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Résumé. — Nous avons étudié la réorganisation, par recuit thermique, de surfaces Si(111) préalablement
bombardées par des ions argon d’énergie incidente E, = 10 keV, en utilisant les techniques de diffraction
électronique R.H.E.E.D. et d’imagerie R.E.M.. L’influence de la dose implantée sur la température et la
durée du recuit nécessaire, ainsi que sur la topographie de la surface obtenue, a été mise en évidence. La
théorie L.S.S. et un programme de calcul d’énergie déposée permettent d’interpréter 'ensemble des résultats.
Pour une dose d’ions Ar* associée a la disparition compléte des taches de diffraction et des contrastes
caractéristiques des marches atomiques (D, = 6 x 10" ions/cm?), un recuit de 30 min a 575 °C permet de
retrouver la topographie de la surface initiale : méme disposition et méme densité des marches atomiques.
L’implantation de cette dose ne permet ni I"amorphisation ni une érosion importante du matériau. Le recuit
permet une désorption complete de I’argon au voisinage de la surface. Aprés amorphisation compléte de la
surface de silicium (pour D, = 4 x 10" ions/cm?), un recuit de 20 h a 750 °C permet une recristallisation
partielle (la taille moyenne des monocristaux de silicium est de quelques milliers d’angstréms). Pour une dose
intermédiaire (D; = 6 x 10™ ions/cm?), un recuit de 90 min 4 700 °C permet de réorganiser la région proche de
la surface. Cette réorganisation conduit a une surface rugueuse de silicium monocristallin. Ces résultats
indiquent que la recristallisation épitaxiée a partir de I'interface cristal/amorphe n’est possible que lorsque la
concentration d’argon y est inférieure a une concentration limite. Une augmentation de la température de
recuit est alors nécessaire pour diminuer cette concentration par diffusion et par désorption.

Abstract. — Flat Si(111) surfaces were submitted to a 10 keV argon bombardment and then thermally
annealed, the surface being simultaneously investigated by R.H.E.E.D. and Reflection Electron Microscopy.
It was found that the annealing temperature needed for recovering a trace of crystallinity and the surface
roughness were strongly dependent on the implanted dose. Damage and range calculations were performed in
order to estimate Ar concentrations and damage distributions in the implanted layer and close to the surface.
For a dose of 6 x 10" ions/cm?, which corresponds to the extinction of R.H.E.E.D. spots and the
disappearance of atomic steps in the REM image, a 30 min-575 °C anneal restores the initial topography. Far
from the amorphous state, the surface layer thus desorbs the argon atoms embedded in the lattice. For a dose
of 4 x 10" ions/cm? which corresponds to the formation of an amorphous layer extending from the surface to a
depth of 220 A, a 20 h-750 °C anneal is needed for a partial epitaxial regrowth of the surface layer
(microcrystals of a few thousand angstroms in size). For an intermediate dose of 6 x 10'* ions/cm? where defect
rich and amorphous regions may be present at the surface and in the implanted layer, a 90 min-700 °C anneal is
needed to recover a monocrystalline but very rough surface. These experiments suggest that a local epitaxial
regrowth is obtained only if the argon concentration is lower than some upper limit in the interfacial regions.
Annealing at high temperature is then necessary to lower this concentration by diffusion and desorption
mechanisms.

1. Introduction.

La recristallisation, par recuit thermique, de couches
amorphes de silicium créées par implantation ioni-
que, est devenue une étape standard de la fabrication
des composants. Les différentes études concernant

cette recristallisation ont permis de montrer qu’elle
dépend non seulement du type d’ion implanté [1, 2],
mais également de I'orientation initiale du substrat
de silicium [3, 4]. En particulier, la recristallisation
par épitaxie, a partir de I'interface cristal/amorphe,
est considérablement ralentie lorsque I'orientation
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initiale du substrat est de type (111) [3], ou lorsque
le silicium est amorphisé par implantation d’ions de
gaz rares [2]. Dans le cas de I'argon, un arrét
complet de cette recristallisation a méme été observé
et la couche recristallisée présente un désordre
résiduel trés important [5, 6]. L’influence de I'orien-
tation initiale du substrat et de la nature du gaz rare
implanté, sur la recristallisation du silicium amorphe,
reste cependant peu comprise.

