

SUB| =999999
TIME-50
3¥ {NOAVE)
REY¥E=0

DMH =.415E+13

fig. 118: Chemin de fissuration entre 3 cavité286nm de diametre.

Pour cet exemple, la pression critique calculéales85MPa. Seules deux cavités ont percolé
d’apres la simulation. On observe qu’une cavitérenit plus vite si (dl faible et dh élevé) que
si (dl élevé et dh faible), quand dI>0. Si di<Cest’ I'inverse. En paralléle, deux simulations
des interactions entre la cavité de gauche et lain€autre des cavités de droite ont montré
gue le cas qui a fissuré sur la fig. 118 demandeprassion de fissuration plus faible. Nous
retrouverons cet effet plus tard sur I'évolutionldegression critique en fonction de dl et de
dh (cartes de pression, fig. 137). La représemtatiane troisieme cavité n’est donc a priori
pas nécessaire pour I'étude la fissuration.

Nous pouvons donc ramener I'étude de la fissuradi®eda zone implantée aux interactions
potentielles entre deux cavités.

Si nous ne chargeons que I'une des deux cavitésutasystéme a deux défauts, le champ de

contrainte de la cavité chargée va provoquer uneerdration de contrainte a I'extrémité de
la fissure non chargée (fig. 119). Sur la fig. 1lE9cavité de gauche est chargée. La pression
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critique sera plus élevée. Par exemple, pour dimdét dh=30nmg.=5GPa et G=5J.n" la
pression critique passe de 30MPa pour deux caehéasgées a 66MPa pour une seule (le
travail fourni par la pression est deux fois platble). Pour ce méme exemple, la pression
pour une cavité isolée est de plus de 300MPa.

La longueur de fissuration partant de la cavitérgha est plus importante que celle de la
cavité non chargée.

Les trous de larges diameétres qui peuvent subgistes la matrice participent donc a la
fissuration, au contraire des petits défauts. Nass vu sur la fig. 117 qu’une petite absence
de cohésion ne participait pas a la fissuratiorle $iou non chargé n’était pas présent (ie la
cavité est isolée), la pression de fissurationise® quelques centaines de MPa. Nous
pouvons penser a ne chauffer qu’'une partie dedgquette de silicium pour déclencher la
rupture ou implanter un matériau contenant dese&avC’est en partie ce qui doit se passer en
pratique puisque des zones plus ou moins chaudstemxdans les fours et que tous les
défauts ne se développent pas de la méme facottai@onent.

11111

fig. 119 : Communication du champ de contraintend’gavité chargée en pression a une
cavité non chargée avec35J.m-2 ets.;=5GPa, dl=40nm et dh=30nm.

La réduction du comportement de la zone implantéeiateractions potentielles entre deux
défauts de larges diametres est donc adaptée gpdétdrmination des conditions critiques de
fissuration.

Les outils de calculs ont été présentés et discutside sur I'influence du maillage a permis
de monter que les chemins de fissuration obtenudepadeux techniques numeériques sont
relativement stables, donc fiables. Les cheming derplus similaires. Il ressort également
gue la XFEM pourrait patir de I'obligation d’avaiine taille maillage plus grosse au niveau
de la précision du calcul de pression par rappdat BEM. Nous nous concentrerons sur les
chemins calculés pour cette méthode. En FEM, lessspyns critiques obtenues sont
relativement stables avec le maillageX0.5nm) et I'intervalle de contrainte a ruptuh®isi.

Les premiers résultats semblent prometteurs qubmniraapacité de traiter la fissuration dans

le silicium monocristallin implanté. Des états nmgaes vont maintenant étre calculés,

d’abord sur les grands diameétres de défauts camelsmt aux derniers temps des recuits, puis
sur des diametres plus petits.

La similitude entre cloquage et fissuration a édntrée expérimentalement d’un point de
vue cinétiqgue et d’'un point de vue de taille dead&, simplifiant considérablement les
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expérimentations et les observations qui doiverg Bdmbreuses pour optimiser le procédé.
En effet, la rupture (temps, rugosité...) varientieniere non linéaire avec la dose, I'énergie
d’'implantation, la température de recuit, etc.

L’absence de raidisseur permet une relaxation deré&ainte selon z.

Le domaine d'existence du cloquage a été idengfi@érimentalement en fonction de

I'énergie et de la dose d’'implantation (fig. 120 rigidité du systeme influe sur la dispersion
des défauts initiaux, elle méme influe sur la ¢ailes défauts. La simulation du cloquage doit
donc permettre de déterminer I'état mécanique stplepriétés du silicium implanté et de

confronter les résultats numériques avec des expEas, relativement simplement.
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fig. 120 : Domaine d’existence expérimentale dyueége en fonction de I'énergie et de la
dose d’'implantation ([B.Terrault]). Compromis entlensité, taille de défaut et rigidité du
systeme.

Les cloques sont des objets issus de la fissurdtioh nous pouvons estimer la pression par
simulation. Les deux techniques numériques sonitvagurées pour traiter les résultats
expérimentaux.

[11.3.1. Calcul avec la FEM-CZM.
[11.3.1.1. Niveaux de pression sans raidisseur, adid.

Dans une premiére expérience, plusieurs niveadsaggisation ont été realisés, en jouant sur
'énergie d’'implantation ([A.Tauzin]). Des défause sont formés a 1.8um de profondeur,
aprés une implantation d’hydrogéne a &#.cm? & 210keV, et aprés un recuit. D'autres se
sont formés & 0.52um et 1.03um de profondeur, aprésmplantation d’hydrogéne & 640
at.cm’ & respectivement 45keV et 110keV, et aprés recuit.

Les dimensions des clogues mesurées sur la fig.pp2t chaque niveau d'implantation a
température ambiante sont des moyennes calculé@dusieurs centaines de cloques a partir
de mesures interférométriques a balayage. Les Isadtunt faits sans zones cohésives car
aucune exfoliation n’est observée.

Le chargement progressif en pression dans nos aiionsg permet de faire varier la hauteur
des cloques. Connaissant la hauteur expérimentgslecldques, la pression devient connue.
Les pressions calculées par une géométrie 2D agisigue sont indiquées en face de chaque
configuration (fig. 121).
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5.6 6 80
1.8 8 18 95
9.5 23 75
0.52 3.3 11 70
1.3 7.4 30 70

fig. 121 : Pressions de cloquage obtenues en 28ymétrie correspondant aux expériences
d’A.Tauzin. Les hauteurs de clogues ont été mesuymaeinterférométrie.

Dans une seconde expériences, les mesures dedeaféformation par AFM (fig. 122) ont
été faites sur des cloques isolées prises au hasardin substrat de silicium non collé
(IN.Daix]). Les défauts se sont formés a 0.3um defgmdeur aprés une coimplantation
hélium-hydrogéne, I'hélium par une dose de 1.8 &40cm? & 52keV et I'hydrogéne par une
dose de 1.1016 at.6ma 32keV. Nous en tirons également des pressionslodgiage, a
profondeur plus réduite.

3 11 30
0.3 5 16 6.5
6 24 5

fig. 122 : Pressions de cloquage obtenues en 28ymétrie correspondant aux expériences
de N.Daix. Les hauteurs de cloques ont été mespeFeSFM.

Une troisieme série d’expériences reprise ici anéédée par A.Beaumont lors de sa thése
(fig. 123). Une méme condition d’'implantation d’igdéne & 6.16 at.cm?® & 76keV a été
recuite a deux températures et nous disposons égsgres de hauteurs tout au long du recuit
(fig. 123).

Les mesures interférométriques présentent quelqeegitudes au niveau de I'évaluation de
la hauteur des cavités ([S.Personnic]) mais ceniater résultats donnent des indications
intéressantes sur le mécanisme de fissuration.

5 1.6 4.9 1.5 7 5 30
10 1.9 5.8 7 36.5 18 105
450 (°C)| 15 2.1 5.7 17.5] 14583 75 210
18 2.3 6.5 21.5| 1425 45 200
20 2.5 6.2 23 153 60 160
30 1.9 5.7 3.5 18 12 60
50 1.9 5.7 7.5 44 22 100
420 (°C)| 60 1.9 6 10.5 67 27 150
90 2 5.2 14 97 67 190
120 2.1 5.6 17 132 72 195

fig. 123 : Evolution de la hauteur des cloques dagempérature de recuit et le temps, pour
une dose d’hydrogéne a 6f@t.cni’ & 76keV, a travers 400nm d’oxyde ([A.Beaumont]).
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Les deux séries de hauteurs montrent d’abord lehnarmogénéité de la formation des défauts.
D’aprés I'évolution de la hauteur maximum mesunéesemblerait que nous ayons une
augmentation progressive de la pression au courgethps en méme temps qu’une
augmentation du volume des cloques. Il y a donc am&ée progressive d'espéeces a
l'intérieur des cavités pendant le recuit. Et dies cavités sont grandes, plus leurs capacités
de stockage augmentent. Cette hypothése a dégamédé au chapitre Il apres les résultats de
dégazage de Hle J.D.Penot.

Les extractions de pressions a partir des hautewasimum sont a priori plus sdres:
lincertitude de mesure y est plus faible compaeatient. La série de pressions obtenue a
partir des hauteurs moyennes tend a confirmerdenjgre tendance observée, avec toutefois
une différence d’ordre de grandeur.

Un mécanisme de fissuration a pression constanteirs €liminé. Un mécanisme ou une
forte pression initiale entrainerait, méme apreasimition suite a l'agrandissement des
cavités, une fissuration progressive égalementsNmions exclu ces hypothéses au chapitre
Il.

