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Résumeé

Les objectifs technologiques de lindustrie de leraglectronique sont largement
dictés par la loi de Moore qui vise une réductiamnpanente de la taille des transistors.
Depuis peu l'intégration tridimensionnelle de cosgiis actifs se présente comme une voie
d'intégration alternative a la loi de Moore. Seloette stratégie, les composants sont
interconnectés selon 'axe vertical au moyen déesple cuivre et d'un alliage a base d'étain
(SnAgCu). L'assemblage est alors réalisé par beasatgctique avec l'alliage SnAgCu qui
généere une formation de composés intermétalligGesSts et CuSn) a l'interface entre les
plots de cuivre et l'alliage. Or, ces composésrimétalliques sont parfois décrits dans la
littérature comme facteur affaiblissant la fialéilinécanique de l'interconnexion. Par ailleurs
cette reactivité interfaciale s'accompagne de ddppn de microcavités de type trous
Kirkendall susceptibles d'étre a I'origine de rupsud'interconnexions observées lors de tests
de vieillissement.

Ce mémoire est consacré a I'étude et a la carsatiém métallurgique du systéme
d'interconnexion par brasage dont les dimensioractaistiques sont celles des prototypes
actuels c'est-a-dire 25um. L'étude se concentreessivement sur les aspects relatifs a la
microstructure de l'alliage SnAgCu, a la réactiviiterfaciale des systemes Cu/SnAgCu et
Ni/SnAgCu et a la fiabilité mécanique du systémniatefconnexion. Ces thématiques sont
investiguées en fonction de la contrainte thermigieau cours des différentes étapes
d'intégration jusqu'a l'assemblage de composantcdractére critique de la problématique
réside dans le fait que les dimensions du systé®@, faibles, ont vocation a se réduire,
rendant de plus en plus importante la proportionvdlume de l'alliage occupée par ces
formations interfaciales.



Abstract

Technological roadmap of the microelectronic induit mainly described by Moore's
law which aims a constant reduction of transistsize. Three-dimensional integration of
active chips appears more and more as an alteenafy to Moore's law. According to this
strategy, chips are interconnected along the \a&rtgis thanks to copper pillars and a tin
based alloy (SnAgCu).The joining is then perforntedough eutectic bonding using a
SnAgCu solder alloy which is at the origin of imteztallic compounds growing at the copper
alloy interface. These intermetallic compounds sogetimes described in literature as
weakening factor of the interconnection mechaniedilability. Moreover this interfacial
reactivity leads also to the formation of Kirkerldahicrovoids potentially causing
interconnections breakings, mostly noticed durigeiag tests.

This report is dedicated to the study and metaltatgcharacterization of the
interconnection system with a size close to thahefactual prototypes which is 25um. The
study is successively focused on SnAgCu alloy msicuzture, Cu/SnAgCu and Ni/SnAgCu
interfacial reactivity and on the mechanical raligbof interconnection system. These topics
are investigated in function of thermal constraemsl during different integration steps until
chips packaging. The main critical aspect is relatethe fact that system dimensions, already
small, are planned to be reduced, leading to a nmopertant proportion of the solder alloy
consumed by interfacial reaction.



Introduction Générale

A plusieurs reprises dans [I'histoire, des révohgi technologiques ont précédé
'ouverture de marchés nouveaux ayant des répé@ogsmajeures sur les modes de vie.
L'invention de limprimerie dans le milieu du XVenstecle par exemple, a permis la
commercialisation du livre qui est un élément aygrahdement participé a la progression de
la Renaissance. De méme, I'apparition de la machina@peur a permis le foisonnement de
moyens de transports maritimes et ferroviaires'esdt accompagnée d'une libéralisation des
déplacements individuels.

Le secteur de la microélectronique est un exemplelématique a notre époque de ce
gue ce type de révolution technologique peut engereh termes de marché. En effet, la fin
du XXéme siécle est fortement marquée, depuis lenoercialisation du premier
microprocesseur par Intel en 1971, par la proliférade I'ordinateur personnel. Cet état de
fait, résulte de I'avénement du premier circuiégmé dans les années 1960 qui en constitue la
révolution technologique. Cette expansion s'estquovie jusqu'a aujourd'hui ou 353 millions
d'ordinateurs personnels ainsi que 462 millionshartphones se sont vendus a travers le
monde dans I'année 2011 et ou les chiffres d'affaians cesse croissants des sociétés Intel et
Apple atteignaient respectivement 53 milliards &2 inilliards de dollars pour lI'année 2012.

Il peut étre prétendu que c'est a partir de qateniere révolution qui est I'émergence
de l'outil informatique que la révolution interngest construite. Depuis de nombreuses
années, une bonne partie de I'essor de l'indudstria microélectronique repose sur ces deux
révolutions technologiques. Son ascension suitlan pien établi. Il ne s'agit des lors plus
d'une révolution mais d'une évolution. Or depuisu,pdéa poursuite effrénée a la
miniaturisation s'est heurtée a une limite physiquea imposé l'identification de solutions
alternatives d'intégration des composants éleajtms.

C'est ici que l'intégration tridimensionnelle desnposants a trouvé sens. Selon cet
axe de recherche, des solutions d'intégrationsite performances et a faible colt devenaient
envisageables tout en rendant leur développemaitisable a court terme. Concrétement,
cette voie d'intégration impose un empilement desposants actifs qui sont interconnectés
par un proceédeé de brasage, c’est-a-dire par urégéod'assemblage permanent qui établit une
continuité métallique entre les piéces réunies.p@eédé requiert la fusion d'un alliage
métallique, dit alliage de brasure, dont la matpoemiére est I'étain (Sn).

Le brasage a été mis en ceuvre dés I'age du éeravant le soudage et constitue une
technique d'assemblage de référence en microéhmpiia Or des systemes d'interconnexions
par brasage de faible dimension de I'ordre dergtaine de microns et qui soient fiables font
partie des exigences de l'intégration tridimensatlen La problématique réside dans le fait
gue le brasage cuivre - étain, dont il est questiprest siege de réactions physico-chimiques
d'interfaces comprenant notamment la croissanamgposes intermétalliques fragiles ainsi
que l'apparition de microcavités. Ces formatiormeptiellement critiques a long terme d'un
point de vue de la fiabilité, sont susceptibleccligper une part croissante dans la mesure ou
la dimension de ces systemes d'interconnexiondesalréduire.

L'objectif premier du présent travail de thése destqualifier I'état métallurgique du
systeme d'interconnexion par brasage dont les dilmes sont celles des prototypes en cours.
La caractérisation systématique selon différentsarpatres physiques est requise pour
permettre une bonne compréhension de la métallahgisysteme. Il s'agira d'identifier la
présence éventuelle de points susceptibles de aulee fiabilité et a la durée de vie du
systeme d'interconnexion. Des solutions alternstiVatégration ou des recettes de procédé
pourront étre proposées pour remédier ou attéregeréVentuelles défaillances. Enfin, ce
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travail de diagnostic et de propositions de sohdi@lternatives doit s'inscrire dans la
perspective de la probable poursuite de la reductes dimensions du systéme dans le futur.

Pour répondre a ces objectifs, la présente étedisoupe en quatre chapitres. Etant
donné la grande variabilité des systemes du tygeed®ilements cuivre-alliage base étain
face a des parametres dimensionnels, thermodynasjiginétiques et compositionnels, il est
nécessaire de comprendre comment s'articule cédretifs parametres entre eux pour
configurer un état métallurgique. Tout d'abord,dspects relatifs a la réactivité chimique des
empilements Cu / alliages base étain sont exandirtésvers un état de I'art bibliographique
conséquent. Ce premier chapitre présente a la lésispropriétés thermodynamiques et
microstructurales propres aux alliages SnAgCu,i ajosin large étendue des connaissances
relatives a la réactivité interfaciale entre le tdtt de cuivre ou de nickel et l'alliage. Une
derniere partie est consacrée a I'étude de ldif@abiécanique des systemes d'interconnexion
notamment au travers de test en cisaillement.

Les véhicules test a partir desquels les syst@élmgrices reportées et interconnectées
peuvent étre réalisés sont présentés dans le sedw@pitre. L'élaboration des structures
d'interconnexion y est détaillée ainsi que plusiqumoblématiques que soulévent I'obtention
d'un procédé optimal et reproductible. Le travéitrit tout au long de ce manuscrit repose en
grande partie sur la caractérisation par le biaiglifférents supports qui feront tour a tour
I'objet d'une présentation dans la derniére pdgiee chapitre.

Le travail de caractérisation décrit durant le selcahapitre, permettra de qualifier
précisément les états métallurgiques atteints marsysteme d'interconnexion avant
'assemblage de composants. Ce sera |'objet dutichdpA ce stade d'intégration, le systeme
d'interconnexion étudié est un empilement microigéér de cuivre et d'un alliage SnAgCu.
L'avancement réactionnel, correspondant aux émpEessives du procédé d'élaboration ou a
des simulations de vieillissements thermiques $eanalysés. Ainsi, I'analyse métallurgique
suivant l'avancement réactionnel et les évolutiomsrphologiques et microstructurales
autorise une vision prédictive du systeme et media@n exergue les causes éventuelles d'un
défaut de fiabilité. Le cceur de I'étude consisteeitune bonne compréhension du systéme
meétallurgique que constitue le simple empilemenS8AgCu afin d'appréhender au mieux le
systeme de linterconnexion compléte. En effetteftonnexion compléte constitue un
systeme au sein duquel davantage de matériauxesomteraction (cuivre, étain, argent,
nickel et or), est donc plus complexe et pose dagende problématiques. Par le biais de
tests en cisaillement, il sera tenté, dans unei@terpartie, d'identifier les causes éventuelles
d'un affaiblissement mécanique.