D’autre part, les techniques couramment utilisées
(R.B.S., T.E.M....) ne donnent pas d’information
spécifique sur la recristallisation de la surface. La
microscopie électronique par réflexion (R.E.M.)
s’est avérée récemment bien adaptée a I’étude des
surfaces de matériaux. Dans le cas d’échantillons de
silicium et de platine, les électrons de grande énergie
sous incidence rasante ont permis d’imager des
marches monoatomiques et des dislocations vis
émergeant en surface [7-9]. Nous avons utilisé cette
technique d’imagerie ainsi que la diffraction d’élec-
trons rapides sous incidence rasante (R.H.E.E.D.)
afin de caractériser la réorganisation par recuit
thermique, de surfaces Si(111), a faible densité de
marches atomiques, préalablement bombardées par
des ions Ar*.

2. Montage expérimental.

En R.E.M., les électrons réfléchis par la surface
d’un échantillon massif sont utilisé€s pour former son
image [10]. Pratiquement, le faisceau électronique
incident fait un angle de quelques degrés avec le plan
de la surface (cf. Fig. 1). Dans le cas d’'un objet
cristallin, un diagramme de diffraction, dit dia-
gramme de R.H.E.E.D., se forme dans le plan focal
image de la lentille objectif. Ce diagramme de
diffraction, caractéristique de la structure cristallo-
graphique superficielle de I’échantillon, est constitué
de taches allongées perpendiculaires a la ligne limi-
tant 'ombre portée de 1’objet. Cet allongement des
taches de diffraction est dit a la faible pénétration
des électrons incidents dans le matériau. Lorsque la
surface diffractante est atomiquement plane, ou du
moins a faible densité de marches atomiques, un
renforcement important de I’intensité de la tache de
diffraction vérifiant les trois conditions de Laue se
produit. Cette tache de diffraction, appelée tache
spéculaire, est amenée sur I'axe optique du micros-
cope en ajustant correctement le systéme de
déflexion et l'orientation de la face cristalline. Un
diaphragme de petit diametre (5 ou 10 microns)
permet ensuite de sélectionner cette tache de
manie€re a former I'image de la surface.

L’image obtenue en R.E.M. est donc a rapprocher
de celle obtenue en microscopie électronique a
transmission (T.E.M.) en champ sombre (D.F.).
Cependant, compte tenu du faible angle d’émer-
gence du faisceau électronique utilisé pour former
I'image (de lordre de quelques degrés), I'image
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Fig. 1. — Marche des rayons électroniques et formation de
I'image en R.E.M. Direction du faisceau d’ions par
rapport a la surface observée. a) Echantillon. b) Lentille
objectif. ¢) Diaphragme objectif. d) Image.

[REM image formation. Also shown the ion beam direc-
tion during in situ bombardment. a) Specimen. b) Objec-
tive lens. ¢) Objective aperture. d) Image.]

obtenue en R.E.M. est une projection horizontale
de la surface de I'objet. Elle présente un effet de
raccourci important caractérisé par deux grandisse-
ments différents suivant deux directions (le rapport
de ces deux grandissements est habituellement
compris entre 20 et 50) [11].

Cette étude a été réalisée en utilisant un micros-
cope électronique Philips EM 300 (tension accéléra-
trice des électrons: V = 100kV), couplé a un
implanteur d’ions Gamma Industrie de moyenne
énergie.

Afin de réduire la vitesse de contamination.des
surfaces observées, un dispositif d’anticontamination
refroidi a I'azote liquide entoure ’objet. Dans ces
conditions, le vide résiduel au niveau de I'objet est
de quelque 107 °torr. Le porte-objet que nous
utilisons, réalisé au Laboratoire [12], est un porte-
objet chauffant & double inclinaison. Il permet
d’ajuster 'angle d’incidence et 1’azimut du faisceau
électronique et d’autre part, d’amener par l'intermé-
diaire de deux électrodes un courant maximum de
2,5 A dans I’échantillon. Enfin, une cage de Faraday
mobile, placée au niveau de I’écran d’observation,
permet de mesurer lintensité en tout point de
I'image ou du diagramme de diffraction.

L’implanteur d’ions posséde une source a plasma
munie d’une haute tension accélératrice de valeur
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maximum 60 kV. Les ions formés et accélérés dans
la source sont ensuite s€parés par un prisme magnéti-
que. A la sortie du prisme, l'isotope désiré est
sélectionné et un systéme de balayage permet
d’homogénéiser le faisceau et de le centrer sur
Iéchantillon. Le faisceau d’ions pénétre dans le
microscope perpendiculairement au faisceau d’élec-
trons sous un angle de 25° avec la normale a la
surface étudiée (cf. Fig. 1).