Les pressions régnant dans les clogues a tempganbiante (les mesures de hauteurs sont a
température ambiante) et a différentes profondeatsdonc été calculées dans différentes
expériences. Nous savons désormais que la pressidait qu'augmenter au cours de la
formation des défauts, et que la pression dansaleigés profondément enterrées (cas de plus
en plus proche du procédeé) est de I'ordre de 100MPa

[11.3.1.2. Détermination de la contrainte a rupture, de I'énergie de surface.

Des zones cohésives sont maintenant ajoutées tééheixeé du défaut dans la géométrie 2D
axisymeétrique. La cloque étant stable lors de kEobation, les zones cohésives ne doivent pas
s’ouvrir. Nous supposons que nous sommes a laeliohviguage/fissuration afin de déterminer
le couple (G, o¢). Il fournit les propriétés a rupture du siliciuimplanté dont la mesure
expérimentale est difficile et dont nous avons repour I'étude de la fissuration lorsque les
substrats de silicium sont collés.

fig. 124 : Champ de contrainte équivalent (Von Mjgaste avant I'exfoliation. La surface
libre est en haut et la fissure a deux types dagfsour se propager.

La pression augmentant progressivement dans laie|dg simulation aboutit a I'exfoliation
dées que les contraintes critiques sont atteintgs {24). Nous obtenons ainsi la pression
d’exfoliation (fig. 125). La fig. 124 ne présenteayle dernier état convergé. Le processus de
fissuration a commencé aux angles du défaut laaohtrainte est maximum. Des éléments
d’énergie G, ou plans (100) se sont ouverts. Compte tenu dgdanétrie trés aplatie de la
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cavité (diamétre 5um et épaisseur de 4nm), le ctdergontrainte en bord est di a la pression
appliguée sur les grandes surfaces. Il est maxiselon I'axe vertical y. La fissuration s’est
donc poursuivie par une ouverture latérale allamsde sens d’une augmentation du diamétre
de la cavité. La contrainte de flexion se dévelop@evec 'augmentation progressive de la
pression, la fissure verticale s’est de nouveapayée, provoquant I'exfoliation.

Les calculs sont faits sur I'expérience de N.Dapumpdes cavités de 5um de diamétre a
300nm de profondeur. Les résultats sont présentda fig. 125.

Données d’entrée Données de sortigs
oa (GPa)| G (3.m°) | 62 (GPa)| he (nm) | P, (MPa)
1 05 1.5 30 11.5
5 ' 7.5 42 17
1 o5 15 35 13.5
5 ' 7.5 75 30

fig. 125 : Pressions et hauteurs d’exfoliation pdifférents parametres de loi cohésive.

Pour chaque jeu de parameétres cohésifs ¢, les pressions critiques obtenues sont
supérieures a la pression de 6.5MPa qui correspame hauteur de 16nm.

Les essais sont faits a froid alors que lors duwémé la découpe se fait a plus haute
température, a 400°C-500°C. Pour pouvoir déterm{&&r oc) utiles aux simulations, il
faudrait disposer d’essais d’exfoliation mesurés lBonne température.

Nous avons pu reproduire par simulation le phéne@ntbexfoliation. La fissure partant d'une
cloque isolée tend a partir vers la surface lifige {24). Nous allons préciser qualitativement
le comportement en fissuration a partir des chembnfissuration.

[11.3.1.3. Croissance de cavité, distance d'interdion en fonction de ‘p’,
‘dr, ‘dh’.

Nous allons simuler les interactions potentielleseedeux cavités. Nous fixons les distances
dl a 70nm et dh & 30nm.

Comme nous l'avons vu sur la fig. 93 et sur la fitR3, la population présente
expérimentalement une distribution relativemenhéte en taille. Mais il n’est pas utile de
travailler sur une distribution de taille. Nous gags du temps de calcul en utilisant de grands
diameétres car la pression de fissuration et/ou ldguage que nous obtiendrons sera
minimum. De plus, un des deux défauts sera obligatent large car la fissuration ne se
propagera qu'a partir des plus grands défautstdraction entre un large défaut et un plus
petit aura lieu sous une pression critique plugédesans autre modification.

L’étude de I'influence du maillage a montré quehemin n’était sensible qu’a la position des
cavités et non au diamétre. Les cloques sont piiisaement identiques en taille et de grand
diamétre par rapport aux tailles de défauts mesyréedant un recuit.

Afin d’alléger les calculs, seuls les plans verdicat horizontaux sont conserves, ce sont ceux
qui s'ouvrent lors de I'exfoliation (fig. 124). Leésultats 2D FEM-CZM sont présentés sur la
fig. 126.

Sur la fig. 126, la surface libre est en bas.
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fig. 126 : Compétition entre exfoliation et perdoda en 2D pour un espacement constant
entre cavités A gauche, dernier état de convergdnamlcul. A droite, état de divergence.

Nous observons sur les clichés qu’'a basse profordedissures qui s’initient aux extrémités
de chaque défaut se propagent vers la surface {est la relaxation qui présente le gain
maximum. La croissance des cavités s’arréte aamesiNous retrouvons le comportement
d’une cavité isolée (fig. 124)

L’augmentation de profondeur induit une augmentatie rigidité et modifie la nature des
interactions. Progressivement, les cavités tendergercoler. Le matériau supprime les
maxima de contrainte au niveau des extrémités flutdévoisines et gagne en déformabilité
car le nouveau défaut est plus grand, comme nausns schématisé au chapitre Il.

A forte profondeur, la fissuration se développe rdaniére confinée, comme lorsqu’un
substrat de silicium est collé en surface. Lestéawiésultantes sont de plus grands diametres.
Ici, elles doublent leur diametre.

Si nous arrivions donc a appliguer ou enlever ugigité par pression au cours d’'un recuit,
nous pourrions alors théoriguement faire montdiskure ou la confiner a loisir. Des motifs

pourraient alors apparaitre. Ce serait une altemat I'implantation a différentes
profondeurs.

Si 'une des cavités avait un diametre plus faildeyression critique de fissuration pour cette
cavité serait plus élevée. La pression critiquéaldre cavité serait également plus élevée en
raison d’interactions plus faibles (méme si en aggpant la pression, le champ s’étend
davantage et son intensité augmente) et d’'uneitégildl systéme plus importante (la quantité
de ‘vide’ est plus faible avec un plus petit diaregt
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La frontiére entre fissuration et cloquage seraitatée vers une profondeur plus importante.
Autrement dit, le domaine d’existence du cloquagrais plus étalé, en profondeur et dans le
temps. De méme si I'espacement augmentait entdel®es cavités.

La transition entre cloquage et fissuration a Btistrée sur un exemple (fig. 126), elle est
gouvernée par la taille des défauts, leur dengitia eprofondeur. Le comportement pour

d’autres tailles et d’autres densités est identgjygeut étre extrapolé.

Des résultats trés similaires aux résultats 2D @t obtenus sur une géométrie 2D-
axisymétrigue, ol une couronne composite contelBamioques (propriétés mécaniques
adaptées avec la fraction de vide des cloques) &tproximité d’'une cloque centrale. Les
résultats 2D FEM-CZM de la fig. 126 sont donc con@s. Les chemins étant identiques,
seules les pressions seront retranscrites icilf@).

Nous avons discuté de la relativité de la valesrmirametres de la loi cohésive. L’évolution
des pressions en fonction de la distance entrait®ééd de la profondeur a été tracée avec une
contrainte & rupture de 1GPa et une énergie d'tuneede 5J.M. L'évolution est qualitative.
Sont portés également les pressions critiques obseen collant une surépaisseur de silicium
de 1um, afin d’accentuer l'influence de la rigidité systeme.

——h=200nm

®  h=250nm

m h=300nm
h=350nm

® h=100nm+1pm Si

¢ h=200nm+1pm Si

h=300nm+1um Si

Pc (MPa)

dh=26nm, G ;=5J.m”, 0.=1GPa
T

-10 10 30 50 70
DI (nm)

fig. 127 : Influence de la raideur du systéme supression (2Daxi FEM-CZM). p est la
profondeur définie sur la fig. 94. L'épaisseur dyoe est de 145nm.

L’effet de la raideur du systéme au dessus desé&sagpparait clairement (fig. 127). Plus les
cavités sont situées profondément, plus la pressitique de fissuration est élevée. L'ajout
d’'une surépaisseur de silicium de 1um multiplipriession critique de fissuration par 3.

Nous voyons également la progression de la transtfioquage/percolation en fonction de la
profondeur sur les courbes de pression (fig. 127).

La courbe de pression critique obtenue pour p=1568strmarquée par un large plateau sur
l'intervalle de dl proposé et pour dl > 20nm. Catehu signifie que la pression critique n’est
pas sensible a la distance entre cavités. La presst donc uniquement sensible a I'épaisseur
de la couche qu'il faut déformer au dessus d’'eitys sommes donc dans le domaine de
cloquage. Pour dl < 20nm, la pression diminue [@agavités sont proches. Nous avons donc
une percolation entre les cavités.
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La taille du plateau diminue quand la profondeurgraente, ie, la transition
cloquage/fissuration se décale vers les grands @liand 1um de silicium est collé, la
transition disparait méme pour l'intervalle de tildéé. Elle avait déja disparu dans le cas non
collé dés que la profondeur excédait 300nm.