Enfin, le systeme reporté est élaboré comme stpppérimental du dernier chapitre.
La caractérisation de linterconnexion complétesddifférentes configurations permettra,
comme précédemment, une mise en évidence de hétatlurgique pour différents stades
d'avancements réactionnels et méme d'envisageméeanismes de défaillances associés a
certaines configurations. Conjuguées a la caraetiion électrique, les évolutions de I'état
métallurgiqgue peuvent étre corrélées avec une datiom des performances électriques.
L'objectif du chapitre est donc de donner des bases lidentification des intégrations
prometteuses du point de vue de la performancedirée de vie.

Une synthese des principaux résultats obtenus feemement dressée dans une
conclusion générale. Cette derniére partie du nwtusera l'occasion de donner des
recommandations sur les choix d'intégration est#stions alternatives évaluées et de donner
une série de perspectives pour la poursuite desuxa



Chapitre 1: Alliage de type Sn-Ag-Cu (SAC): congext

industriel et état de I'art bibliographique



1) Introduction

L'objectif de ce premier chapitre est d'aborditlees |'objet d'étude dans son contexte
industriel, c'est-a-dire en premier lieu au seidadeechnologie de la microélectronique, puis
dans le cadre de la stratégie d'intégration tridsiennelle de composants. La premiére partie
dresse donc un bref historique du secteur de laoélectronique, puis du contexte dans
lequel la stratégie de l'intégration 3D de comptsa@anémergé comme solution innovante.
Dans une seconde partie, quelques éléments histégrigparquants conférant a I'objet d'étude
ses propriétés (géométriques et compositionnedigtsielles seront présentés. Les deux parties
suivantes intitulées respectivement "alliage destgAC" et "interaction alliage de brasure-
substrat”, constituent le coeur du chapitre. Legatra notables portant sur des systemes
analogues a celui de la présente étude en termedintension, de composition ou de
condition thermodynamique, y sont recensés. Ceite |objectif est d'identifier les points
clefs régissant la physico-chimie du systeme eso®jant deux axes majeures d'études qui
sont: l'analyse de l'alliage de brasure compodésade 95% massique d'étain et I'analyse du
systeme interfacial entre le substrat meétalliquel'atiage. Cet état de Il'art débouche
naturellement sur le champ d'investigation de &bifité mécanique. C'est pourquoi la
derniere partie est consacrée a |'évaluation diebdité mécanique de l'objet d'étude par test
en cisaillement. L'impact des parameétres expériaunsur les variables de sorties y est
discuté avec l'appui de différents travaux biblaggdriques sur le sujet.

2) Du circuit intégré planaire vers l'intégration 3D de composants

Le secteur de la microélectronique, depuis le déleuta seconde partie du XXeme
siécle, a connu une progression continue et unla@vement particulierement favorable
marqué par une croissance technologique et écomemigs plus agressives seulement
ponctuée de quelques crises mineures.

2-1) Objectifs historigues de I'industrie de la miglectronique.

Jusqu’ici, les objectifs de la recherche et dgwedment dans l'industrie des semi-
conducteurs sont en grande partie dictés par ldddioore, non pas une loi physique mais
une extrapolation empirique qui énonce que le nerdertransistors des microprocesseurs sur
une puce de silicium double tous les deux ans (Eidd).

transistors
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Figure 1-1: Nombre de transistors par processeufarction des années [1].

La réduction de la taille du transistor a par éguent permis depuis les années 70
'obtention d’'un rapport performance sur colt dedwit en amélioration constante. C’est
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pourquoi une véritable explosion du marché des-semiucteurs depuis ces années la a pu
étre notée, et qui est toujours effective aujowrd’haque année, des experts des différents
domaines de la microélectronique (Photolithograpieocédé Front-End, Microsysteme
électromécanique ou "MEMS", Technologie Radiofréouee Métrologie, Mise en boitier ou
"Packaging”, Simulation...etc) se réunissent pourinidéfles prochaines dimensions
caractéristiques d'une technologie (ou "nceuds tdaobigues”) a développer. Cette
conférence, [I'International Technology Roadmap f8emi-conductor (ITRS), bien
gu'admettant l'inaltérable validité de la conjeetwte Moore, se trouve depuis peu face a
'importance croissante d’'une nouvelle tendancesbj®p"More than Moore", dans laquelle la
diversification des fonctionnalités est privilégi@éee a la miniaturisation. L’accord avec la loi
de Moore n’est alors dans ce cas pas systématique.

En effet, cette loi, ou conjecture, s’est révélEmeement vraie pendant plus de trente
ans, mais ne peut logiguement pas étre poursuividiai. La limite physique du composant
en termes de dimension (ou en poursuivant la legaliextréme, chaque élément primordial
du composant ne saurait étre plus petit qu'un atpemesi qu’'en termes d’effets quantiques
apparaissent comme des limites ultimes. La puissalissipée par les courants de fuite
augmente exponentiellement avec l'inverse de lie @& grille des transistors. C’est I'effet
tunnel au travers de 'oxyde de grille qui est mesgable de ce courant de fuite. Par ailleurs le
colt de développement de ces nouvelles technola@gigmente de maniére exponentielle
egalement. Chaque nouveau saut technologique ingplipnc des investissements toujours
plus considérables et des risques stratégiquesuiauplus périlleux.

2-2) Limitation du circuit intégré planaire.

D’un point de vue volontairement simpliste, I'amjedes interconnexions consiste a
concevoir les fils reliant les différents élémedtan circuit de la maniere la plus efficace
possible. Dans un cas idéal, les interconnexioasgg&ndrent aucun délai de propagation du
signal, ne prennent pas de place dans la pucepsaninarché et toujours fiables. En réalité,
I'enjeu perpétuel des interconnexions consistaeinalre des valeurs de temps de réponse, de
dimensionnement, de codt et de fiabilité qui cdnstit un compromis acceptable pour la
réalisation d’interconnexions pour répondre aux céations de [lindustrie de la
microélectronique.

Depuis la création de l'industrie microélectroregdans les années 50 jusqu’a la fin
des années 90, les transistors ont dominé lesrpahces et les codts des puces, alors que
les interconnexions n’ont joué qu’un réle secondsdees domaines. Le X3diécle a vu cette
hégémonie s’inverser significativement. Une borhestration consiste a faire le paralléle
entre ce qui se faisait il y a une vingtaine d’amét ce qui se fait maintenant [2]. Ainsi, pour
une technologie correspondant a une taille deegilidd 1 um (fin des années 80), le temps de
réponse intrinséque d’'un transistor MOSFET appribdea 10 ps, alors que le temps de
réponse d’une interconnexion de longueur 1 mm awis 1 ps. Une technologie
correspondant cette fois a une taille de grilleddeum caractéristique du début des années
2000 présente des performances bien différentedetnps de commutation du MOSFET
chute a 1 ps alors que le temps de réponse derfenmderconnexion s’éleve a plus de 100
ps. Sur une période d’environ vingt ans, l'augmémtadu temps de réponse dans les
interconnexions a été dix fois plus importante lgugiminution du temps de commutation des
transistors. Le temps de réponse généré par lescamnexions devient donc le facteur
limitant des performances des circuits intégrésedst

Le réseau global d’'interconnexions ("Back End @fel'! ou BEOL) dans un circuit
intégré obéit a une logique de hiérarchisation de®aux physiques d’interconnexions
(niveaux de meétallisation). Un niveau de métali@satcorrespond a I'ensemble des lignes
métalliques de méme espacement (pas). Une archigetioderne d’interconnexion comporte
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typiguement trois niveaux de hiérarchisation : lpcemi-global et global, comprenant
jusqu’a 10 niveaux de métal (Figure 1-2).

BEOL

. FEOL
Figure 1-2 : Modélisation d’une structure d’intemmoexion a trois niveaux [3].

Il sera a nouveau fait référence aux niveaux delirs@tion lors de la description des
veéhicules test qui sera abordée dans le secondtrehap

2-3) Le packaging en microélectronique

Les circuits électroniques actuels ont des spétifins de plus en plus avancées,
largement guidées par les applications grand pufdchnologies sans fil, applications
multimédia portatives, calcul, etc.). La majoritésdapplications se doivent d’offrir plus de
puissance de calcul, une réduction des dimensionsfaible colt et consommer moins
d’énergie. C'est face a ces contraintes que désnsgs intégrés sur une méme puce incluant
aussi bien des technologies similaires que destdohies hétérogénes ont vu le jour. Ces
systemes a fonctions multiples, sont désignés gmiappellationSystem-on-Chip (SoG@t
System-in-Package (SiP)ne des principales problématiques actuelles duaitte "More
than Moore", est que les systemes en boitier (@oR)ent faire face a une mise en boitier
(packaging) de plus en plus colteuse et complexéabser, ce qui constitue la limite
principale des systémes hétérogénes du "More thaorél. Avant de rentrer dans la
description de la stratégie d'intégration 3D, le=uxd méthodes principales de mise en
connexion de systemes électroniques vont fairkoigjet d'une présentation. Les connexions
filaires périphériques ("wire-bonding” en anglaispnt ici distinguées des connexions
verticales (figure 1-3):

(i) La méthode du céablage dit: " wire bonding", kestechnologie phare de connexion
des circuits intégrés vers le substrat de packafthgEn 2005, on estime que 90 % des
circuits intégrés sont assemblés par cette techrigju Le principe du céblage est de relier
des plots d’interconnexion situés a la surfaceadgulce a ceux situés sur le substrat support,
par des fils métalliques (figure 1-4). Plusieurpraghes et matériaux ont été développés afin
de répondre aux besoins, sans cesse plus exigdantgniaturisation et surtout de baisse des
codts de fabrication [6].