3. Résultats expérimentaux.

3.1 BOMBARDEMENT IONIQUE. — L’ensemble des
implantations est réalis€ a température ambiante
avec un faisceau d’ions Ar* d’énergie incidente
Ey=10keV. La densité du courant ionique inci-
dent, couramment de 0,4 pA/cm?, ne permet pas
une élévation importante de la température de la
cible.

3.1.1 Préparation d’une surface plane Si(111). —
Les échantillons que nous utilisons sont des échantil-
lons de silicium monocristallin de type p (résistivité
comprise entre 2 et 4 {).cm) qui présentent une face
(111) a = 1° (poli optique). L’orientation cristalline
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de cette face permet de I'observer suivant I’azimut
[112].

Le processus expérimental qui nous permet de
préparer des surfaces Si(111) a faible densité de
marches atomiques, a été détaillé dans une précé-
dente publication [9]. Briévement, ce processus
consiste a chauffer, dans le vide du microscope,
I’échantillon de silicium au voisinage de sa tempéra-
ture de fusion. Ainsi, les oxydes et les carbures de
silicium, formés lors de la montée en température,
disparaissent et les aspérités de la surface initiale
sont sublimées. Aprés un recuit de quelques minutes
a une température intermédiaire, I’échantillon est
ramené a la température ambiante. Une surface
voisine des plans (111) du silicium est ainsi élaborée.
Compte tenu du vide résiduel dans I’enceinte, cette
surface est rapidement recouverte d’une couche
d’oxyde intermédiaire (SiO,, 0=x=<2), dont
I’épaisseur est vraisemblablement inférieure a 10 A
[13]. L’image en R.E.M. d’une telle surface, obtenue
en sélectionnant la tache spéculaire 444 du dia-
gramme de R.H.E.E.D., est présentée sur la
figure 2. Sur cette image, des lignes sinueuses,
bordées d’un contraste blanc/noir, permettent de

Fig. 2. — Image en R.E.M. d’une surface Si(111) formée a partir de la tache spéculaire 444. Les fleches indiquent le sens
des marches par rapport a la direction du faisceau électronique incident.

[444 R.E.M. image of a flat Si(111) surface. Arrows indicate the sense of the steps with respect to electron beam direc-

tion. ]
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localiser des marches atomiques limitant les terrasses
(111). Des images similaires ont permis d’observer
I'interruption brusque de ces marches sur une dislo-
cation vis émergeant a la surface du silicium [9, 14].
Les marches que nous observons sont donc générale-
ment des marches monoatomiques de hauteur égale
a la distance interréticulaire des plans (111) du
silicium. Des simulations effectuées par Cowley et
al. [15] et reprises récemment au Laboratoire,
suggerent que ce contraste B/N, caractéristique des
marches atomiques, est un contraste de Fresnel da
aux interférences entre les ondes diffusées par le
haut et le bas de la marche. Le caractére ascendant
ou descendant des marches observées par rapport a
la direction du faisceau électronique incident, indi-
qué par des fleches sur cette figure, peut étre
déterminé a partir du sens du contraste : N/B ou B/N
[11]. La densité des marches atomiques, mesurée
directement sur I'image R.E.M., est de I'ordre d’une
marche par micrometre. Remarquons enfin sur cette
micrographie I’effet de raccourci important de
I'image dans la direction du faisceau électronique
incident.