Plus que la valeur de la pression en elle-mémeoligion de la pression nous informe sur le
mécanisme de fissuration qui oscille entre exfioimet percolation. Nous voyons également
gu’une augmentation de dose a une profondeur domugerait ‘dl’ mais resterait sans effet
sur la percolation tant que la distance seuil diiattion n'a pas été franchie. L’augmentation
supplémentaire de dose permet de rapprocher lastdetl’augmenter la fragilité du silicium,
de réduire la pression, d’accélérer la cinétiqueugéure.

Une cloque isolée (dl=¢) dans un matériau de méme contrainte a ruptute stéme énergie
de surface fissure a 142MPa. Nous mesurons aiasl’itmpact des interactions entre cavités
qui permettent d’abaisser la pression de fissurat® 100MPa environ. Une pression minime
exercée par les especes stockées dans les defamist fpa fissuration.

Des tendances qualitatives ont été obtenues griec€BM-CZM. Les mémes configurations
ont été testées avec la XFEM. Si des tendancefiqden étaient conclues dans les deux cas,
chacune des méthodes de simulation servirait décadion a I'autre.

[11.3.2. Calcul avec la XFEM.
[11.3.2.1. Détermination de I'énergie d’ouverture de surface.

Les résultats expérimentaux qui alimentent les ktimns sont toujours ceux N.Daix
présentés plus haut pour la FEM-CZM.

Des pressions de cloquage ont préalablement atéléas en 2D-FEM et 2Daxi-FEM. Le
rapport de pression est de 3. La profondeur infihie2D de la géométrie induit une rigidité
plus faible comparée au 2Daxi. Les pressions a@susont donc plus faibles. Les pressions
qui seraient probablement obtenues en 2Daxi-XFEM @et étre estimées en multipliant par
3 les pressions obtenues en 2D-XFEM (fig. 128).

Les pressions critiques en 2Daxi FEM-CZM sont obésnavec une contrainte a rupture
variant de 1GPa a 5GPa (fig. 128).

2Dax-FEM = 2Dax-FENM-CZM | 5 2Dax-XFEM
Pc Ge(J.m") | Pe Pc

2.5 13.5-30 MP4| 39 MPa
0.5 11.5-17 MPa 20 MPa

fig. 128 : Pressions critiques d’exfoliation obteswd’'apres les expériences de N.Daix.

p Diamétre| h (nm)
300nm| 5um 16 6.5MPa

Les pressions 2Daxi-XFEM sont légerement supérieareelles calculées en 2Daxi-FEM-

CZM car le processus de fissuration est plus cample

Nous voyons que les pressions de fissuration obteran 2Daxi sont trés largement

supérieures aux valeurs de cloquage mesurées.i¢opguvons déterminer de limite basse a
'énergie de surface par simulation. Les autreslltés de cloquage ameénent la méme
conclusion. Des tests en température doivent @&ite impérativement pour déterminer les

propriétés du silicium implanté dans le procéde.

Nous allons donc investiguer qualitativement le portement de la XFEM sur le cloquage.
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[11.3.2.2. Etude d’'une fissuration entre défauts dstants.

En reprenant une des expériences de A.Tauzin alephs niveaux d’'implantation étaient
réalisés (fig. 129), les pressions critiques ord éstimées (fig. 130), les chemins de
propagation ont été calculés (fig. 131, fig. 138, 133). L’énergie de surface de rupture
retenue pour le travail est 1Jmelle semble plus acceptable que 53.forsque nous
comparons les ordres de grandeur de pression eaxBymétrie simple FEM-CZM et les
pressions XFEM.

fig. 129 : A gauche : localisation de la fragiligath en vert réalisée avec des masques et
directions de fissuration en rouge. A droite, olvs¢ion de la jonction de deux niveaux
d’'implantation espacés de 400nm, le plus profoadts 1.8um sous la surface de silicium
([A.Tauzin]).

90

80 4 G.=1J.m-2

70 | Surface libre

60 A
T
< 507 - p=1.8un
= |
o 40 4
& § dn

301 e

20 | —— dh=400nm dl

dh=800nm
10 1 dh=1300nm
0 T T
10 100 1000 10000
dl (nm)

fig. 130: Pressions critiques obtenues en XFEM pausieurs décalages latéraux ‘dl’ et
verticaux ‘dh’.

fig. 131: Trajets de fissuration pour un substranrcollé. De gauche a droite, dI=500nm,
dlI=1000nm et dI=2000nm. dh=400nm, da=30nm, G=I3.18urface libre en bas.
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fig. 132: Trajets de fissuration pour un substranrcollé. De gauche a droite, dI=500nm,
dlI=1000nm et dI=2000nm. dh=800nm. da=30nm et G=14.tm surface libre en bas.

fig. 133: Trajets de fissuration pour un substranrcollé. De gauche a droite, dI=500nm,
dl=1000nm et dI=2000nm. dh=1300nm. da=30nm, G=1I3.8urface libre en bas.

Les pressions en XFEM calculées aveg=13.n* sont des valeurs minima de pression
critiques (fig. 130). Nous avons vu que la presgoar fissurer augmente avec la profondeur.
La fissuration est donc obtenue en premier lieusdas niveaux de fragilisation les moins

profonds, le chargement en pression étant égalldardeux cavités. Les pressions indiquées
sur la fig. 130 correspondent a la propagationadiiskure dans la cavité la moins profonde
située a 1.8um-dh de la surface libre. La cavités girofonde se fissure dans un second
temps.

Regardons tout d’'abord les résultats pour dh=1300imon 133). lls correspondent a des

fissures proches de la surface libre. Il y a torgaxfoliation, quelle que soit la distance entre
fissures. Lorsque la fissure est plus profonde,r mth=400nm et dh=800nm, il y a deux

modes de rupture selon I'écartement des défaugs 181, fig. 132). Si les fissures sont

éloignées de plus de 500nm, nous avons exfoliaBondeca, les fissures se rejoignent pour
découper la plaque.

Nous avons retrouvé en XFEM la transition entrejgéme et percolation sur I'évolution des
pressions critique et sur les chemins de fissuraffitg. 131, fig. 132). Le chemin de
fissuration est semblable au chemin expérimental 19, a droite).

Nous allons préciser qualitativement le comportamem fissuration en fonction de la
profondeur ‘p’, de I'espacement latéral ‘dI’ etldedifférence de profondeur ‘dh’.

[11.3.2.3. Croissance de cavité, distance d'interdion en fonction de ‘p’,
‘dr, ‘dh’.

Afin d’évacuer le probleme de la différence de pi@s due a la différence de profondeur des
cavités, des simulations XFEM ont été lancées saraonfiguration de cavités alignées, pour
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des espacements dl variables. Les calculs suivhitent aider I'analyse d’expériences de
cloquage, notamment pour l'estimation de la presset aider a la compréhension du
phénomene de rupture.

Nous avons vu dans les paragraphes précédenthdinte de la profondeur ‘p’ sur les
valeurs de pressions critigues et sur les modedisdarations. Nous allons voir plus
généralement I'apport de la XFEM dans I'estimaties interactions entre défauts.

L’influence de la profondeur a été étudiee surabastés isolées, pour deux tailles de défauts
(fig. 134). Pour chaque diamétre, des calculs tinfadt avec dl=200nm.

120
diametre de 3um

diamétre de 3um, dI=200nm
100 | —— diamétre de 5um
—m— diameétre de 5um, dl=200nm

80 A

60

Pc (MPa)

40 -

20 A

0

0 200 400 600 800 1000 1200 1400
profondeur p (nm)

fig. 134 : Evolution de la pression critique avagrofondeur calculée par XFEM,
Gc=1J.n¥, dh=0nm.

Pour une énergie de 1J%mla pression augmente approximativement de 4MRa tes
100nm. Pour une énergie de 53,relle augmente de 9MPa. Le rapprochement desésavit
induit une chute de la pression nécessaire adarfiion, de 15% pour la plus basse énergie,
de 30% pour la plus haute.

Il ressort de la fig. 134 que les défauts ne peupas fissurer isolément a priori ou trés
difficilement, la pression réclamée pour la fissiora est trés élevée. Les résultats sont
similaires a ceux obtenus en FEM-CZM.

De plus, la fissuration a partir d’'un défaut seellse développe pas dans le méme plan (fig.
129). Il faut donc créer les conditions d’'une fotima minimum de défauts. L’existence de
dose minimum pour chaque condition est observéérgrpntalement. La rugosité ne peut
donc pas étre nulle avec ce procédé. Elle estatdré de 50 a 100nm, ce qui est déja
remarquable.

Les augmentations de profondeur et d’énergie dduxe des surfaces accroissent les

différences entre niveaux de pressions. A profondenstante, l'influence de I'énergie en
fonction du diametre des défauts est remontréadig. 135.

CONFIDENTIEL 135



70

y= 659’13)(-1.8553 —e— Gc=5J.m-2
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fig. 135 : Evolution de la pression critique desfigation en fonction du diamétre de défauts
isolés pour p=450nm et dh=0nm.

Le doublement du diametre de 3.5um a 7um entraineediminution par 4 de la pression
critigue. Nous retrouvons le fait bien établi ges plus grands défauts sont les plus critiques.

Le caractére favorable pour la fissuration desrauttons a été vu sur deux points de
comparaisons (fig. 134). Une étude systématiquel'@elution de la pression avec
'espacement latéral ‘dl’ a été réalisée (fig. 136)

60

60
p=450nm diametre de 5pm, 5J.m-2 p=450nm diameétre de 3pm, 1J.m-2
—=— diamétre de 5um, 1J.m-2 50 —&— diamétre de 5um, 1J.m-2
50 1
40 40 1
30 1

ZOP-\ 20 P\
—

10 1 10 4

Pc (MPa)
Pc (MPa)
8

0

T T T T T T T T T 0 T T T T T T T T T
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500 5000 0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500 5000
dl (nm) dl (hm)

fig. 136 : A gauche, évolution de la pression qtig dans un substrat non collé avec
'espacement dl calculée par XFEM, dh=0nm. A drpévolution de la pression critique de
fissuration dans un substrat non collé pour dewsrgies de surface de 1J°met 5J.nif.