(i) La connexion verticale est réalisée ici paprocédé d'assemblage par brasage, qui
établit une continuité métallique permanente elaseieéces assemblées. Ce procédé requiert
la fusion d’un alliage métallique, dit alliage deasure, dont la matrice premiere est I'étain
(Sn). L'interconnexion verticale peut toutefois eétréalisée par d'autres techniques
prometteuses comme par exemple le collage diréeteca cuivre ou bien les connections
verticales par micro-tubes [7, 8].

Selon la méthode de connexion verticale par begskyg composant supérieur est
retourné puis placé sur le support (figure 1-3). @ecédé, appelé “flip-chip”, a été
initialement développé pour des applications mulites sur substrat céramique. Ce mode de
mise en interconnexion a fait son apparition en91€itez IBM et Delco Electronics sous le




nom du procédé "C4" pour "Controled Collapse Chigmzction” [9] puis s’est répandu
comme une solution standard d’assemblage de pucssiisstrat organique.

: puce
(o) \

[=-] : substrat
Il : connexion
Figure 1-3: Représentation schématique de modedeeaxion filaire de composant (ou wire
bonding) (a) et du mode de connexion verticalelpasage (ou flip-chip) (b).

La finalisation du produit passe par son enrobages une résine polymeére
généralement appelédbdlding" puis celui-ci est placé dans un boitier en ptasti servant
d'interface mécanique entre le composant lui-ménea@rcuit imprimé.

2-4) Introduction a l'intégration 3D

La premiére étape de l'intégration 3D (figure ledhsiste a obtenir un gain de place
en empilant les différentes puces les unes suadé®s. Dans un premier temps, les puces
sont reliées entre elles et au substrat par cabiaiggiement, sur des plots de contact situés a
la périphérie (cf. figure 1-3a, et 1-4). Cette piema approche, appelée aussi 3D-Packaging
[4], a permis de réduire de maniére évidente lketéinale du packaging par rapport a une
configuration bidimensionnelle traditionnelle.

2-4-1) Le cablage unitaire des puces

Malgré les multiples prédictions de la fin de téewire bonding", cette technologie
continue de se développer en introduisant des ptsmet¢ des techniques innovantes. Dans un
assemblage utilisant une technologie wire bondiagprésence d'or représente une part
significative du colt global du packaging. La diation du diamétre des connexions a des
valeurs inférieures a 20um pour des applicatiofelde pas (pitch) a permis une réduction
significative des codts associés. Le remplacemermiétlage en or par un cablage en cuivre a
pu ensuite étre obtenu pour certaines dimensioisg§ja 18um de diameétre) afin de baisser
encore les codts [4]. La limitation du wire bondirggside dans le fait que sa méthode par
cablage périphériqgue impose une surface suppléimerdala surface active et limite le
nombre de configurations possibles pour assuresiaexion des différents niveaux [10].

Figure 1-4 :".Ekemples de 3D-Packaging: empilem&nht@ec cablage en boucle entre les
puces (a), empilement 3D avec cablage périphéraqueascade (b) [4].

2-4-2) Le wafer-level packaging

Le Wafer Level Packaging (WLP) répond a cette itimin en permettant de réaliser
simultanément toutes les interconnexions du paokagil’échelle de la plaque. L'approche
originale du WLP a été de réaliser tous les platsée/sortie (ou "Input/Output” en anglais -
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I/O), a l'intérieur méme du périmétre de la pucoe,face avant [5]. C'est au cours de cette
innovation qu'a été introduit le concept d’interoexion verticale. Des tailles
d’interconnexions beaucoup plus petites peuverti &me traitées comparativement au wire
bonding. De nouvelles formes d’interconnexions valots étre développées comme nous le
verrons dans la partie suivante. Le WLP va égal¢rmmprunter la technologie de flip chip
en remplacement de la technologie du wire bonding.

En associant les avantages des deux types de teglen¢3D Packaging et WLP),
c'est-a-dire 'empilement de puce et la fabricatitinterconnexions a I'échelle de la plaque,
la technologie dite du 3D-Wafer Level packaging ®D-WLP) est apparue. On doit
essentiellement cette innovation a I'introductianvila traversant (ou "Through Silicon Via"
en anglais - TSV), c'est-a-dire des connexionsoaels métalliques traversant le substrat et
qui permettent d’établir des liaisons électriquareeles deux faces de la puce a travers le
silicium. Par ce biais, une amélioration sensitds performances électriques a été permise du
fait de la diminution de la taille des interconr@s entre la puce et le substrat. Apres
l'introduction et le développement du TSV, des agtions comme les capteurs d’images
CMOS utilisés pour les caméras de téléphones n®loife vu le jour. Une architecture
moderne obéissant a la stratégie de lintégratibnp@ut comprendre un empilement de
plusieurs puces (figure 1-5).

Connexion imter-
Puce supérienre ——— puces

Vias traversants
Interposeur

+=——— (Connexions face

Substrat BGA w arriére
Wil Sl el Wl Sl Wl Matrice de billes

Circuit imprimé¢ — —»

Figure 1-5 : Architecture typique d’'un empilemelgoronique interconnecté suivant la
technique de l'intégration 3D [11].

Selon les applications et les besoins on peut el a différentes architectures
d’assemblage avec par exemple l'utilisation detdiiposeur. L'interposeur est une puce de
silicium traversée par les vias (TSV) intercalé&eenne puce de technologie avancée et le
substrat (figure 1-5). L'interposeur silicium a étéroduit comme une réponse a la nécessité
croissante de complexifier le substrat face a Imimlition des tailles de motif et
d’interconnexion. Il constitue ainsi une passerehiére la taille des motifs de la puce et celle
du substrat. Le substrat, appelé BGA pour Ball Guichy en anglais, est une interface entre
le composant et le circuit imprimé. Il comprend umatrice de billes soudables destinées a
étre assemblées sur le circuit imprimé. Ce subsgiatonstitué d’'une succession de couches
organiques et/ou céramiques. Sa fabrication esteaee notamment lorsque le degré de
complexité devient trop important. L'utilisation dribstrats de type BGA ne serait plus
rentable lorsque I'espacement des motifs devidérieur a 180um [12]. C’est dans ce cas
gue l'utilisation d’'un interposer devient moins tewse.

Une architecture 3D classique comprend donc lesgsuivantes :

* la puce du dessus, généralement support de ladiegim la plus pointue de I'édifice.

* la puce du dessous, ou interposeur. Il peut s'dgin interposeur actif ou interposeur
passif.

et les connexions ou interconnexions suivantes:



» la connexion inter-puce : joints de brasures Iséalien face arriere de la puce du dessus et
en face avant de l'interposeur qui, positionnésegrard, assurent la communication entre
ces deux puces,

* les vias traversants ou TSVYrpugh Silicon Viasqui permettent la conduction électrique
au travers de I'épaisseur de l'interposeur,

» les couches de redistribution en face avant, ptusncunément appelées Frontside RDL
(pour ReDistribution Layeren anglais), qui assurent le déplacement du cojuaqt’'aux
vias traversants,

» les couches de redistribution en face arri®ackside RD), localisées en face arriere de
l'interposeur, redistribuent le courant de la mémamiere que lefontside RDL. vers de
gros plots de cuivre ou des billes destinées aortspr substrat BGA,

* les interconnexions face arriérd&agckside interconnectioen anglaiy ou solder balls
communiquent le courant au circuit imprimé ou BGA.

Les connexions inter-puces et les interconnexions fa&ce arriere sont deux
déclinaisons du méme objet physique et doivent mémo aux mémes exigences. Ces
architectures d’interconnexions se différencientpaemier abord essentiellement par leur
dimension et leur géométrie mais ont en communmiteipe de brasage décrit précédemment.
Alors que linterconnexion face arriere utilise dasdder balls qui mettent directement en
contact les lignes de métallisations des deux niwvade puces, les connexions inter-puces
assurent la connexion entre les lignes au moyeplade métalliques surplombés d’un alliage
fusible. Cette derniere structure est appeMao-bump(figure 1-6). C’est selon la maturité
de la technologie a assembler et donc, tres camestt, selon I'espacement des motifs (ou
pitch en anglais) que va s'imposer l'utilisation de éwsu I'autre des architectures.

Figure 1-6 : Inspections MEB montrant un exempleligcune des deux structures de
connexion entre puces : le solder ball (a) et lerovoump (b) [3].

Nous allons, dans la partie qui suit, différendeesolder bumpdu micro-bumpqui
constituent les deux structures élémentaires denaexion par brasage.

3) Mise en connexion tridimensionnelle des compospar brasage d’alliage

3-1) Du solder bump vers le micro-bump

Les recherches sur I'interconnexion de puces mdmtaogie flip-chip datent, comme dit
préecédemment, de 1969 [13]. Depuis cette datesqtijan 2006, I'essentiel des recherches se
concentraient sur les alliages de type SnPb. Eallpks;, depuis 2001 et les travaux de T.
Wang et al [14], les investigations se poursuivent une géométrie d’interconnexion
associant un plot de cuivre avec le joint de bmasute micro-bump (figure 1-7).
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L’introduction du micro-bump est par conséquentdriguement apparue pour des niveaux
d’interconnexion requérant de faibles pas.

Brasure

Pilier de cuivre

T

a) Puce silicium b) Puce silicium

%

Figure 1-7 : Deux géométries d’interconnexion distes : le solder bump (a), et le micro-
bump (b).