3.1.2 Dégradation. — Une étude compléte de
I’évolution d’une surface plane Si(111) bombardée,
a température ambiante, par des ions Ar* d’énergie
incidente comprise entre 10 keV et 40 keV, a été
présentée dans une autre publication [16]. Le bom-
bardement ionique provoque une diminution pro-
gressive de I'intensité des taches de diffraction et des
lignes de Kikuchi du diagramme de R.H.E.E.D.
lorsque la dose implantée augmente. Parall¢lement,
I'intensité de I'image des terrasses (111) décroit de
facon identique alors que le contraste des marches
atomiques reste inchangé pendant la plus grande
partie de I'implantation. Il disparait ensuite brutale-
ment en méme temps que les taches de diffraction.
Ces observations témoignent du désordre créé en
surface et dans les premiéres couches atomiques de
la matrice de silicium par I'implantation ionique.
Pour des ions Ar* d’énergie incidente E, = 10 keV,
la dose associée a la disparition compléte des taches
de diffraction et des contrastes caractéristiques des
marches  atomiques, voisine de Dy=6 x
10" ions/cm?, est nettement inférieure aux doses
d’amorphisation du silicium (de lordre de
10" ions/cm? [17, 18]). De plus, lorsque I’énergie
incidente des ions Ar* augmente, cette dégradation
évolue de fagon identique a la concentration des ions
Ar* implantés au voisinage de la surface, estimée a
partir de la théorie L.S.S. [19]. La disparition
compléte des taches de diffraction et des contrastes
caractéristiques des marches atomiques ne semble
donc pas caractéristique de I’amorphisation de la
surface Si(111) mais plut6t des distorsions cristallines
introduites par les ions Ar* implantés au voisinage
de la surface [16].
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3.2 RECUIT THERMIQUE. — Le porte-objet que
nous utilisons permet de recuire directement in sifu
Péchantillon de silicium immédiatement apres
I’avoir implanté. La température de I’échantillon en
cours du recuit est estimée a partir de I'intensité du
courant qui le traverse. Un étalonnage par pyromé-
trie infra-rouge permet d’évaluer cette température
avec une incertitude absolue de 50 °C. Compte tenu
du vide résiduel au niveau de l'objet (environ
5 x 1077 torr), la température du recuit ne peut
dépasser 800 °C, car au-dela le carbure de silicium
croit en surface et empéche d’accéder a la topogra-
phie du silicium [9].

Les résultats que nous présentons concernent la
réorganisation, par recuit thermique, de la surface
Si(111) dans les trois cas suivants :

1) Aprés implantation de la dose Dy =6 x
10" ions/cm?, associée a la disparition compléte des
taches de diffraction et des contrastes caractéristi-
ques des marches atomiques.

2) Aprés implantation de la dose D, =4 x
10" jons/cm?, permettant la formation d’une couche
uniforme de silicium amorphe s’étendant jusqu’a la
surface.

3) Apres implantation d’une dose intermédiaire
D; = 6 x 10™ ions/cm?, ne permettant pas 'amorphi-
sation complete de la surface.

3.2.1 Aprés implantation de la dose D,. — La
figure 3 présente les diagrammes de R.H.E.E.D. de
la surface, avant implantation (diagramme a), apreés
implantation (diagramme b) et aprés un recuit de
30 min a 575 °C (diagramme c). Sur le diagramme c,
la réapparition des taches de diffraction et des lignes
de Kikuchi traduit la remise en ordre des atomes de
la surface et des premieres couches atomiques de la
matrice. L’intensité totale de la tache spéculaire 444,
mesurée par l'intermédiaire de la cage de Faraday
mobile, est égale a 100 % de l'intensité initiale. Le
recuit thermique effectué permet donc une remise
en ordre parfaite des atomes de la surface.

Les trois micrographies obtenues a partir des
trois diagrammes de diffraction précédents sont pré-
sentées sur la figure 4. La micrographie ¢ permet de
constater que la surface de silicium obtenue apres
recuit présente exactement la méme topographie
que la surface initiale (micrographie a). En effet, sur
les deux micrographies, la disposition et la densité
des marches atomiques sont rigoureusement identi-
ques.

3.2.2 Apres implantation de la dose D,. — Dans ce
cas, I’échantillon a été recuit pendant 20 h a une
température voisine de 750 °C. L'’utilisation de tem-
pératures de recuit inférieures n’a permis aucune
recristallisation de la surface. Signalons également
qu’aprés 2 h de recuit & 750 °C, aucune recristallisa-
tion n’a pu étre caractérisée.
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Fig. 3. — a) Diagramme de R.H.E.E.D. avant implantation. b) Aprés implantation : Dy = 6 x 10" ions/cm?. c) Aprés

30 min de recuit a 575 °C.

[a) RHEED pattern before implantation. b) After a 6x10™ jons/cm? bombardment. c) After a 30 min-575 °C anneal. ]

Fig. 4. — a) Image en R.E.M. avant implantation.
b) Apres implantation : D, = 6 x 10" ions/cm?. ¢) Apreés
30 min de recuit a 575 °C.

[a) REM image before implantation. b) After a 6 x
10" ions/cm? bombardment. c) After a 30 min-575 °C an-
neal.]