Les pressions a grand ‘dl’ sont constantes démuingpge les champs de contraintes siégeant
en téte de fissure ne se voient pas. Nous obserrmste une augmentation inattendue de la
pression de fissuration, pour dl=1um quand le dieemest de 3um, pour dI=500nm quand le
diamétre est de 5pum, en prenant le cas d’une éneegbJ.i3. C’est un seuil d’interaction en
distance latéral. Ainsi, quand les défauts se wmghmnt, les interactions sont d’abord
répulsives car la pression de fissuration augmeBtesuite seulement, elles deviennent
attractives.

Dans le procédé, la densité de defauts est retadine importante, les interactions sont

présentes. Des cartes de pression d'interactioténtlonc tracées pour des cavités de 5um
de diametre, pour quantifier les effets de ‘dl'‘éh’. Si la taille des cavités évolue, les
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niveaux de pression vont étre modifiés mais legtipos relatives des configurations sur les
cartes seront conservées.

30-¥FEM pressure map at 300nm depth

Dy 00”100 Dy

fig. 137 : Carte de pression critique Pc=Pc (dh) 2D-XFEM obtenues par simulation de
cloguage pour G-5J.m?>.

En paralléle des cartes de pressions, les chemgngisdurations sont présentés pour
différentes configurations (fig. 138).

dh=80nm

dh=50nm

dh=30nm

dh=0nm

dlI=0nm dlI=40nm diI=80nm| dI=120nm dI=160nm dI=200nm

fig. 138 : Chemins de fissuration obtenus entrdtéaproches en cloquage. Les pressions
correspondantes sont données sur la fig. 137.

Pour dl < 200nm (fig. 137), nous sommes dans lesplé pression vu précédemment sur la
fig. 136. dh=0nm correspond au plan d’'une cavB60nm < dh < Onm est le domaine entre la
cavité et l'interface silicium/oxyde de silicium.

Les cartes montrent que la configuration des cavidégnées présente des pressions
supérieures dés les moyennes distances (dI>10Qume),résistance a la fissuration plus
grande. Une seconde cavité plus profonde (dh>QRnieet une pression de fissuration plus
faible. Une cavité placée a dh<0 également, maisésaltat était attendu car la rigidité
diminue. Le chemin de fissuration est pourtantiarpdéterminé.
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La pression a longue distance se stabilise. Ert, d#e cavités exfolient, la pression de
fissuration est la pression nécessaire pour laggaion jusqu’a la surface libre, et comme
cette distance a la surface libre est constantggelssion est constante.

Pour di< Onm, les fissures plongent directement vers lfasarlibre de la cavité voisine.
Pour 0 < di 120nm, les fissures ne se voient pas ou se fdi@m$ un premier temps. La
percolation n’intervient que dans un second terRasir dl > 120nm, les fissures se dirigent
vers la surface, sans interagir. Les chemins né [gzas assez développés pour en étre sdr,
mais cette tendance est marquée. Les pressioipiestsont de plus quasiment les mémes
pour ce domaine d’espacement.

L’existence d’une transition entre percolation etfokation est retrouvée, comme
précédemment avec la FEM-CZM. Ces méthodes nunesrigarviennent donc a capter les
phénomenes physiques observés, malgré la failbdesgenension des objets.

Nous trouvons I'explication a I'augmentation degsien : les fissures se repoussent dans un
premier temps lorsqu’elles sont a proximité. L'énera apporter est donc plus importante.

Nous venons donc de voir que I'étude du cloguag®me beaucoup a la compréhension du
phénomeéne de rupture qui a lieu au cours du proB&ERT CUT™. Nous pouvons évaluer

a froid les propriétés du silicium implanté et motaent les minima de pression qu'il peut
supporter. Nous mesurons également toute l'inflaashe la position des cavités les unes par
rapport aux autres et I'influence cruciale de ¢gdité du systeme.

Les résultats de simulations sont dors et déja eoatftes avec les expériences de cloquage.
lls pourraient étre précisés sur des échantilldreuds ou I'on observe conjointement des
exfoliations et des coalescences par percolaticradigés et ou nous aurions la distance entre
les cloques. Nous serions dans ce cas a la limitexfoliation et de la fissuration.

Nous pourrions également jouer avec l'influenceladeigidité en mesurant une hauteur de
cloque avec et sans oxyde. Nous nous assurerioss de la valeur de la pression, nous
pourrions méme en extraire simplement la rigidiéél'dxyde de silicium qui n’est pour le
moment mesurée que par nanoindentation.

Nous allons donc poursuivre I'étude en simularpiénomene de pressurisation lorsque les
substrats sont collés, comme dans le cas du procédé

Le collage d’'un substrat sur le substrat implamtég&che tout phénoméne de cloquage. La
fissure est confinée pour des profondeurs faildes|'ordre de la centaine de nanometres.
Cela implique que l'interface de collage soit d’etkente qualité, sans quoi les défauts ou les
fissures vont se propager vers la surface. Nousidérerons ici que l'interface est parfaite.

L’'oxyde offrant une rigidité plus faible, nous sagoque la direction de propagation vers
l'interface sera légérement favorisée.

I11.4.1. Calcul avec la FEM-CZM.

[11.4.1.1. Niveaux de fragilisation en fonction déep’, ‘dl’ et ‘dh’.
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De la méme maniere que pour le cloquage, des aatpsessions ont été obtenues (fig. 139)
pour des cavités de 5um de diametre. Pour dh=0srgdfauts sont alignés et localisés a la
profondeur de 300nm. Les cartes sont cette foiprasiment symétriques, Rlh) = R (-dh).
Nous retrouvons le puits de pression et le maximdenpression pour des cavités alignées et
éloignées de 70nm.

Les cartes ont été construites avec une contrainipture de 1GPa et une énergie de surface
unique de 5J.if les plans diagonaux n'ont pas été représentésldarsimulations.

30-ANSYS pressure map at 300nm depth

I
100

Dh -1000 100 ol

fig. 139 : Carte 3D de pression critiqugP (dh, dl) calculées par 2D-FEM-CZM obtenues
par simulation de fissuration dans un substrategin MPa).

Comme indiqué plus haut, le choix de la géométdst porté sur des cavités rectangulaires.
Le diamétre des cavités est tres important dev@odiisseur, elles auraient pu étre assimilées
et simulées par des cavités plates.

Pour des cavités plates, il n'y a plus qu’une seiuigularité par cavité, contre deux dans le
cas des cavités rectangulaires ce qui pouvaitdotre une indécision dans l'initiation de la
fissure et une dissipation. Les angles sont en gffasiment équivalents, ils sont soumis aux
mémes contraintes, nous pouvons avoir une fiseurdans les deux angles.

Nous pouvons remarquer que lorsque les cavités smthngulaires, les angles les plus
éloignés se fissurent. Nous retrouvons donc leotmnement des fissures observé en XFEM
dans I'étude du cloquage. Les deux outils numésgéeelent le méme phénomene.

Un rapide comparatif entre cavités plate et reatbag a été fait sur deux configurations. Les
pressions de fissuration sont indiquées sur lal#@, les chemins sur la fig. 141.

Dh | DI |Pcrectangulair| Pc plate Ecart
40nm| 20nm 5.8MPa 6.5MPal1l1%
Onm | 20nm 4.1MPa SMPa| 18%

fig. 140 : Pressions comparatives entre cavitéaegtlaire et cavité plate.
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fig. 141 : Champs de contraini, (a gauche) et (a droite), obtenus sur des cavités plates,
dlI=20nm, G=5J.m-2 ets.=1GPa, profondeur de 300nm.

Les clichés des champs de contraisjg et oeq (VOn Mises) sur la fig. 141 sont trés peu
différents de ceux obtenus avec les cavités reataings.

Comme en cloquage, l'idée pour poursuivre I'étudeais de postuler une population de
défauts et de superposer autour de chaque défacdria de pression adaptée a chaque
diametre, afin d’obtenir les minima de pressionsretiéduire ainsi le chemin de propagation
de la fissure.

Nous allons voir maintenant I'autre pendant desufations, les chemins de fissuration.

[11.4.1.2. Rugosité en fonction de ‘p’, ‘dl’ et ‘dh.

Trois grands types de comportement sont assoaés éartes de pression (fig. 142).

fig. 142 : Chemins de fissuration et champ de @ntes,, pour une simulation de
fissuration & une seule énergie de surface 3Jat=1GPa, dh=26nm, profondeur 300nm.

Si dl < Onm, la fissuration est d’abord horizontples sous I'effet de la flexion, le ligament
central (zone de superposition des cavités) seréssymétriquement.

Si dl = Onm, le mécanisme est quasiment identilgubgament central n’existant plus. Nous
pouvons noter que méme si les deux fissures visicae parcourent plus que dh/2, la
pression critique est supérieure au cas précédectaque fissure doit parcourir dh.
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Si dl > Onm, la premiére phase de fissuration @gjotirs horizontale. Ensuite, I'algorithme
capte mal la seconde phase ou la propagation s&ible. Mais comme nous pouvons
I'apercevoir sur un cliché de I'état divergé (figl3), les fissures se rejoignent effectivement.