Quelle que soit I'approche considérée, le systari gn traitement thermique appelé
“reflow” au cours duquel le point de fusion delitge est franchi pendant une durée
caractéristique d'environ une minute. Le reflowlasigurs fonctions de stabilisation de la
structure (solder bump ou micro-bump) qui serorailées au cours du chapitre 2. Dans le
cas des solder bumps, la distance entre la pueesabstrat est déterminée par I'amplitude de
'effondrement de la bille au cours du reflow. L@nservation de cette distance puce/substrat
sur toute la longueur de la puce, est un élémaniegquel il est difficile d’obtenir une bonne
reproductibilité. 1l est toutefois possible de lieril’étalement de la brasure sur le substrat ou
la couche métallique par I'utilisation d’une coualeepassivation non mouillable [15].

La géométrie d’'intégration avec pilier (ou microatyn) comporte plusieurs avantages
comparativement au cas de la brasure simple (adesdiump). Le bénéfice majeur de
I'utilisation des piliers de cuivre est I'étaleméimiité de la brasure ce qui limite le risque de
court-circuit, d’autant plus lorsque les applicaonécessitent des pas réduits. Un autre
argument concerne la gestion thermique du systénmerdonnexion. En effet, la
conductivité thermique du cuivre est supérieurele de I'alliage SnPb eutectique d’environ
un ordre de grandeur a température ambiante. Qeldud a un meilleur transfert de la
chaleur depuis la puce vers l'extérieur et donc rie plus faible température de
I'interconnexion pendant le fonctionnement [16]. €2ecroit, I'espace inter-puce est comblé
par une résine d'encapsulation appelée "undemll' présente une bonne conductivité
thermique ; les performances électriques ne pelalerg qu’étre améliorées.

Un autre avantage concerne la propagation du chehaptrique au sein des
interconnexions. Il a été démontré [17, 18] qu'w@aillance relative a la géométrie de
I'interconnexion peut étre rencontrée lors de Isenan fonctionnement du systeme (figure 1-
8). Ceci est lié a la propagation non uniforme durant de fonctionnement au sein des
interconnexions ce qui conduit a des effets deensification du courant localisés aux coins
supérieurs de linterconnexion (a I'embranchementree la ligne de redistribution et
l'interconnexion (figure 1-8)). Le cuivre est capal’endurer des densités de courant trés
importantes (19 a 10A/cm?) contrairement & la brasure pour laquelle déplétions de
matiéres ont été observées pour des densités dantobeaucoup plus faibles (1@
10°A/cm?) [19]. Des piliers de cuivre peuvent aloneéttilisés comme matériaux supportant
ces points de surdensifications. Ainsi, la dendéécourant est plus homogéne dans le joint
d’alliage proprement dit.

En résumé l'interconnexion verticale comprenard pigiers de cuivre présente plus
d’avantages que le simple solder bump:

« L'utilisation des piliers de cuivre, du fait derésistance électrique du cuivre qui vaut
environ un quart de celle des alliages base émEmet la réduction de la puissance
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électrigue consommée ainsi que la réduction de daémtion de chaleur dans le
packaging.

» Le pilier de cuivre permet d’acheminer des dengisourant plus importantes que dans
un simple solder bump. De ce fait, les diamétraéste’connexions peuvent étre réduits
pour un fonctionnement a puissance équivalente.

Haute densité
——»  Tione de métallisation . " ==~ de courant

— Ligne de métallisation - .

Cuivre
Bra& \ |

Brasure
Faible densité

— i Cuivre
ghizne de métallisation S
, I igne de métallisation
a) b)
. - - — - de courant

Figure 1-8 : Simulation de I'importance des varaats de densités de courant observable au
sein d’'une brasure simple (a) et d'un pilier dewai(b) [17].

3-2) De l'alliage SnPb aux alliages SnAgCu

L’alliage de brasure qui a été retenu pendant debneuses années fut l'alliage de
composition eutectique SnPb (Sn-37mass%Pb ; SngkWRb). Les plus grands avantages
des alliages SnPb et en patrticulier le r6le du plaont :

» Labonne ductilité de la brasure SnPb.

* Le plomb permet de diminuer I'énergie interfacidés alliages liquides SnPb. L’angle de
mouillage de l'eutectique SnPb fondu sur du cuiese de 17° [20] alors que celui de
I'étain pur est de 37° [21].

» L’eutectique SnPb présente un point de fusion bao(r de 183°C) ce qui permet une
réduction du budget thermique : la températureeflew avoisine les 200°C.

* |l présente de bonnes propriétés mécaniques.

* Dans le cas des brasures trés riches en plomb {8SRpl'écart entre solidus et liquidus
est étroit (10°C).

Cependant le plomb est un élément trés toxiqueeftat, aux Etats-Unis, suite a la
demande de l'agence de la protection de I'enviroraré aux industriels de réduire leurs
déchargements en plomb, la NEMI (National ElecttenManufacturing Initiative) a
développé un programme visant a bannir de maniéfigitive I'introduction du plomb dans
les applications électroniques. En 2000, la NEM¢éoremande de remplacer lalliage
eutectique SnPb par I'alliage eutectique SnAgCusdas procédés de reflow. En Europe, la
WEEE (Waste Electrical and Electronic Equipmentebiive) a prétendu que ['utilisation du
plomb serait bannie a partir de Janvier 2006. AaodaHitachi, Panasonic et Sony ont prévu
gue leurs produits de consommation seraient garaatis plomb en 2001 [22].

Les alliages a base d’étain sont fortement prii@é@gar I'étain a une température de
fusion relativement faible (232°C) et réagit avee mbmbreux métaux pour former des
liaisons métallurgiques fortes. C’est justemenblg du joint de brasure. De nombreuses
études ont été effectuées a partir de 1990 poerrdiéter la nature de l'alliage “idéal" qui
pourrait remplacer l'alliage eutectique Sn-37mads%itiennement utilisé dans l'industrie
de la microélectronique. La figure Al-1 (en annéxk [23]) répertorie I'ensemble des
alliages binaires, ternaires et quaternaires caisligén tant qu’alliage de substitution a
I'alliage étain plomb.
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D'une fagcon générale, les alliages de brasurespamd sont a base d'étain, ont des
energies de surface plus élevées que l'alliagecteyuie SnPb et possedent un plus grand
angle de mouillage sur cuivre (autour de 30-454].[€ertains de ces alliages sont considérés
comme ayant un point de fusion trop bas (Sn-58Bi5&Bi-4Zn).

Il a par la suite été mis en évidence que c'aedlidge basé sur le systéeme étain-argent
qui présentait les meilleures propriétés mécanidaés L’ajout d’'un troisieme élément
entraine en général une diminution de la duréeiden fatigue mis a part le cas du cuivre
[26]. Certains résultats visant a évaluer les thifiés alliages candidats incitent a se baser sur
le systéme ternaire SnAgCu [27, 28]. Depuis plusieannées, différentes compositions
d’alliages de brasures SnAgCu ont été brevetékages appelés SAC, comme par exemple
SAC305 : 3mass%Ag, 0,5mass%Cu).

L’alliage eutectigue SnAgCu de composition 3,0 sfa#\g et 0,5 mass% Cu (parfois
appelé SAC 305) mouille et forme un joint de bormpalité avec le cuivre. Il est trés
prometteur dans des applications ou un grand nochreycles thermiques et de vibrations
mécaniques sont a prévoir [29]. Ces propriétésrtbarécaniques sont supérieures a celles de
l'alliage eutectique SnPb conventionnel. La tentpéeade fusion de I'eutectique SnAgCu
répertoriée dans la littérature, bien que sujepritroverse, est généralement considérée étre
égale a 217°C. De méme, la composition de I'eudaetreportée dans la littérature, n'est pas
toujours la méme suivant les observations métatjuss ou les analyses par calorimétrie
différentielle a balayage. Cette composition egtecelant tres proche de Sn-3,8mass% Ag-
0,7mass% Cu (ou SAC 387).

A présent que le systeme d'étude (micro-bumpgikst dans son contexte industriel et
gue les paramétres relatifs a la géométrie etcari@osition du joint d'alliage ont été décrits,
I'étude concernant la métallurgie de l'alliage S@Ag(ou SAC) sera abordée dans le
paragraphe qui suit.

4) Alliages de type SAC (Sn-Ag-Cu)

Plusieurs alliages de type SAC sont sujets a dmgrezntes études et sont utilisés par
les industriels. Les variantes visent a améliores garametres comme la mouillabilité, le
module d’élasticité, la température de fusion cenblie taux de dissolution du cuivre dans
l'alliage. Parmi ceux-ci on retiendra essentielletie SAC 305 et le SAC 387 (proches de la
composition eutectique). Lors de différents opératide brasage, les alliages SnAgCu sont
généralement mis en contact avec des solides igatd| essentiellement le cuivre et le
nickel. Par conséquent les diagrammes de phasesydégames Sn-Ag-Cu puis Sn-Cu-Ni
seront successivement étudiés.

4-1) Diagramme d'équilibre de phases.

4-1-1) Diagramme d'équilibre de phases binaires

La figure 1-9 présente les diagrammes de phasesyd&snmes binaires Sn-Ag, Sn-Cu,
Ag-Cu, Sn-Ni.