La figure 5 présente les diagrammes de diffraction
de la surface Si(111) avant implantation
(diagramme a), aprés implantation (diagramme b)
et aprés recuit (diagramme c). Le diagramme de
R.H.E.E.D. obtenu aprés recuit présente des
anneaux de diffraction et des lignes de Kikuchi trés
intenses en toute région de la zone initialement
implantée. En certains endroits trés localisés de la
surface, des taches de diffraction supplémentaires

apparaissent (cf. diagramme c). L’indexation précise
du diagramme ¢, permet d’indiquer que :

— Les anneaux de diffraction sont dus a la
présence de carbure de silicium.

— Les lignes de Kikuchi sont caractéristiques de
la matrice Si(111).

— Les taches de diffraction sont obtenues en
transmission a travers des aspérités de silicium
monocristallin.

La figure 6 présente parall¢lement les trois micro-
graphies obtenues & partir des trois diagrammes de
diffraction précédents. La micrographie c, obtenue
en sélectionnant la tache 555 du diagramme 5c,
permet de constater que le silicium monocristallin
apparait en surface, sous la forme de plages tres
localisées dont la taille moyenne est de quelques
milliers d’angstroms.

L’ensemble de ces résultats indique que lors du
recuit, une recristallisation épitaxiée de la couche
amorphe s’est produite (présence des lignes de
Kikuchi). Cette recristallisation a atteint la surface
en certains endroits, provoquant la formation de
plages de silicium monocristallin trés localisées.

Ce résultat peut étre rapproché des travaux de
Kalitzova M. G. et al. [20]. Ces auteurs ont étudié la
recristallisation par recuit thermique de couches
amorphes de silicium déposées sur un substrat
Si(111) puis bombardées par des ions Si*. Aprés un
recuit de 2 h a 700 °C, une étude en R.H.E.E.D. a
montré qu’une recristallisation par épitaxie de la
couche amorphe s’est produite et n’a atteint la
surface qu’en certains endroits.

3.2.3 Apres implantation de la dose D;. — Aprés
implantation d’une dose intermédiaire (D; = 6 x
10" jons/cm?), I’échantillon a été recuit pendant
90 min a une température voisine de 700 °C. L’utili-
sation de températures inférieures n’a permis aucune
réorganisation de la surface implantée, méme pour
des durées de recuit atteignant plusieurs dizaines
d’heures.
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Fig. 5. — a) Diagramme de R.H.E.E.D. avant implantation. b) Aprés implantation : D, = 4 x 10" jons/cm?. ¢) Apreés
20 h de recuit a 750 °C (azimut {123)).

[a) RHEED pattern before implantation. b) After a 4 x 10 jons/cm? bombardment. c) After a 20 h-750 °C anneal.]

Fig. 6. — a) Image en R.E.M. avant implantation. b) Aprés implantation : D, = 4 x 10" ions/cm?. ¢) Apres 20 h de
recuit a 750 °C.

[a) REM image before implantation. b) After a 4 x 10" ions/cm® bombardment. c) After a 20 h-750 °C anneal.]

Fig. 7. — a) Diagramme de R.H.E.E.D. avant implantation. b) Apreés implantation : D; = 6 x 10" jons/cm®. ¢) Apres
90 min de recuit a 700 °C.

[2) RHEED pattern before implantation. b) After a 6 x 10 ions/cm® bombardment. c) After a 90 min-700 °C anneal.]
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La figure 7 présente les diagrammes de diffraction
de la surface Si(111) avant implantation (diagramme
a), aprés implantation (diagramme b) et aprés recuit
thermique (diagramme c). Le diagramme obtenu
apres recuit est dépourvu des lignes de Kikuchi,
caractéristiques de la matrice Si(111) et présente des
taches de diffraction trés intenses, traduisant une
remise en ordre de la surface de silicium. Ces taches
de diffraction ont une intensité trés voisine (nous
n’observons pas de tache spéculaire nettement plus
intense que les autres taches du diagramme de
R.H.E.E.D.) et leur nombre est plus élévé que sur
le diagramme a. Ce diagramme ne présente aucun
effet de réfraction, responsable du rapprochement
vers la ligne d’ombre des taches du diagramme de
diffraction. La réflectivité de la surface obtenue
aprés recuit est plus faible que celle de la surface
initiale. De plus, le diagramme de diffraction corres-
pondant est obtenu en grande partie par transmission
a travers des aspérités de silicium monocristallin.