Les chemins de fissurations sont corrélables agsecufjosité que nous mesurons aprés
rupture. Le cas dl < 0 correspond a une forte tende défauts car les défauts sont
superposés. Le cas dl > 0 correspond a une fadmsité de défaut car les défauts sont
éloignés les uns des autres.

ENT SOLUTION
ststst

5% (10AVS)
RE¥5=0
DMX =.208E+13

fig. 143 : Chemin de fissuration obtenu lors derBa du calcul (état divergé).

Des chemins de propagation ont également été abttams une zone d’interaction contenant
les deux familles de plans. Les parametres derligtoation sont rappelés sur la fig. 144.

Dh=26nm Si=1lum G;=0.5 J.n?
DI=70nm SiG=150nm G~1J.m?
Mesh=1nm p=400 nm
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fig. 144: Chemins de fissuration et champs de et oy, oyy €toeq pour une simulation de
fissuration a deux énergies de surface.

Rajouter des éléments quadratiques a une doubketgoence : les possibilités d’avancée
pour les fissures sont plus nombreuses et le rgaika trouve automatiquement affiné.

La premiére phase de fissuration apparait relatverourte (clichés du haut, fig. 144). La
seconde phase est composée d’une fissuration htaleamportante jusqu’a ce que la totalité
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de la distance entre les cavités soit parcourug @iune arborescence d’éléments diagonaux
ouverts, comme pour dissiper un maximum d’énergedlie la fissure « accélere » (nous ne
sommes qu’en statique). Il semblerait que la fisgaurne vers l'autre cavité, et non vers la
téte de l'autre fissure, comme en simulation XFEMctbquage.

Ces chemins sont trés proches de ceux obtenus ENXans I'étude du cloquage (fig. 138).
Nous allons découvrir les résultats fournis paXf&EM.

[11.4.2. Calcul avec la XFEM.
[11.4.2.1. Niveaux de fragilisation en fonction dep’, ‘dI’ et ‘dh’.

Nous allons réutiliser la plus grande facilité deXFEM a travailler sur des cavités éloignées
et travailler autour d’'une expérience dérivée doqahge. Une technique inventée pour
observer les défauts en profondeur consiste a déposoxyde de silicium épais (10um) sur
un substrat implanté, et a le recuire. L'oxyde temhsparent en microscopie optique et en
interférométrie. L'évolution en taille des défaatt donc possible.

L’épaisseur a été jugée suffisante pour raidiryltésme de maniere équivalente au collage
d'un substrat supplémentaire de silicium ([C.Ladal8.Personnic]). Une simulation de
cloquage avec une épaisseur variable d’'oxyde coaficette hypothése. Les clichés d'une
méme zone recuite progressivement (ie recuite,rebsgerecuite, observée, etc.) sont fournis
sur la fig. 145. Les expériences ont été faited\pBaix.

Pc=62MPa

les 4 plus gros défau

font entre 4.5 et 5pm. Pc=103MPa
de diamétre L :
Pc=84MPa Pc=151MPa

fig. 145 : Clichés successifs d’'un méme subst@iitgprogressivement et pressions critiques
obtenus en XFEM avec Ge=1J’nies défauts se trouvent sous 300nm de siliciwincenet
10pm d’oxyde de silicium.

Deux choses sont observées : la premiére chosk garcolation de défauts de grandes
dimensions, les petits défauts sont comme attesgestateurs ; la seconde chose est la
disparité de taille de populations.

Une analyse d'image a permis d’obtenir la taille défauts qui percolaient et leur distance.
Des calculs de pressions critiques ont donc étéilpes. Les pressions critiques associées
sont indiquées a droite de chaque cliché (fig. 1&5mme trouvé en fig. 123, nous calculons
une augmentation de pression en parallele d'unenantation de volume. Il y aurait donc
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encore une fois une arrivée progressive d'espedistérieur des cavités. Les calculs sont
faits a énergie de surface constante.

Nous observons donc qu’avec le marissement prafess défauts, le silicium supporte des
pressions de plus en plus élevées. Sa tenue méeaaimgmente logiquement avec le recuit,
une partie de la zone implantée a recristalliséiligum a retrouvé ses propriétés originelles.
Les calculs faits en prenant comme valeurs lesuvalelu silicium monocristallin non
implanté sont sensés.

Pour les cas quelconques, les valeurs de presstaues issues de I'étude paramétrique en
dh et dl en 2D-XFEM sont synthétisées sur les sattepressions (fig. 146). Nous retrouvons
les mémes observations que pour les simulations2M-CZM : maximum de pression pour
dh=0nm au dela d'une certaine distance, chute itng®rtante de pression a trés courte
distance, symétrie.Rdh)=R. (-dh) pour la profondeur testée.

Les niveaux de pression alors que I'énergie deasarést la méme qu’en FEM-CZM sont trés
différents. Une adaptation de la valeur de la @onte a rupture en FEM-CZM est nécessaire.
La valeur choisie a 1GPa est trop faible (fig. 139)

3D-XFEM pressure map at 300nm depth

.
80
B0
40

- :

100"

Oy 100" -100 D

fig. 146 : Carte 3D de pression critique de propaga-percolation 2D-XFEM.

Nous avons vu dans les paragraphes consacrés guagh I'impact des interactions sur la
courbe pression-distance et le confinement de daufation avec l'augmentation de la
profondeur d’implantation. La méme étude a étéfait parallele sur le substrat implanté et
collé, pour deux énergies de surfaces, FJeh 5J.nf (fig. 147). La fissure sera donc
confinée, ne pourra se développer qu’au milieuadies défauts.
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fig. 147 : Evolution de la pression critique 2D-XKEavec la distance sur substrat collé pour
des énergies de surface de I3@n5J.n7.

La courbe des interactions est difféerente de celenue en cloquage. Il n'y a pas
d’'indécision, de compétition entre un mécanismexfdl@tion et un mécanisme de
percolation. La seule voie thermodynamique de etiar est la percolation des défauts.

Plus la distance entre cavités est courte, plysrdasion critique diminue. Les interactions
sont trés favorables a la fissuration.

La fig. 148 permet d’avoir une relation numériquere des mesures de pression faites en
cloguage pour une condition dimplantation et laagsion équivalente nécessaire a la
fissuration pendant I'étape de recuit du procéde.

140

—s— substrat collé, Gc=1J.m-2
120 4 substrat seul, Ge=1J.m-2

100

o]
o
I
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o
I
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o
.
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o
I

o

1000 2000 3000 4000 5000
dl (nm)

o

fig. 148 : Comparaison entre pressions critiquegisieuration pour un substrat collé ou non.
p=300nm.

Expérimentalement, la distance d'interaction aedttmée a 1um ([N.Daix]). La pression
pour fissurer dans le cas de substrats collésee8bMPa, soit approximativement la pression
obtenue en 2Daxi-FEM sur la fig. 121 pour des imfaaons profondes, qui correspondent
approximativement au cas collé. Les résultats dont cohérents.

Les niveaux de fragilisation ont été déterminés,deemins de fissurations vont maintenant
étre examinés en XFEM.
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[11.4.2.2. Rugosité en fonction de ‘p’, ‘dl’ et ‘dh'.

Une premiére simulation de fissuration confinéetéa effectuée en XFEM et est présentée
comparativement sur la fig. 149. Les « chemins péarmentaux ressemblent beaucoup a
ceux trouvés en XFEM.

fig. 149 : Comparaison de clichés TEM ([S. Reboln}) an cliché de XFEM.

Des corrélations plus précises étaient attendupartir d’essai de traction sous TEM que
javais proposé au CEMES. Mais I'étude n’a finaleMnpas pu étre réalisée dans le cadre de
la thése. Des mesures de cinétique en vue plarseTdeM ont été commencées suite a cette
idée et ont montré la faisabilité du projet. Laeamplantée affleure grace a une gravure au
FIB (Focused lon Beam) et le développement desutkeést observé ([N.Daix]). L'utilisation
du FIB avait précédemment été envisagée pour dédaysdlicium et réaliser des essais de
nanoindentation au coeur de la zone implantée.

Pour les cas quelconques, les chemins critiquegténdbtenus (fig. 150). Deux régimes de
fonctionnement apparaissent en fonction de dl.

dh=
80nm

dh=
50nm

30nm

dh=
Onm

dlI=0nm dlI=40nm diI=80nm diI=120nm diI=160nm dl=200Nm

fig. 150 : Chemins critiques de propagation-pertioia en 2D-XFEM. G¢c=5J.m-2, maillage
triangulaire de 8nm.
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SidI<0, les fissures se propagent dans un premier teglps la direction de x souas,, puis
plongent vers l'autre cavité qui constitue uneaceflibre.

Si dl> 0, les chemins trouvés sont sensiblement les m@oeseux calculés avec la FEM-
CZM. Les fissures progressent horizontalement. idisequ’elles sont parvenues a proximité,
les fissures se contournent. Sans occasionnerudsdae pression comme en cloguage.

111.4.3. Calculs combinés de la FEM-CZM et de la XIEM.

Les simulations FEM-CZM et XFEM nous fournissennpipalement deux informations : le
niveau de fragilisation du matériau estimé a travar donnée d’'une pression critique de
fissuration et le chemin de propagation de la fisquour ce niveau de fragilisation. Il n’a pas
été besoin de supposer le phénomeéne qui causesisiqn.