Dans le domaine de température inférieure a 30@°€ysteme binaire Sn-Ag (figure
1-9a) présente la transformation eutectique sugvarz21°C pour la composition Sn-3§:
Lig & AgsSn +p-Sn. Le systéme binaire Sn-Cu (figure 1-9b) présémtéaction eutectique
suivante a 227°C pour la composition Sn-0,7mass%0gy & CuSrs + B-Sn. Ce systeme
Cu-Sn comprend une phaseCusSn de structure orthorhombique, une phasgSGude
structure hexagonale; pour une température supérieure a 187,5°C et dectste
monoclinique §’) pour une température inférieure a 187,5°C et solation solide trés riche
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en étainB-Sn de structure tétragonale entre 13°C et 1623@,de structure orthorhombique
au-dessus de 162°C&bn de structure diamant au-dessous de 13°C.

Le systeme Ag-Cu est un systéme eutectique singuigenant deux phases solides:
une solution solide riche en cuivre de structurkigque faces centréesCu et une solution
riche en argent de structure cubique faces centtAgs La transformation eutectique a lieu a
779°C: Lig= aCu +a'Ag.

Enfin, dans le domaine de température inférieuBO@ C, le systeme binaire Ni-Sn
(figure 1-10d) présente la transformation eutesiguivante a 231°C : L& NizSmny + p-Sn.
Dans ce domaine de température ce systeme prdsmatphases intermédiaires: NiSn, NiSn
et NigsSn.. Notons enfin que les systemes binaires Cu-NigetNAne présentent aucune phase
intermédiaire, la solubilité a I'état solide daassystéme Cu-Ni est totale alors que dans le
systeme Ag-Ni elle est pratiquement nulle.
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Figure 1-9 : Diagramme d'équilibre de phases destésyes Sn-Ag (a), Sn-Cu (b), Ag-Cu (c)
et Ni-Sn (d) [30].

Dans la suite du manuscrit, on utilisera par cativa la terminologie souvent
employée dans la littérature suivant laquelle uiageé de composition Sn-{x;]%Ag-
[0,y]%Cu est noté SAC 1xpy. A titre d'exemple un alliage de composition SBI3Ag-
0,5%Cu est noté SAC 305.

4-1-2) Systémes ternaires

a) Systéme Sn-Ag-Cu

Plusieurs dérivés des alliages de type Sn-Ag-Clétinétudiés pour le remplacement
des alliages sans plomb. Les alliages étudiés iaeois généralement la composition
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eutectigue notamment pour pouvoir bénéficier d'apsez basse température de fusion. Les
alliages les plus étudiés sont : SAC 105, SAC 328, 396, SAC 305 et SAC 387.

Comme tous ces alliages sont a base étain, lamaj@itairement riche en étain du
diagramme ternaire SnAgCu sera ici tout particahi@ent utile (figure 1-10b). La figure 1-
11a représenta la projection du liquidus du diagnanternaire SnAgCu. Ce diagramme ne
comporte aucun compose ternaire. L'agrandissemediagramme du c6té riche en étain (<8
mass% Ag, < 3mass% Cu) montre I'existence de traisformations eutectiques biphasées
monovariantes :  Ligp AgsSn +p-Sn; Lig=> p-Sn + CySn; et Lig=> AgsSn + CySn.

Les deux premieres sont des prolongements desfdrarations eutectigues dans les
systemes binaires AgSn et SnCu respectivement. tt@s lignes monovariantes se
rencontrent en un seul point (E) ou la transforamaéutectique ternaire a lieu:

Lig & B-Sn + AgSn + CySns

La composition du point E se trouve dans lintdeva,6-3,7mass%Ag, et 0,8-
0,9mass%Cu.

Mass % Ag

Sn Mass % Cu Cu Sn Mass % Cu

Figure 1-10 : Projection du liquidus du diagramme ghases ternaires Sn-Ag-Cu (a)
(température en °C) — zoom sur la zone proche gqtecternaire (b) [23].

La figure 1-11 présente des coupes isothermes Z0PE et 223°C du systéme
SnAgCu du c6té riche en étain. A partir de la feglirll, il peut étre déduit que, d'un point de
vue thermodynamique, la phase primaire qui se farpartir du liquide serait la phaesn
primaire pour (i) SAC 105, SAC 205 et SAC 305 eplease AgSn primaire pour (ii) SAC
387 et SAC 396. La solidification de ces alliagesporte trois étapes :

(1) Solidification primaire Lig»Sn pour le groupe (i) et Lig AgsSn pour le groupe (ii)
(2) Eutectique biphasé L¢Sn + AgSn
(3) Eutectique ternaire Lig Sn + AgSn + CySry

A titre d'exemple, a la fin de la transformatiartestique ternaire a T=217°C (fin de

solidification), il y aurait:
Pour l'alliage SAC 305: 15% de Sn primaire, 258utdctique biphasé et 60% d'eutectique
ternaire ; pour l'alliage SAC 396: environ 1% &8g primaire, 24% d'eutectique biphasé et
75% d'eutectique ternaire et pour l'alliage de cogitpn autour de I'eutectique ternaire SAC
305 (217,2+0,2°C) on devrait avoir 100% d'eutedtitprnaire.

Ces proportions de phases prévues par le diagrattégeilibre sont celles obtenues
en laboratoire (vitesse de refroidissement infégea un degré par minute). Or dans des
conditions industrielles, ou la vitesse de refreseéiment est de quelques dizaines a quelques
centaines de degrés par minute, de telles propsriie sont pas obtenues. Ceci est lié au fait
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gue la solidification de ces alliages SAC a lieungdades conditions hors équilibre
thermodynamique, favorisées par de fortes surfgsigm seront décrites par la suite.

(?) 240°C (b)

223 I°C !
1

/0’0 04 08 12 16 20 24 28 0 04 08 12 16 20 24 28
(Sn) wt.% Cu wt.% Cu
Figure 1-11: coupes isothermes calculées pour engérature de 223°C (a) et 240°C (b)
[31].

b) Diagramme de phase du systeme ternaire Sn-Cu-Ni

Le diagramme de phase Sn-Cu-Ni est relativementgoenu dans le domaine de
température inférieure a 400°C [32] car il s'agd tbmpératures trés inférieures aux
températures de fusion du cuivre et du nickel. Dares étude récente [32], il a été établi une
section isotherme partielle de ce diagramme a 2Zfig0re 1-12). Les équilibres de phases
dans le domaine riche en étain sont estimés & pladirésultats expérimentaux a 220°C alors
gue ceux dans le domaine riche en cuivre et enehi@n gris) sont estimés a partir des
résultats expérimentaux a plus haute températuaefigure 1-12 montre I'existence de
guelques composés ternaires observés expérimemtaieinplus haute température (T >
400°C). Ce diagramme montre que a 220°C la sotéhili nickel dans la phageCusSns est
élevée (plus de 20at% Ni): (Cu,b®ns. La solubilité du cuivre dans les phases (NizSo) et
(Ni,Cu)sSn, est d'environ 15at% Ni et 5at% Ni respectivemslattons enfin que les auteurs

estiment que la solubilité du Ni dans la phas&sSn est pratiqguement nulle.
Ni

-0

Bl;\\\ 100 Cu
Cu,Sn, HT Cu,SnLT () Cu,Sn, (8)

1 =Ni,SnLT+1+Ni,;Sn, HT IV =Ni,Sn, HT +  + (Cu)

11 =1 +y+Ni,Sn, HT V = Cu,Sn, HT + Ni,Sn, + {

111 = Ni,Sn, HT + y + (Cu) VI=CuSn,HT + +=&

Figure 1-12: section isotherme du diagramme de phamaire Cu-Ni-Sn a 220°C [32].
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4-2) Microstructure de solidification

4-2-1) Solidification des alliages binaires Sn-Adea-Cu

Les microstructures de solidification de systemiemites (Sn-Ag et Sn-Cu) seront tout
d'abord considérées. La figure 1-13 présente delgxographies d'un alliage binaire SnAg de
composition eutectique refroidit avec deux vitesdi#érentes 0,5°C5 et 0,08°C.3. Dans le
premier cas (vitesse de refroidissement élevésstitonstaté que la microstructure de l'alliagstn'e
pas 100% eutectique: en effet elle est constiteégrdins primaires d'une solution solide riche en
étainfB-Sn qui contient moins de 0,07mass% Ag et d'un mg&autectique binaire A§n +p-Sn.
Les raisons d'obtention d'une telle microstructoreque la vitesse de refroidissement est élevée
seront discutées au paragraphe suivant. Par clutsgue la vitesse de refroidissement est trés
faible la microstructure est pratiguement conséitdéeutectique binaire A§n +p-Sn et il n'y a
que trés peu de dendrites primairegden (voir figure 1-13b).

Foo |

a) § G
Figure 1-13 : Microstructure d'un alliage Sn3,5 nsé6 Ag, refroidissement a 0.5°C/s (a),
refroidissement a 0.08°C/s (b) [33].

De méme il est constaté que la microstructureatidification d'un alliage SnCu de
composition eutectique n'est pas 100% eutectigger@ 1-14), elle est composée de régions
claires correspondant a des dendrites primairephise-Sn, noyée dans une matrice
d'eutectique binairB-Sn + C@Sre.

«— = fSn

W0 BSn+ CuSn;

Figure 1-14 : Microstructure d’un alliage Sn0.7més€u [34]
4-2-2) Solidification des alliages ternaires Sn-8g+iche en étain

Si la solidification des alliages Sn-Ag-Cu de cosipon proche de I'eutectique
ternaire (Sn-3,5+0,3mass%Ag-0,9+0,2mass%Cu) a Hans des conditions d'équilibre
thermodynamique, alors la microstructure seraitstituée de trois phases: une matrice de
BSn (ceci est dO au fait que sa fraction volumiqee tees élevée) contenant de petites
particules d’AgSn (sous forme d'aiguilles) et de¢Sus (sous forme de disque) [31] comme
le montre la figure 1-15.
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Figure 1-15: Microstructure d’un alliage SAC3591(3 5%Ag-0,9%Cu) [31]

Néanmoins, de nombreuses études expérimentales35337] ont montré que la
microstructure de solidification de tels alliagest ¢rés différente de la microstructure
eutectique ternaire uniforme montrée en figure 1€ds "anomalies” concernent:

() Des fractions volumiques tres élevées de phasmaire (plaquettes d'A§n,
disques de Gysns ou dendrites d-Sn dans des alliages dont la composition globale s
trouve a I'extérieur de la nappe de liquidus dehiase primaire.