Les trois micrographies obtenues a partir des trois
diagrammes de R.H.E.E.D. précédents sont présen-
tées sur la figure 8. La micrographie ¢ permet de
constater que la surface de silicium monocristalline
obtenue aprés recuit, est une surface rugueuse.

Fig. 8. — a) Image en R.E.M. avant implantation.
b) Aprés implantation : D; = 6 x 10™ ions/cm®. ¢) Aprés
90 min de recuit a 700 °C.

[a) REM image before implantation. b) After a 6 x
10" jons/cm? bombardment. c) After a 90 min-700 °C an-
neal. ]

4. Discussion.

Les études antérieures concernant la recristallisation
par recuit thermique de couches uniformes de sili-
cium amorphe créées par implantation ionique, ont
montré que la croissance épitaxiée en phase solide
(S.P.E.G.) dépend essenticllement de deux fac-
teurs :
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— Lorientation initiale du substrat de silicium
[3, 4]

— Le type d’impuretés introduit lors de I'implan-
tation [1, 2].

En I'absence d’impuretés implantées, la recristalli-
sation épitaxiée de la couche amorphe se produit au-
dessous de 600 °C et est nettement plus rapide pour
les substrats de type (100) et (110) (la vitesse de
recristallisation est dans ce cas de plusieurs dizaines
d’angstréms par minute) que pour le substrat (111)
(vitesse de recristallisation inférieure a S A par
minute) [4]. De plus, le désordre résiduel de la
couche recristallisée n’est important que dans ce
dernier cas [3,4]. Lorsque la couche amorphe de
silicium est créée par implantation d’impuretés élec-
triquement neutres (cas des gaz rares), la recristalli-
sation par épitaxie est considérablement ralentie [2].
La température de recuit nécessaire dépend alors
non seulement de 'orientation initiale du substrat
mais aussi du type d’ions implanté. Dans le cas de
I’argon, une densité critique de 1,5 x 10% jons/cm?,
responsable du blocage de I’épitaxie, a été mise en
évidence [5]. Une augmentation de la température
de recuit au-dela de 650 °C est alors nécessaire pour
permettre une diminution de la densité d’argon par
diffusion [21]. Dans tous les cas, la recristallisation
s’accompagne de la formation de bulles d’argon dans
la couche recirstallisée, qui perturbent considérable-
ment P'épitaxie [5, 6, 22].

11 est donc primordial de déterminer, dans chacun
des trois cas étudiés, la densité d’argon dans le
substrat et au voisinage de la surface. De plus, I’état
structural de la couche endommagée (cristal, amor-
phe non uniforme, amorphe en couche continue),
doit étre précisé.

Dans nos conditions expérimentales (cf. Fig. 1), le
faisceau d’ions Ar* incident n’est pas en condition
de canalisation. Nous pouvons donc utiliser les
résultats théoriques concernant I'implantation ioni-
que des cibles amorphes.

La distribution en profondeur des ions implantés
dans la cible est estimée dans la plupart des applica-
tions pratiques, a partir de la théorie L.S.S. [19].
Cette distribution gaussienne est caractérisée par un
parcours moyen projeté R, et par une déviation
standard S,. Pour le systtme Ar*/Si et pour
Ey=10keV: R, =124A et §,=57A [23]. La
distribution associée a la dose intermédiaire D;, est
présentée sur la figure 9.

La formation de défauts d’irradiation dans la cible
de silicium est un processus de cascade de déplace-
ments, qui est directement relié a la fraction
E4 de Iénergie incidente E,, déposée en collisions
nucléaires. Cette énergie E, est appelée énergie de
dommage. La densité d’énergie de dommage as-
sociée a la transition Si cristallin — Si amorphe, par
implantation a basse température (T = 4 K [24])
d’ions Si*, est voisine de 6 x 10% eV/cm® soit
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Fig. 9. — Densité des ions Ar* (E, = 10 keV) (courbe 1)
et distribution de I’énergie de dommage (courbe 2) dans la
cible de silicium, pour la dose intermédiaire: D, =
6 x 10" jons/cm?.

[Ion range and damage energy distributions for the 10 keV
Ar*/Si system. The dose is chosen at D=6 x
10" jons/cm?.]