Les cavités en FEM-CZM sont des cavités avec uméssgur « réelle », proposant 2 sites
identiques de fissuration et autorisant une plasdg liberté de mouvement. Les cavités en
XFEM ont une épaisseur nulle. Ces variations dengdge ont été estimées et nous voyons
gue les algorithmes y sont sensibles via les nivel@ypression.

Les chemins de fissurations sont quant a eux séheklaans les deux méthodes numériques,
alors que les géométries sont légérement diffésemtieque les propriétés du silicium sont
différentes (anisotropie en FEM-CZM et isotropie XREM). Et pour chaque méthode le
chemin évolue peu avec la taille de maillage.

En FEM-CZM, le chemin ne semble pas modifié pardeeur des parametres €to., seule

sa mise en évidence est affectée. Une fragilité gitande (diminution de &t ou diminution
ded.) se traduit par une premiere phase de fissuratimcourte.

Nous pourrions rassembler tous les cas de fissaratinfinée sous les schémas de la fig. 151.

P1
P1< P2
P1
dly = dk et [dh| = [dh]
P1
— pl< p2 ——
dly < db, et |dh| > |dh| 1< P2

dl; > dk; et [di| < |db)

fig. 151 : Récapitulatif des chemins de fissuratipnssibles dans le procédé sur I'exemple de
défauts de méme diametre. Les cas particuliers@eétidier avec les cartes de pression.
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La FEM-CZM exige deux parametres d’entrée poumdét de la fissuration : Geto.. La
XFEM ne calcule la fissuration qu’a partir de I'égie de surface Gl est donc intéressant
de voir sic; ne peut pas étre déterminé par croisement desiteEs numeériques, sans
nouvelle expérience.

En choisissant la configuration suivante, di=40nihmdle=30nm, sous 300nm de silicium,
Gs=5J.n¥, la XFEM estime une pression de fissuration & 28Bur un diamétre de défaut
commun de 5pm. Pour une énergie de surface dé*1lhmression chute & 16MPa.

Si nous cherchons une équivalence entre les debritpies numériques pour une énergie de
surface approximative de 1J°mla valeur de la contrainte critique lue sur lg. fL15 et
correspondant a une pression critique de 16MP2a.86Pa, soit une bonne approximation la
valeur de la contrainte a rupture du silicium nmplanté. A la fin de recuit, le silicium aurait
donc bien récupéré I'intégralité de sa tenue mégcamni

Nous avons obtenu que pour des cavités superpdaéagosité valait la distance en hauteur
entre les cavités. Pour des cavités éloignéegjdasité pouvait étre supérieure a cause du
repoussement des pointes de fissures. Nous avoasssil que les défauts les plus proches
n’interagissaient pas obligatoirement. Un faible as$t favorisé. C’est une explication pour le
second paradoxe évoqué a la conclusion du chdbitre

Les méthodes numériques se montrent donc adaptéeaitement de la fissuration dans le
silicium implanté. Nous allons voir si elles peuverpliquer le comportement de défauts plus
petits.

[11.5.1. Champs de déformation autour d’un défaut mnométrique.

Les champs de déformation autour des défauts smessibles expérimentalement a travers
les clichés TEM. La TEM est sensible a la dendi&étéonique, a la position des atomes les
uns par rapport aux autres dans le cristal. Voaistclichés TEM de défauts d'implantation
(fig. 152).

Figg 4. Cross-sectional transmission electron micrographs from o of the symples shown in Fig. 32 Left annealed 700°C. 10 min, Right, annealed 1000 °C. 30 min Sample
surface is to the right in both images.

fig. 152: Clichés TEM de la zone implantée pour immglantation hélium et une implantation
hydrogene ([N.Cherkashin] et [P.J.Simpson]).

Nous cherchons a reproduire ces champs de défommadr simulation, en travaillant sur une
boite élémentaire représentant un volume de siicionplanté. Les propriétés du silicium
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implanté affaibli en début de recuit sont retraibssrpar le choix des parameétres de loi
cohésive propres a deux familles de plans. La lp#te se situer a plusieurs endroits dans la
zone implantée. Plusieurs conditions aux limitest sestées afin de voir si I'une d’elles est
plus appropriée pour traiter le probleme de lastiartion de la population de défauts dans le
silicium implanté. Le stockage des especes danddfmits appliqgue une pression transcrite
par un déplacement impose.

Un défaut de 12nm de long est généré au milieuadboite par suppression des zones
cohésives et ses surfaces sont écartées d'unenatistgale au parametre de maille du
silicium, soit 0.54nm pour les plans (100), et @37pour les plans (111). La boite mesure
L=40nm selon x et h=44nm selon y, de maniere adilire une légere dissymétrie.

Les plans horizontaux ont une énergie de surfad®%ient avec une contrainte & rupture de
1GPa, les plans obliques une énergie de surfae784.nf avec une contrainte & rupture de
1.5GPa. Ces énergies sont arbitraires, les prépra silicium en début de recuit ne sont pas
connues. Le rapport entre les énergies a éte gmisa@ rapport des modules d’Young de I'état
non implanté du silicium, ce qui revient a suppager I'implantation conserve le rapport des
modules.

L’hydrogéne affaiblissant le silicium, I'énergie dehésion du cristal implanté et sa contrainte
a rupture ont été choisies plus faibles que ceatflessilicium monocristallin qui valent
respectivement entre 1.4J°mt 2.4J.11f selon les plans cristallins et environ 3GPa.

Les clichés de la colonne de gauche sur les fi§. d5%ig. 157 fournissent les champs de
contraintes équivalents (Von Mises), ceux de |lamoé de droite, les déformations totales
(somme). Eptt est la déformation maximum équivaestit ici la somme des déformations
élastiques des deux directions x eEyest I'énergie de déformation élastique générédapar
formation du défaut au milieu de la boite en Joule.

BC: nceud fixe
u et rot en bas a gauche
Eptt: 36.6

Ev :0.408J

BC: nceud fixe
u et rot en bas a gauche
Eptt: 36.9

Ev:0.172J

fig. 153 : Champs de déformation autour d’'un défaaté pour une condition aux limites.
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BC: no=ud fixe

u et rot en bas a gauche,

x=0 et x=L fixes en ux
Eptt:39.1
Ev:0.146J

NopAL soL uTION
-t | 2

BC: nceud fixe

u et rot en bas a gauch
x=0 et x=L fixes en ux
Eptt: 37.5
Ev:0.173J

€,

BC: noeud fixe

u et rot en bas a gauch
y=0 et y=L fixes en uy
Eptt:39.6

Ev:0.175J

Ev=0.205J (-500MPa)

D

N

BC: nceud fixe

u et rot en bas a gauch
y=0 et y=L fixes en uy
Eptt:39.0

Ev:0.104J

Ev=0.183J (-500MPa)

€,

2 gg
i

BC: nceud fixe

u et rot en bas a gauch
y=0 et y=L fixes en uy
x=0 et x=L fixes en ux
Eptt: 36.6

Ev:0.088J

w

BC: nceud fixe

u et rot en bas a gauch
y=0 et y=L fixes en uy
x=0 et x=L fixes en ux
Eptt:38.3

Ev:0.103J

€,

fig. 156 : Champs de déformation autour d’'un défaaté pour une condition aux limites.
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BC: nceud fixe
u et rot en bas a gauche,
y=0 fixe en uy

x=0 et x=L fixes en ux
Eptt:37.7

Ev:0.120J
Ev:0.180J (-500MPa
BC: nceud fixe

u et rot en bas a gauche,
y=0 fixe en uy

x=0 et x=L fixes en ux
Eptt (int) :40.0
Ev:0.124]
Ev:0.139J (-500MPa

fig. 157 : Champs de déformation autour d’un défaaté pour une condition aux limites.

Le blocage d’'un seul nceud de la boite équivauteagnande liberté de déformation lors de la
formation d’'un défaut. Le blocage en x=0 et x=Ldtri 'impossibilité pour un défaut de se
développer parallélement a x. La condition est encplus stricte si I'on impose un
déplacement suffisant afin d’appliquer une conteaitle compression selon x de -500MPa,
afin de reproduire la contrainte hydrostatique itelpar I'implantation.

Le bocage en y=0 et y=h n’est a priori pas physidaes le cadre du procédé, il permet de
tester I'effet d’'une contrainte de compressionuswe plus grande largeur de boite (h>L).

Le cas de figure le plus ressemblant aux clichésl Thg. 152) est celui d’'un défaut bloqué
dans toutes les directions. Nous constatons queerfge stockée suite a la formation du
défaut est la plus faible pour le défaut oblique. S@rait a priori le défaut le plus favorisé.
Dans la direction a 45°, la quantité de matierehéable est plus importante, le résultat est
donc cohérent.

La zone implantée étant comprimée, les conditimrs/enables sont a priori le blocage des
nceuds en x=0 et x=L. Chaque fois le défaut obligdeit une déformation plus faible.

Expérimentalement, les défauts obliques (111) sbsérvés en fond de profil d'implantation.
Au dessus, les défauts (001) prédominent.

Le fond du profil est en contact avec un cristdeimne qui limite la déformation. Nous nous
retrouverions alors dans le cas de conditionsdisnite blocages en y=0 du fait de la présence
du cristal et en x=0, x=L du fait de la compressioes simulations montrent dans ce cas que
le défaut oblique génere moins d’énergie de déftomaue le défaut (001).

En remontant progressivement vers la surface, &zgéd de liberté augmentent car de
nombreux défauts et lacunes sont présents, nodsmeefe blocage en y=0. Le défaut (001)
induit une déformation plus faible. Sa formatiorageprivilégiée.