(i) L'existence de microstructures d'eutectiquehbsé: B-Sn + AgSn etp-Sn +
CusSns. La présence de ces constituants hors équilibvsnbdynamique est attribuée a la
difficulté de germination dg-Sn (qui participe a la transformation eutecticemmaire). Ceci
conduit & des surfusions trés importantes (10°C0&CPB des alliages SAC avant la
solidification compléte. Ceci est valable pour @d#isages SAC industriels ou élaborés en
laboratoire. En absence de la transformation dqtextl'alliage liquide traverse des portions
de nappes de liquidus métastables de phases mswagSn ou CySrs. Comme la surfusion
d'AgsSn ou C¢Sns est beaucoup plus faible que celle ffen, il y aura précipitation de
cristaux primaires d'Agpn ou CySrs. Si la vitesse de refroidissement est rapide
(~100°C/min), alors la taille de ces cristaux piimas est relativement petite (de I'ordre du
micron). Lors de la formation de ces cristaux pime® entre la température de germination
d’AgsSn ou C¢Sny et la température de germinationfd8n, le liquide métastable s'appauvrit
en cuivre et en argent. Quand la germinatior<n a lieu, la composition du liquide se
trouve dans la nappe de solidification primaireggegn. Cela condit & une croissancepden
primaire de morphologie dendritique. La croissadeg3-Sn primaire dans des conditions
éloignées de I'équilibre est trés rapide: des sét®sde croissances de 80pmant par
exemple été mesurées pour une surfusionAdie30°C (la vitesse de croissance croit

proportionnellement avedﬁ[38]). La croissance rapide des dendrite¢en fait que le
liquide interdendritique s'enrichit en cuivre et @angent et sa solidification a lieu selon une
transformation monovariante (I pSn + AgSn et/ou lig® BSn + CySn) et invariante (lig

= (-Sn + CySn; + AgsSn).

8 -

J ! \“;._'3_7 - - _—“ = i L"-‘i“',“' - L-:, 100 pm -
Hmpml . y - ey = — E;

-
s

. (a) sn Dendrites (D) _
Flgure 1-16: Observation au mlcroscope opthue dillrage SAC (Sn -3,9%Ag-1 4%Cu)
apres élaboration dans un four a arc (a), refraédd,1°C/sec depuis la température de

250°C (b et ¢) deux zones différentes [38].

"

17



La figure 1-16, montre clairement la coexisteneepdécipités primaires d'A§n ou
CuwSns, de dendrites d@-Sn et d'un mélange eutectiqgue entourant les desdians le cas
d'un alliage SAC de composition proche de l'eufieietiternaire (Sn-3,9%Ag-1,4%Cu).

La figure 1-17 indique de facon plus détaillée oment sont organisés les précipités
AgsSn et de Cgbns issus de la transformation eutectique par rapgaxtdendrites dg-Sn.
Les bras dendritigues d'étain sont entourés par pésipités d'AgSn et de Cgbns
apparaissant plus brillants sur le cliché.

Ag;Snprimaire
Dendrites B-Sn

! SRl B | grasl
Figure 1-17: Cliché MEB de la microstructure deidiication d'un alliage SAC 387 (Sn—
3.8%Ag-0.7%Cu) [39]

Malgré le fait que le nombre de branches dendisode3-Sn parait important (figure
1-17 et figure 1-18a) [38, 39], L. P. Lehman ebat montré par une analyse microscopique
en lumiére polarisée que dans une bille d'alliageA§Cu de diamétre d'environ 800um, il
peut y avoir seulement quelques graing<&n (figure 1-18b).

La comparaison d'analyses en diffraction d'élestroétrodiffusés (EBSD) et en
lumiére polarisée (Polarized Light Microscopy ouMlLa également été effectuée par A.
Lalonde et al [37] (figure1-19), par D. W. Hendarg$89], et plus récemment par B. Arfaei et
E. Cotts [40].

(a) (D R
Figure 1-18: Observation de la microstructure déidification d'un alliage SAC (Sn-
3.9%Ag-0.6%Cu) refroidit a une vitesse de 1°C/spardir de 250°C. L'échantillon a connu
une surfusion de 34°C au dela de la températurecatigiue. Observation optique (a), en
lumiére polarisée (b) [38].

200um

Figure 1-19: Cliché EBSD (a) et PLM (b) d'une bille brasue type BGA de SAC 387 (Sn-
3.8 Ag-0.7Cu) [37].
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D'une facon générale, quelque soit l'alliage uwilid'observation des précipités
intermétalliques (Aghn et CySrg) est attestée par un tres large nombre de publisatEn
revanche, la microstructure de l'alliage (la tailles grains, des dendrites et des précipités
ainsi que leur densité) est susceptible de comnarte forte variabilité selon les difféerentes
conditions expérimentales. Les principaux pararséeérimentaux qui ont une influence
significative sur la microstructure des alliagesCSgont : la vitesse de refroidissement lors du
brasage, la dimension du systéme, la compositignalleages et la présence d'impuretés
solides et/ou d’'interfaces solides présentes daltiagdie.

Comme la microstructure finale des alliages SA(pedd de [I'histoire de la
solidification qui elle-méme dépend de la surfusieous exposerons dans un premier temps
la dépendance de la surfusion des alliages SAClasadtifférents parametres expérimentaux.
La surfusion des alliages SAC dépend d'un certamhmne de facteurs comme la composition
de l'alliage, la dimension, la présence ou nonatdqules solides dans l'alliage liquide et / ou
d'interfaces solides comme les intermétalliquéisiteitface alliages/substrat.

De tres nombreuses études (voir par exemple féseriees [41-44]) ont clairement
démontré que la surfusion des alliages SAC dépendaddimension du systéeme, de sa
composition, de la méthode d'élaboration (par exenmmustrielle ou en laboratoire) ou
encore de la présence d'un solide métallique etacbavec l'alliage liquide. Les surfusions
mesurées pour les alliages SAC sont de quelquamdiz de degrés et peuvent atteindre 85-
90°C (voir annexe A2 [41-46]).

Comme cela a été vu au cours du paragr@phele diagramme de phase permet de
déterminer les phases présentes a I'équilibre théymamique a une température donnée,
mais il ne donne aucune indication sur la cinétigee solidification qui conditionne la
microstructure de l'alliage. La cinétiqgue de sdiaidtion dépend de la température de début
de solidification (donc de la surfusion), de laesie de refroidissement du systeme dont
dépend en partie la vitesse de croissance desattés phases a une température donnée et
de la composition du systeme. Comme la surfusigueni@ en plus de la dimension du
systeme (mais aussi dautres facteurs) la micmisnel finale de l'alliage dépendrait
également de la dimension du systeme. Nous préeastdans ce qui suit l'influence de trois
parametres principaux sur la microstructure firtde alliages SAC :

» lavitesse de refroidissement lors du brasage,
e la dimension du systeme,
» la composition des alliages.

4-2-3) Influence de différents paramétres sur lerastructure de l'alliage SAC.

a) Impact de la vitesse de refroidissent (

Une premiere étude sur le sujet est celle de KKi& et al [47], qui ont étudié
I'influence de la vitesse de refroidissementsur les microstructures des alliages SAC. Trois
compositions d'alliages sont étudiées: SAC305, SAT et SAC 396 et a trois vitesge
8,3°C/s, 0,43°C/s et 0,012°C/s. La premiére vitess8&,3°C/s (~50°C/min), est équivalente a
celle appliguée dans les conditions industriellesrde brasage d'alliage SAC. Les clichés
présentant les microstructures de ces alliages goamue condition sont visibles en figure
1-20. Il est notable que tous les alliages prés¢éniee microstructure fine comportant des
dendrites deB-Sn entourées d'un eutectique fibreux (matrice de+Sprécipités d'Agsn
indiqués sur les micrographies mais aussi les pitésifins de Cgbrs détectés par DRX). La
microstructure de chaque alliage dépend de sa cgitigyo chimique mais aussi de La
microstructure eutectique devient plus fine lorsgquigmente et lorsque la teneur en argent
de l'alliage diminue. Il peut également étre reraarque lorsque diminue, des précipités
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d'AgsSn sont observés et sont dautant plus larges ajygdportion d'argent de l'alliage
augmente.

v Sn-3.0Ag-0.5Cu_ Sn-3.5Ag-0.7C $n-3.9Ag0.6Cu
83C.sl
0,43°C.st
0,012°C.s!

Figure 1-20 : Inspection MEB d’échantillons d'atjjies SAC 305 (Sn—-3.0Ag—0.5Cu) , SAC
357 (Sn—-3.5Ag-0.7Cu), SAC 396 (Sn—3.9Ag-0.6Cwjdefra 8.3°C.3, 0.43°C.8,
0.012°C.8 [47].