12 eV/atome. D’aprés Dennis et Hale [25], la dose
d’ions Ar* permettant la formation d’une couche
homogéne de Si amorphe est environ 2,5 fois plus
importante a 300 K qu’a 4 K. Nous pouvons donc
estimer la densité d’énergie de dommage associée
a l'amorphisation du silicium par implantation a
température ambiante d’ions Ar*, & environ
30 eV/atome. Un programme de calcul mis au point
au sein de I’équipe [26], permet d’évaluer la distri-
bution de I’énergie de dommage déposée par les ions
incidents dans une cible amorphe. La courbe ob-
tenue pour le systtme Ar*/Si et pour E, = 10 keV,
dans le cas de la dose intermédiaire D;, est présentée
sur la figure 9. Nous pouvons ainsi estimer, non
seulement 1’état structural de la surface et de la
matrice de silicium en fin d’implantation, mais
également le coefficient d’érosion de la surface S en
cours de bombardement [27] :

Ed surf

§=0,84
0

Eqq - énergie de dommage déposée en surface
par ion incident. Pour le systtme Ar*/Si et pour
Ey=10keV: E4 = 11 eV/A.

U, : énergie de liaison des atomes de surface
(Up = 6 €V pour le silicium d’apres [28]).

Pour le syst¢tme Ar*/Si et pour E, = 10 keV, ce
coefficient d’érosion est voisin de § = 1,5 atome/
ion. Cette valeur est en bon accord avec les résultats
expérimentaux et théoriques obtenus par Sielanko et
al. [28]. Les courbes de la figure 9 permettent donc,
dans chacun des trois cas étudiés, de préciser :

— la densité d’argon.
— TI’état structural de la cible.
— Yérosion de la surface.
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4.1 IMPLANTATION DE LA DOSE D,. — Dans ce cas,
la densité d’énergie de dommage déposée en surface
par les ions Ar* est voisine de 1,5 eV/atome et
I’épaisseur décapée lors de I'implantation est environ
de 0,1 monocouche. La surface de silicium obtenue
en fin d’implantation est donc trés peu endommagée
et son érosion est tres faible.

De plus, la disparition compléte des taches de
diffraction et des contrastes caractéristiques des
marches atomiques est due essentiellement aux
distorsions cristallines introduites par les ions Ar*
implantés au voisinage de la surface [16]. Une étude,
par spectrométrie de masse, a permis de montrer
que la désorption de I’argon implanté au voisinage
de la surface est compléte au-dela de 500 °C. De
plus, quelle que soit la température, cette désorption
est terminée en 2 min [29].

La température de recuit utilisée étant voisine de
575 °C, I'argon implanté au voisinage de la surface,
responsable de la dégradation de la surface initiale,
désorbe donc complétement au cours des 30 min.
Les atomes de silicium de la surface retrouvent alors
leur site cristallin et, compte tenu de I’érosion trés
faible de la surface lors de l'implantation, ils se
réarrangent comme sur la surface initiale.

4.2 IMPLANTATION DE LA DOSE D,. — La distribu-
tion de I’énergie de dommage déposée lors de
Iimplantation ionique prévoit dans ce cas la présence
d’une couche uniforme de silicium amorphe s’éten-
dant de la surface jusqu’a une profondeur de I’ordre
de 220 A. La distribution théorique des ions implan-
tés indique que la densité d’argon dépasse la densité
critique, responsable du blocage de I’épitaxie (1,5 x
10% jons/cm?), dans I’ensemble de la couche amor-
phe (cf. Fig. 9). Ainsi, la recristallisation par épitaxie
ne peut se produire que par une modification
préalable de cette distribution, ce qui explique la
nécessité d’une température de recuit élevée. Pour
des densités d’argon plus faibles que les nétres,
Revesz P. et al. [5] ont constaté, dans le cas d’'un
substrat Si(100), qu’une fois I’épitaxie bloquée, un
recuit supplémentaire de 30 min a 700 °C provoque
une augmentation de I’épaisseur recristallisée d’envi-
ron 40 A. Compte tenu des problémes particuliers
liés au substrat (111) utilisé [3], ce résultat permet de
penser qu’a 750 °C, la recristallisation par épitaxie
est trés lente. Plusieurs heures de recuit sont donc
nécessaires pour que la couche recristallisée atteigne
la surface. Cependant, cette couche recristallisée
n’émerge en surface que par endroits (micrographie
6¢), ce qui indique un blocage trés localisé de
I’épitaxie. Compte tenu de la densité d’argon initiale
dans la couche de silicium amorphe, ce blocage peut
étre relié a la formation de bulles d’argon lors du
recuit, identifiées par d’autres auteurs comme inhibi-
teurs de I’épitaxie [21, 30].