Dans la zone suivante, en continuant a remonterlaesurface, peu de défauts sont observes,
peut-étre en raison de la quantité importante denkes qui empéche toute mise sous
contrainte importante. Les blocages seraient abséms défauts (100) semblent encore
favorisés dans cette zone.
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Nous avons vu que le champ des défauts isoléslf@) semblaient correspondre au cas tenu
completement. Il n'est pas déraisonnable de panseite cristal indemne impose a un défaut
isolé une condition de blocage dans toutes lestitires.

D’aprés les simulations, nous aurions donc uneudiool avec la profondeur du type de
défaut :

--------------- Présence de lacunes, peu de blocage,
—_— peu de contrainte

- — -_— Zone dense en atomes implantés,
contrainte hydrostatique élevée

Profondeur / \ / \ Zone orofonde. blocaae fi

v

fig. 158 : Profil simulé de défauts avec la profend

Le profil est en accord avec les observations TEMsmesures de diffraction RX.
[11.5.2. Zoom sur la fissuration a partir d’'un défaut nanomeétrique.

L’idée de la boite €lémentaire est reprise, lagtdtion est identique. Les énergies de surface
sont modifiées : G=5J.m-2 elc.1=1GPa, G=7.5J.m-2 et,=1.5GPa, mais comme discuté
plus haut, seul 'ordre des contraintes a rupturdes énergies de surface comptent. Nous
regardons plus précisément I'extension du défaite sula pression exercée sur ces faces par
le déplacement impose.

Le résultat est donné fig. 159.

NopaL ‘somfrion .7 N

o L Soanton WA
g ©.9045-04 N ‘-.

fig. 159 : Croissance hors plan d'un défaut parareon de matiere. A gauche, cliché
HRTEM d’'une implantation d’hydrogéne seul & 8°a6cni’ & 76keV, non recuite
([S.Personnic]).

Le défaut croit en changeant de plan immédiatemgadsant d’'un plan oblique de forte
énergie a un plan horizontal de plus faible énergmmformément au critére de contrainte
établi dans la simulation. Les plans de plus faildentraintes d’ouverture et de plus faible
énergie se sont ouverts.
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Il est difficile a ce stade de déterminer si lefadés obliques se forment progressivement au
niveau du pic de concentration du profil d’atomegplantés (zone intermédiaire de la fig.
158), puis changent de plan comme pourrait le fairee dislocation et deviennent
horizontaux, et ainsi de suite jusqu’aux plus ®rpgofondeurs, tant que la concentration
d’espéeces est importante. Ou s'ils se forment sp@mhent horizontalement, conditionnés par
les contraintes.

[11.5.3. Croissance des défauts nanometriques.

Des essais de traction ont été simulés sur une BlEinentaire contenant deux types de plan
et plusieurs défauts. La traction ne s’appliques @ur la surfaces des défauts mais sur les
bords de la boite et selon y. L’idée est de voadmportement de la boite sous une contrainte
d’origine macroscopique.

La contrainte de compression peut induire une itnagberpendiculairement a ce plan. En
effet, au niveau macro, la contrainte selon y efiersuite a une relaxation (cf étude DRX au
chapitre 1l). Cela n'implique pas gu'au niveau dd&fauts nanométriques la contrainte
hydrostatique soit completement relachée.

La taille des défauts, leur densité, leurs positipeuvent étre variables (fig. 160, fig. 161).
Quand la densité de défauts est faible (fig. 166h&s en haut), la fissure se propage a partir
d’'un défaut, latéralement uniguement. Les autrdaud® ne sont pas vus. Quand la densité
augmente, nous observons une déviation de la éisguirpasse par des défauts appartenant a
des plans différents. Pour les fortes densités (i, clichés en bas), nous retrouvons un
chemin de fissuration formé de marche, identigaelai observé entre deux cavités percolant
sous l'effet de la pression.

NODAL SOLUTION AN NODAL SOLUTION AN NODAL SOLUTION AN
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fig. 160 : Chemins de fissuration pour différerdessités de défauts (en noir).

Les plans de plus fortes énergie de surface neteojuturs pas sollicités dans la réponse du
matériau a la traction.

Un lien serait possible avec les cinétiques deungpien faisant I’lhypothése que chaque défaut
initial subsiste et évolue. Ce serait contraire mécanisme couramment admis de
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marissement d’Oswald ([A.Claverie]). Mais comme sdiavons déja mentionné, aucune
corrélation rigoureuse n’est encore venu étayéanoeele, compte tenu des difficultés
expérimentales. De plus des défauts sont obseprés & rupture, de part et d’autre du plan
de rupture, contredisant les hypotheses du moflelddchbauer]).

En fait, le temps de rupture de la boite augmemee & densité de défauts pour une méme
taille de défaut, contrairement a ce que nous pasivobserver dans la cinétique
expérimentale de rupture. Nous pouvons cependadieétqualitativement l'influence de la
densité de deéfauts en fonction de leur taille, mot@nt les distances pour lesquelles les
défauts interagissent. Dans les cas présentésadig. 1160, une distance verticale de 8nm
pour des défauts de 3nm ne permet pas aux défateragir. Une distance verticale de 5nm
est suffisante pour que le chemin de fissuratiangk de plan.
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fig. 161 : Exemple de propagation sous tractiomafiche, configuration de défauts
supposee. A droite, chemin de propagation corredgon
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Expérimentalement, la fissure est observée aprésclelu profil d'implantation quand on
s’enfonce dans le matériau. Nous allons donc tedifé¢érentes positions de défauts, a
l'intérieur de la zone implantée sous compressigmrdstatique. A un niveau plus
macroscopique, la relaxation de la compressiondsydtique a été simulée sur une géométrie
axisymétrique représentant tout I'empilement qua ltetrouve dans le procédé (en haut a
gauche, fig. 162).
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fig. 162 : Relaxation de la contrainte de compresst présence simultanée de défauts.
Géométrie (en haut & gauche), maillage (en haubéte) et champ de contrainteyy et
contrainte de cisaillement,.(en bas a droite)

La géométrie retenue est ici différente des prauédesimulations. Deux défauts centraux de
100nm de diameétre sont intégrés dans la zone in@@gna taille des défauts évolue trés
rapidement en début de recuit. Une couronne a lmengrofondeur que le défaut le plus

profond est insérée également. Compte tenu deniétsig axiale, un défaut hors de I'axe ne
peut étre représenté par un trou. La couronnerestatériau composite contenant 6 défauts
vides de méme diamétre que la cavité centrale.dppart de volume permet d’ajuster les

propriétés mécaniques de la couronne.

La présence de défauts en bord de plaquette artem@arelacher la contrainte de traction en
offrant des surfaces libres. Les résultats ne $epas montrés ici. L'étude se porte

uniguement sur des défauts au centre.

Une contrainte initiale est imposée uniquement daz®ne implantée selon x, puis relachée.
Les états de contrainte sont figurés sur la fig2. 16 tendent a montrer qu'une forte

contrainte de traction est générée en pointe dautpar la relaxation de la contrainte de
compression. Cette contrainte pourrait tendre @efckes plans de silicium et & les ouvrir,

d’autant plus que I'hydrogéne diminue la tenue migsge du silicium.

La contrainte en traction la plus importante edeobe sur le défaut le plus profond. La
croissance serait ainsi favorisée, ce qui explajtda position de la ligne de rupture. Le
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cisaillement maximum est quant a lui observé sdéfaut de plus haut. La couronne sur cette
simulation était trop éloignée pour interagir alecautres défauts.

Plus la taille de défauts augmente, plus linténgle la contrainte en bord des défauts
augmente.

Un défaut gonflé par des espéces implantées estisa une plus forte contrainte a une
profondeur plus importante, car la courbure en fpest plus marquée. Les résultats de
simulation sont donc cohérents.

Les états mécaniques pour des défauts de taillemistoniques ont été calculés, expliquant
la composition de la population de défauts initialae explication possible de la localisation
de la fissure est la présence de forte contramteadtion en fond de profil d'implantation.
Ces derniers résultats permettent de compléterrdeepsus de fissuration du silicium
implanté, en apportant des éclairages sur la foomades plus grands défauts dont la
fissuration a été étudiée plus haut, en configomatie cloquage ou de substrat collé.

L’approche numérique croisée, FEM et XFEM a perdasclasser différentes configurations
de défauts a partir d'un critere simple : la pressiritique de fissuration. Elle a également
permis d’obtenir les chemins de fissuration dareqalk cas. Ces chemins, semblables dans
les deux techniques, forment la rugosité de sudaces rupture.

Lorsque la fissuration est confinée, le chemin densilicium (100) est marqué par des
marches entre les défauts. La responsabilité inecambparametre ‘dl’. Un faible espacement
latéral est plus favorable a la rupture qu’une léaitifférence de profondeur. Les marches
semblent donc inéluctables mais sont relativemédtiites. Le procédé est déja parvenu a
descendre de maniere remarquable la rugosité daceudes facies de rupture. Les
simulations en FEM et XFEM ont montrées que I'atigrent parfait des défauts ne conduit
pas a une découpe plus facile. Des pressionsuggigupérieures ont été obtenues dans ces
cas la. Seule une diffusion lente (ie un recuitagske température, a 200-250°C) pourrait
contribuer a I'alignement des défauts.