Récemment, G. Wei et L. Wang [48] ont étudié Iliehce de la vitesse de
refroidissement sur la microstructure de solidifma de l'alliage SAC 305 (Sn-3,0%Ag-
0,5%Cu) pourv égal a 0,14°C/s, 1,7°C/s et 100°C/s. Les microsires de solidification
mises en évidence (figure 1-21) montrent nettendest dendrites df-Sn entourées d'un
mélange eutectique et la distance entre les brasiriigues secondaires (d) diminue
significativement ave®. d vaut respectivement 25um, 9um et 3um lorsquaut 0,14°C/s,
1,7°C/s et 100°C/s. De méme la fraction volumiges dendrites dg-Sn augmente de 45% a
70% lorsquev passe de 0,14°C/s a 100°C/s. Notons enfin queideostructure du meélange
eutectique devient de plus en plus fine lorsgaegmente (figure 1-22).

m 5 e ST R Gty
i it g L Wi © b ";w'& 7

Figure 1-21: Microstructure d'un alliége SAC 305ap nt au four de 0,14°C/s,
(), apres trempe a l'ae 1,7°C/s (b), aprés trempe a I'eau de 100°C/s48).[

Cet effet dev sur la distance (d) entre les branches primaiteseeondaires des
dendrites dg-Sn a été généralisé par P. D. Pereira et al [U&8]eté démontré que la distance
moyenne entre les dendrites primaires @t les dendrites secondaires=¢d décroit quasi-
linéairement avee. Pour un alliage Sn-2%Ag-0,7%Cu, lorsque v augmede 1F K/s a
10K/s, @ diminue de 150pum a 50pum etH décroit de 50um a 4pum. Une analyse identique a
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été faite par G. Wei et al [48] dans laquelle Bespnent entre les dendrites secondaires |
d'une gamme de 25um a 39um a une gamme de 3umna l@fsquev passe de 0,14K/s a
10°K/s (figure 1-23).

Figure 122: M|crostructure d un alllage SAC 305 apres raflissement au four €0,14°CJs,
(@), apres trempe a l'aide 1,7°C/« (b), aprés trempe a I'eau de 100°C/s (c). (Zoomis.
figure 1-22) [48].

Tablel Secondary dendrite arm spacing of p-Sn dendrites in
three cooling rate
Cooling condition  Secondary dendrite  Cooling rate (K/s)
arm spacing /um

Furnace-cooled 25.39 0.14
Air-cooled 9.25 17
a) b)  Water-cooled 3.20 About 107

Figure 123: Representatlon schématique de dendrites prasat secondaires (3-Sn (a)
récapitulatif des valeurs de distance interdendti# (¢) obtenues pour chaque vitesse
refroidissement (b) [48].

b) Impact de la dimension du syste.

M. Mueller et al [50] ont étudié l'influence de la @insion des billes d'alliage de S/
305 (Sn-3%Ag9,5%Cu) sur la microstructure lorsque la vitesserefeoidissement e:
maintenue constante (1,1°C/s). Des clichés de gualles ayant des diames différents
(21200pum, 590um, 270um et 130um) sont visibles gurdi -24. L'examen de ces clich
révéle que la taille des dendrites f-Sn diminue lorsque le diamétre des billes diminue
1100um a 270um. Dans le cas de la bille de diami&0am, il est dificile de distinguer de
dendrites def-Sn la microstructure est principalement constituée mktits précipité
d'intermétalliques dans une matrice d'é

Figure 1-24: Microstructure de billes d’alliage SAC 305 de atiatre 1100pum a
590um b), 270um) et 130pum d) [50].
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Il faut aussi noter qu'une analyse des échantilf@nsnicroscopie en lumiére polarisée
montre que la taille des grains d'étain est plupontante dans le cas des grandes billes
(~=100um) que dans le cas de petites billes (~1{figore 1-25).

7 . —
! ]

= b)
Figure 1-25 : Observation en lumiére polarisée derostructure de billes d’alliage
SAC 305 de diametre 1100um a), 130um d) [50].

a) -

Des résultats similaires ont été reportés par Aadiret al [41] qui ont étudié la
solidification de billes d'alliage SAC 305 de diaree750um, 300um et 125um pour une
vitesse de refroidissement de 1°C/s. La taille magedes grains dgSn diminue avec le
diamétre de la bille. Il doit étre noté aussi ges auteurs ont mesuré des surfusions qui
dépendent a la fois du diamétre de la bille maaetgent de la maniere dont l'alliage a été
élaboré. En effet, pour les alliages industriets slurfusions respectivement de 18°C, 23°C et
53°C ont été mesurées pour les billes de dimengib@gm, 300um et 125um, tandis que ces
surfusions s'élevaient respectivement a 37°C, 4&°80°C pour les alliages élaborés en
laboratoire. En conséquence la dimension du systgme un rble significatif sur la
température de germination eSn et de ce fait sur la microstructure finale ‘déidge. Ce
phénomene est lié a la nature probabiliste dediaigation qui est accrue avec la quantité de
matiere et donc, la dimension du systéme.

c) Impact de la composition de l'alliage.

L'argent est ajouté a I'étain essentiellementlaaontribue a baisser la température de
fusion, ainsi pour la composition de l'eutectiqimabbe Sn-3,7%Ag la température de fusion
est de 221°C (232°C pour l'étain pur). Le cuivrenps également de faire chuter la
température de fusion puisqu'elle atteint 218°Crpkeutectique ternaire (Sn-3,9%Ag-
0,6%Cu). Mais le cuivre est surtout ajouté pouentit la cinétique de dissolution du substrat
de cuivre en contact avec l'alliage liquide. Laetanen argent et en cuivre de l'alliage a aussi
une influence importante sur la microstructure 'diidge. De ce fait, de nombreuses études
ont été réalisées sur l'influence de la composiiiesm alliages SAC sur la microstructure et les
propriétés meécaniques de ces alliages dont parmgerelle d’l. E. Anderson et al [51] sur
I'influence de la teneur en argent et en cuivrefigare 1-26 montre les micrographies des
alliages SAC (SAC 305 et SAC 396) refroidis a lammeévitesse (comprise entre 1°C/s et
3°C/s). La comparaison des clichés (figure 1-264-26b) montre indiscutablement qu'une
augmentation de la teneur en argent conduit arfagtion de dendrites geSn plus fines. De
plus, des plaquettes d'48n primaires sont visibles sur la figure 1-26b.

Y. Kariya et al [52] ont étudié l'influence de Eneur d'argent dans des alliages SAC
de teneur en cuivre fixée a 0,5mass% (Sn-x%Ag-0 k% lec x=1%, 2%, 3% ou 4%Ag) sur
la microstructure et les propriétés mécaniques aefe atliages. La figure 1-27 montre les
micrographies de ces différents alliages apréssi@fude billes de 200um dans un four a
reflow. Pour tous les alliages la microstructuresiste en un ensemble de particules fines
d'AgsSn et de Cgbns et d'une matrice d@-Sn. La fraction volumique de particules ds89
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augmente lorsque le pourcentage massique d'arggmieste. De plus l'argent a tendance a
affiner la microstructure de I'alliage et diminleetaille des dendrites geSn.

o s TR _Soum
Figure 1-26 : Photos MEB de quatre joints SAC dmpgositions différentes, Sn-3,0Ag-0,5Cu
(a), Sn-3,9Ag-0,6Cu (b) [51].

" 1skw %1, 088

1 B Sn-4.0Ag-0.5Cu RSN

f d)unu K. nd. 10nm 821803

Figure 1-27 : Mlcrographles d alllages SAC de comsifion différentes, Sn-1,0Ag-0,5Cu (a),
Sn-2,0Ag-0,5Cu (b), Sn-3,0Ag-0,5Cu (c), Sn-4,0A60(d) [52].

Récemment, D. A. Shnawah et al [53] ont reporté d&sultats expérimentaux
similaires sur l'influence de la teneur en argentla microstructure et les propriétés des
alliages SAC. La distance entre les branches denees secondaires ) dep-Sn diminue
lorsque la proportion en argent augmente. Ce duc@serent avec l'affirmation précédente
selon lagquelle la microstructure s'affine ave@Vétion de la proportion massique d'argent.

Pour finir, il est important de noter que tous pasametres (composition, dimension,
vitesse de solidification) conduisent a l'obtentid& microstructures ayant des propriétés
mécaniques spécifiques. En effet conformément bilale Hall-Petch [54] la résistance
mécanique évolue selon l'inverse de la racine eaigéla taille des grains, or il vient d'étre vu
que l'augmentation de la concentration en argemtyte domaine investigué) tend a affiner la
microstructure. Cette affirmation peut étre conféena I'étude de J. Keller et al [55] dans
laquelle des disques de 230pum de brasures SACY&w0,4%Cu) de teneur en argent (x)
variant de 1% a 4% sont testés mécaniquemenadit gle tests en cisaillement sur lesquels
nous reviendrons en détail dans la partie 6) dehegitre. Ici, les profils de la contrainte en
cisaillement en fonction du taux de cisaillemeiguffe 1-28) sont investigués pour plusieurs
teneur en argent de l'alliage SAC et le maximunieeme de résistance au cisaillement est
obtenu pour l'alliage ayant 3% d'argent (figureBb)2

23



30

20F

stress [MPa]

=]
shear strength [MPa]
5

l[I‘.l F;[] 1 I[]L’ ) 1 Iﬁ[] 2I[]l[! e [I] 1 2 IT‘, :1 'I-'s
shear strain [%] wt.-% Ag in Sn-xAg-0.4Cu
Figure 1-28: Profil typique de la résistance auatiement en fonction du taux de
cisaillement pour un alliage SAC (a), variationldeésistance au cisaillement en fonction de

la teneur en argent de l'alliage (Sn-x%Ag-0,4%CL9][

4-3) Conclusion

Dans ce paragraphe sont présentés les diagramempgkBages principaux en relation
avec le procédé de brasage d'alliage SAC (Sn-Ags@ules substrats de cuivre ou de nickel.
Différents types de structure de solidificationlldiges SAC, en fonction des parameétres
expérimentaux, ont été présentés. Plusieurs pamsn&tpérimentaux comme la dimension,
la composition, la vitesse de solidification ourbla présence ou non de particules solides
dans l'alliage de brasure impactent indirectermmeentitrostructure de solidification en élevant
ou en réduisant le degré de surfusion atteint ‘pHliabe. L'accroissement de la vitesse de
refroidissement ainsi que les parameétres compasigls (comme l'augmentation de la teneur
en argent) contribuent a affiner la microstructied'alliage. L'accroissement de la dimension
ainsi que la présence de particules solides somtpdeametres qui réduisent le degré de
surfusion et conduisent donc a une microstructius fine. Enfin, les propriétés mécaniques
de l'alliage sont directement liées a la microstng obtenue (taille de grain, taille et
espacement des précipités) en fonction de ces pmesrexpérimentaux.