4.3 IMPLANTATION DE LA DOSE D;. — Dans ce cas,
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la densité d’énergie de dommage est supérieure a
30 eV/atome a lintérieur de la matrice mais reste
inférieure a cette valeur au voisinage de la surface.
De plus, la densité d’argon est supérieure a 1,5 x
10% jons/cm® dans I'ensemble de la couche ou I’éner-
gie critique d’amorphisation est atteinte (cf. Fig. 9).
Le recuit thermique effectué (90 min a T = 700 °C)
ne permet pas une modification suffisante de la
distribution des ions implantés pour produire une
recristallisation épitaxiée de la couche amorphe. Ce
résultat permet d’expliquer I’absence de lignes de
Kikuchi dans le diagramme de R.H.E.E.D. 7c. La
région proche de la surface est néanmoins considéra-
blement endommagée. Compte tenu de la distribu-
tion statistique de I’énergie déposée en profondeur
par les ions Ar", cette région présente vraisembla-
blement des zones amorphes, dont certaines émer-
gent en surface, ainsi que des microcristallites de
silicium conservant l'orientation initiale (111). De
plus, I’épaisseur décapée en fin d’implantation est
dans ce cas supérieure a une monocouche. Dans la
région proche de la surface, le recuit provoque une
désorption importante de I'argon et la recristallisa-
tion des zones amorphes, a partir des microcristalli-
tes. La réapparition des taches de diffraction sur le
diagramme 7c traduit cette remise en ordre. La
rugosité de la surface de silicium obtenue apres
recuit peut, dans ces conditions, étre attribuée d’une
part, a ’émergence en surface de défauts cristallins
étendus créés dans la structure (111) lors de la
recristallisation des zones amorphes et d’autre part,
" a lérosion importante de la surface plane initiale
lors de I'implantation ionique.

5. Conclusion.

Nous avons utilisé les techniques de diffraction
d’électrons rapides sous incidence rasante
(R.H.E.E.D.) et de microscopie é€lectronique par
réflexion (R.E.M.) afin de caractériser la réorganisa-
tion, par recuit thermique, de surfaces Si(111)
préalablement bombardées a température ambiante
par des ions Ar* d’énergie incidente E, = 10 keV.
Les résultats obtenus traduisent I'influence de la
dose implantée sur la température et la durée du
recuit nécessaire ainsi que sur la topographie de la
surface obtenue.

Apres disparition compléte des taches de diffrac-
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tion et des contrastes caractéristiques des marches
atomiques (pour D, = 6 x 10** ions/cm?), un recuit
de 30 min a 575 °C permet d’obtenir une topographie
identique a celle de la surface initiale : méme
disposition et méme densité des marches atomiques.

Lorsque la surface de silicium est complétement
amorphe (pour D, = 4 x 10 ions/cm?), un recuit de
20 h a 750 °C est nécessaire pour recristalliser la
surface par endroits : la taille moyenne des monocris-
taux de silicium n’excéde pas quelques milliers
d’angstroms.

Enfin, Iimplantation d’une dose intermédiaire
(D; = 6 x 10" ions/cm?), conduit, aprés un recuit de
90 min a 700 °C, a une surface rugueuse de silicium
monocristallin.

Ces résultats confirment, au niveau de la surface,
les difficultés de la recristallisation de couches amor-
phes de silicium créées par implantation d’ions
argon. Plus généralement, ils permettent d’associer
les caractéristiques du recuit thermique nécessaire
(durée, température) ainsi que la topographie de la
surface obtenue, aux trois paramétres suivants :

— I’état structural de la cible en fin d’implanta-
tion : la dégradation de la couche implantée (amor-
phisation complete, partielle ou distorsions cristalli-
nes) influence directement le mode de réorganisation
(épitaxie uniforme, recristallisation locale, retour en
sites atomiques) ;

— DPérosion de la surface en cours d’implantation :
I’épaisseur décapée lors de I'implantation ionique
intervient directement sur la topographie de la
surface obtenue apres recuit thermique ;

— la densité de I’espeéce implantée : dans le cas
ou la cible est complétement amorphisée lors de
Iimplantation ionique, cette densité gouverne la
vitesse de I’épitaxie et par 1a méme la température
de recuit nécessaire.

Une étude en haute résolution (H.R.E.M.) est
actuellement en cours afin de préciser I'influence
respective de ces trois parametres sur la restructura-
tion de la matrice de silicium implantée.
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