Les deux techniques numériques présentent desagemntlifféerents. Les éléments cohésifs
sont trés adaptables a des structures complexepasitulier a la structure cristalline
anisotrope. Plusieurs énergies de surface peuveatpgises en compte. lls requiérent
cependant deux paramétres, la contrainte a ruptufénergie de surface pour fonctionner.
Dans le cas ou les expériences ne sont pas facileettre en place, la donnée de deux
parametres peut poser une difficulté. La pressmfigsuration est une donnée de sortie peu
sensible au maillage et au chargement. Nous avondégalement que dans lintervalle de
propriétés mécaniques supposeées, entre 1GPa et @&S&antrainte a rupture, les pressions
critigues variaient peu. En FEM-CZM, l'étude duiciim (111) peut-étre obtenue en
inversant les énergies de surfaces choisis dahdpitre : les plans (111) deviennent les
plans horizontaux et verticaux, les plans de ty@®]) les plans obliques.

La XFEM avec des hypotheses de calcul simplesréip®, élasticité pure, 2D) est venue
conforter les résultats obtenus en FEM-CZM, sanposar un maillage trop fin. Des
interactions a plus longues distances ont pu éstds, complétant les cartes de pressions
critigues. Des chemins de fissuration bien plug$osont obtenus en XFEM.
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Les méthodes numériques FEM-CZM et XFEM ont molené capacité a traiter un probléme
d’échelle submicronique, échelle habituellemenemése aux simulations par dynamiques
moléculaires. Le gain en temps, en calculs etrapliité est trés élevé.

Les influences de plusieurs paramétres liés avédéoont donc pu étre évaluées. L'influence
de la répartition des défauts décrite par I'espadrtatéral et la différence de profondeur a
été montrée. L’étude du cloquage a mis en évideimgportance de la rigidité du systeme, a
travers la variation de profondeur au cceur duisitic a travers I'ajout d’'une épaisseur
supplémentaire de silicium. Les simulations par FE&fNKFEM ont capté la transition entre
exfoliation et percolation. L'interaction entre d@&g a grande distance (dl > 1um) a
€galement été montrée et corrélée expérimentalement

Toute diminution locale de rigidité modifiera leerhin de propagation de la fissure. La
fissure ira vers les zones de plus faibles rigsdffig. 163).

fig. 163 : Tendances de fissuration sur un schéantigh du systeme.

Les mécanismes proposés jusqu’a maintenant ord@sg&entiellement fondés sur la diffusion
des espéces. La these soutenue dans le manusstitppese pas a la diffusion. Les échelles
d’études sont ici bien plus grandes et integrerguaique sorte les échelles plus basses.

La mécanique présente toutefois I'avantage d’agsinkd matiére a un ensemble d’amas
d’atomes, plutét qu'un ensemble d’atomes. Ellegairhsi en elle une efficacité certaine. Sur
un plan méthodologique, il est peut-étre aussi @imple d'utiliser la mécanique en
incorporant de la chimie, que l'inverse. Des étudedent par exemple sur la diffusion sous
contrainte, mais les équations y sont beaucoupqoloplexes.

La mécanique classique implémentée dans les FEMtayantré sa robustesse dans le
traitement de nano-objets, il serait dommage de g'&ver, surtout que dans le cas du procédé
SMART CUTM, la présence de multiples défauts rend les hypeth@le défauts isolés

caduques.
Nous pouvons synthétiser les propriétés du silidimpianté ainsi:

profondeur/

Rigidité moyenne

v

phénoméne Faible rigidité Forte rigidité

Densité faible

Densité moyenne fissuration forte rugosité fissuration faible rugosité

Dl:Dh\ Forte densité ﬁssura)tl,on moyenne ﬁssurz.atl,on moyenne fissuration faible rugosité
rugosite rugosite
fissuration movenne fissuration faible rugosité
Sur-densité - Y (petits diamétres, Pc
< rugosite . PN
v relativement élevée)

fig. 164 : Synthese des propriétés de fissuratimtap’, ‘dl’ et ‘dh’.
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L’implantation utilisée pour la séparation nanornaggte de deux blocs de silicium s’apparente
en fait a un test mécanique, a une sollicitatidarime du réseau de silicium. Apres avoir été
déstabilisé et s'étre plastifié, le silicium recorprogressivement ses propriétés mécaniques
pendant le recuit.

Plus que par l'effet d’'un gaz, la rupture est isdeela recristallisation du monocristal. Les
atomes implantés s’agglomerent dans plusieurs €t la densité décroit et dont la taille
augmente, libérant la matrice de silicium jusqut& &xpulsés lors de la rupture. Ces atomes
génerent un effet de pression sur les surfacedéfasts, la pression provoque la fissuration.

L’hypothése de restauration du cristal a été émisehapitre Il. La corrélation entre les deux
techniques numériques traitant de défauts de grdiagisetres aboutit a un ajustement de la
contrainte critique d’ouverture des zones cohésiv@&Pa. C’est la valeur de la contrainte a
rupture du silicium monocristallin ([S.G.Robertd])hypothése de restauration du cristal est
donc validée par les résultats de simulations (EMF

L’hypothese supplémentaire que nous nous trouvdadransition élasto-plastique, entre des
comportements de type | et Il reste trés plausibkrtaines zones de la plaquette de silicium
plus chaudes passent Iégérement en domaine duagiiies avoir retrouvé leur fragilité car la

pression y est plus élevee. Certaines zones phief sont toujours fragiles et ne donnent
pas de marbrures.

Les simulations de l'état de contrainte autour défauts nanométriques corroborent les
observations par TEM et la modélisation de I'évioluten taille des défauts présentée au
chapitre 11, ou les défauts (100) et (111) sont@mpétition.

La contrainte de compression hydrostatique inieet apportée par l'implantation
semblerait provoquer des contraintes de tractionesudéfauts (100) de quelques dizaines de
nanometres, induisant une fissuration plus imptetanforte profondeur. Le stockage des
espéeces dans les défauts provoquent I'applicatiomedpression sur la surface des défauts et
assurent la poursuite de la fissuration.

La percolation des défauts ne se fait pas suivamhemin direct de plus courte distance. Les
pointes de fissures parvenues a proximité l'unel’datre se contournent d’abord et
recherchent ensuite la surface libre la plus proEHes agissent comme des charges de méme
signe et se repoussent.

Perspectives :
-Simulations XFEM orthotropes et 3D.

-Etude possible de l'orientation (111) en inverdasténergies de surface:@t G.:
les plans (111) deviennent les plans horizontawericaux en FEM-CZM.

-Mesures de dimensions de cloques en températwgu’'fu exfoliation pour la
détermination des parameétres mécaniques du silicium

-Mesures de la ténacité en température en flexipoidts aprés propagation autour
d’'une encoche.

-Mesures de la ténacité en température par nanutiztimn.
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Conclusion générale

La réinterprétation de données expérimentales amipetout d’abord de préciser le
comportement mécanique du silicium implanté, juabps trés peu connu. Le silicium est en
fait plastifié aprés I'étape d’implantation, des faibles doses. Au cours de I'étape de recuit,
il se régénére mais le grossissement des défautmaddise. Les défauts de plus gros
diameétres sont les plus critiques pour le matéiawont gouverner le phénomene de rupture.
Les plus petits défauts guident quant a eux laguation de la fissure.

La présence de dislocations qui était complétem@&rdcuée de tout meécanisme de
dégradation a été prouvée sur plusieurs expériehtemécanisme les mettant en jeu semble
plus prédictif que le mécanisme de fragilisatiom palirissement d’Oswald couramment
admis et régi par la diffusion des espéeces. Au@axpgrience ne montre la limitation de la
diffusion des espéces au sein du silicium. De pdupercolation ou la coalescence des défauts
observée expérimentalement par S.Personnic et N.Dast pas décrite par le modeéle de
marissement d’Oswald. Elle semble pourtant esdéntie

Le mécanisme de fissuration propose ici donne ohérence a I'évolution des défauts, de la
formation des défauts aux cavités micrométriquasteenettant au centre du mécanisme la
structure du silicium et son anisotropie. Il essuisde la synthése de plusieurs faits
expérimentaux. Il faudrait bien sOr tenter de ndlegeexpériences afin de vérifier la
proposition. Le déplacement et le changement de g&s défauts sont des questions tres
intéressantes. Méme s’il est surtout indicatifimécanisme proposé est plausible et donne un
sens nouveau vers lequel s’orienter.

Des essais de flexion 4-points, de nanoindentattode traction sous TEM en température
devraient grandement participé a la compréhensigrhénomene de rupture.

Le traitement du phénoméne de fissuration dansdeddé SMART CUTV par des méthodes
de simulation par éléments finis était relativemesgué, compte tenu de la faiblesse des
dimensions des objets. Il s’avere relativement stdau_es niveaux de fragilisation initiaux en
fonction de la densité et de la position des défaaint bien différenciés, les chemins de
fissuration qui amenent la rupture en fin de reaont semblables aux observations
expérimentales. La sensibilité aux parametres niggarde la matrice de silicium implanté
d’entrée est finalement réduite. La sensibilité dsstantage dans le choix de la position des
défauts. Les résultats expérimentaux proposes pad devraient pouvoir calibrer les
simulations et apporter des résultats plus quaifgita

La simulation par éléments finis est déja une aepée en soi. Elle aide la compréhension du
phénomene de rupture. Elle permet d’étudier detseffiéparément et relativement facilement.
Les simulations doivent donc étre poursuivies. Slesilations en XFEM orthotrope, en 3D et
en dynamique seraient des simulations idéales !

L'étude a donc permis d’avancer dans la comprébaresiec une vision totalement nouvelle
de la fragilisation et de la rupture du siliciumpilenté, en prenant en compte la densité de
défauts, leur localisation, la nature des espécaplantées, l'influence du systeme
environnant la zone endommagée.
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