5) Interaction alliage de brasure / substrat

Au cours de ce paragraphe, les interactions d@tan ou les alliages base étain (a
I'état solide ou liquide) avec un substrat de celiou de nickel seront décrites.

5-1) Réactivité interfaciale entre un substrat gt un alliage a base étain

Dans les systéemes d’interconnexion, le cuivre estdnducteur métallique le plus
commun et est fréquemment utilisé en contact aetain pour les applications de brasures.
Dans la gamme de températures qui nous intéressdegsous de 350°C), la réaction a
l'interface Cu/Sn aboutit a la formation des congs@sCuSn et den-CusSns [56]. Comme
dit précédemment, GBrs se présente sous deux formes allotropiques, |&epha de
structure monoclinique, stable pour des températunigrieures a 187,5°C et la phagéle
structure hexagonale stable lorsque la tempéragirsupérieure a 187,5°C.

5-1-1) Systeme Cu-&Bide)

Etudiées depuis des décennies, les réactions idédnes entre le cuivre et I'étain solide
débouchent sur des résultats qui ne sont pas tsujsimilaires, certains sont méme
contradictoires. Le point principal de cette codittion porte sur la nature de I'espéce la plus

24



mobile dans les différentes phases &8y, CwSn), tantdt identifiée comme étant le cuivre,
d’autre fois comme I'étain.

a) De -2°C a 80°C :

A partir d’expériences sur des films minces d’éfaum et de cuivre, K.N. Tu [57, 58]
et K. N. Tu et R. D. Thompson [59] ont observé istance de la phasg-CusSrs apres un
temps de recuit de 1 an a -2°C. La phaseusSn n’était en revanche pas identifiée en
microscopie électronique en transmission (TEM) tgoe la température de maintien
n'atteignait pas 60°C. A partir de cette tempémgtila croissance de €&n accompagne celle
de CuySre.

R. Chopra et M. Ohring [60] ont étudié la cinétiqiismteraction entre une couche
mince de cuivre de 4nm et d'étain de 2-3nm, déppaéévaporation thermique sous vide,
lors de maintien isotherme a 80°C et 86°C. Le systénterfacial a été caractérisé par
microscopie électronique en transmission (TEM)astgpectroscopie électronique Auger (ou
AES). Il a été demontré, par TEM, que pour des tedg recuit inférieurs a 160 minutes a
80°C, seule la phase €3 est présente a l'interface et que la phasSiCest détectée pour
des temps de maintien supérieurs a 360 minutes. ddak/se qualitative par AES de la
cinétique de croissance de la couche réactionrzel@6°C pour des temps de maintien
inférieurs a 360 minutes montre qu'elle obéit alonénéaire et que la croissance est limitée
par la cinétique réactionnelle interfaciale [60].

R. Halimi [61] a étudié linteraction Cu/Sn a temgigare ambiante a partir
d'expériences sur films minces d'étain et de cuilNgpaisseur variant de 2nm a 5nm déposés
par évaporation thermique sous vide avec une gtdesdépot de 20A/s. lls déterminent par
diffraction de rayons X (DRX), que la phaseest formée a l'interface méme pendant le dép6t
et qu'apres vieillissement a température ambiasdale cette phasg' est détectée. Des
résultats similaires sont reportés par C.N. LiaG.8t Wei [62] qui ont étudié la croissance de
phases aux interfaces Cu/Sn par des mesures idesrisistivité et DRX lors de chauffage de
films minces de cuivre et d'étain d'épaisdg200nm déposés par pulvérisation cathodique.

Récemment W. M. Tang et al [63] ont étudié 'inbéian entre des couches de cuivre
et d'étain de quelques micrometres réalisées padtd&ectrochimique. Les densités de
courant pour le dépbt de I'étain et du cuivre étarespectivement de 10mA/cm? et 25
mA/cm? et la vitesse de dép6t de 0,5um/min et O/Bum Des mesures de diffraction (DRX)
leur ont permis de conclure que la phaseStyest formée a l'interface Cu/Sn soit au cours
du dépébt électrochimique soit aprés. Par aillelmsalyse par microscopie électronigque a
balayage et spectroscopie dispersive en énergiX)Eun échantillon vieilli 76 jours a
température ambiante (figure 1-29) montre tréegemaént une couche de quelques centaines
de nm voire 1um, nettement discernable a l'interfda/Sn que l'analyse EDX révele étre
CusSTE.

0 2 4 6 8 10
Energy/keV

Figure 1-29: Cliché MEB de l'interface Cu / Sn api#b jours de vieillissement a température
ambiante (a), analyse en spectroscopie dispersivnergie (EDX) au niveau de cette
interface révélant la phasg[63].
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b) De 70°C & 220°C :

Les interactions aux interfaces Cu/Sn a l'étatdsotlans la gamme de températures
70°C-220°C ont été tres largement étudiées danitdmature. Deux types d'expérience
peuvent étre ici distingués: celles basées surcdeples de diffusion Cu/Sn ou Cu/alliage
base étain qui demandent une préparation minutidéedétat de surface des deux solides et
des expériences sous vide secondaire. Le conftat anl'interface est réalisé par passage de
l'alliage a I'état liquide en présence d'un fluyefat de désoxydation de surface du cuivre et de
l'alliage) et refroidissement de lI'ensemble jusdalapérature ambiante. Ensuite le couple
Cul/alliage base étain subit un maintien isotheremdpnt un temps déterminé (allant jusqu'a
170 jours [64]). Dans la plupart des études, lagmée a l'interface des deux phasesSGuet
CusSn a été reportée.

La figure 1-30 montre un cliché en microscopie tetatque a balayage (MEB) de la
zone interfaciale d'un couple de diffusion Cu/S81%°C sous vide pendant 225h [65]. A
l'interface initiale a t=0, des particules inertée taille micrométriques de ThO
accomplissant le rdle de marqueurs, ont été placste figure montre la formation de deux
phases CGybns et CuSn respectivement d'épaisseur 10-15um et 7-10umtedface Cu est
relativement plane comparativement aux interfaggset n/Sn qui sont irréguliéres. Les
particules des marqueurs de TLrgdnt situées vers le milieu de la couche deSGyI

Dans I'étude de M. Onishi et al [66], I'épaisseayemne de chacune des phasest(

n) est mesurée en fonction du temps de réactiomtglilsqu'a 900h pour une gamme de
températures de 190°C a 220°C (figure 1-31).
La cinétique de croissance des deux phasss obéit a une loi paraboliqueei=k't

oue:k.\/f), ce qui indique qu'elle est limitée par la difrs au travers des couches
réactionnelles. Les épaisseurs$i & nj oue) des couches peuvent étre décrites par les netatio
suivantes:

a=kit¥? etk =k°exp[:2)
ou k, et k sont des constantes de cinétiques de croissan@e=et61 = kJ.mol et Q, =

55kJ.mot* sont les énergies d'activation du processus dasitih dans les phaseset 1
respectivement.

Cu

€-Cu,Sn

T-CugSn,

Sn

Figure 1-30: Cliché MEB de la zone interfaciale So/aprés mise en contact de 225h
a 215°C [65].

P. T. Vianco et al [67] ont également mesuré i&sgaur totale moyenne de la couche
réactionnelle formée entre le cuivre et I'étaineotre le cuivre et l'alliage en fonction de la
durée du maintien thermique pour plusieurs températde maintien (allant de 70°C a
250°C) et des temps de maintien jusqu'a 400 jofigsiré 1-32). Il est notable que la
croissance dans le cas du couple Cu/Sn est |égatgrhes importante que dans le cas du
couple Cu/SnAg. Comme dans le cas précédent, &iaqire de croissance est parabolique.
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Les valeurs d'énergie d'activation de la croissaleé couche réactionnellg ¢ €) ont été
déterminees: ,(Cu/Sn) = 43 kJ.mol&; Q:m(Cu/SnAg) =50 kJ.mole
Notons enfin que la présence de trous Kirkendéihterface Cu/CySn ou au proche
voisinage de cette interface est reportée a plisigprises [68-70]. Il est enfin remarquable
gue lors du refroidissement, a une températureeénalB6°C, intervient la transformation du
n-CusSns hexagonal em’-CugSns monoclinique. Les deux phases présentent destégnsi
différentes (8.448 et 8.270 g.mespectivement & température ambiante [71]). Cette
transition peut donc générer des contraintes &aase modification du volume occupée par la
phase [72] (Lors du refroidissement par exempl&g ga dans le sens d'une réduction du

volume).
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Figure 1-31: Variation de I'épaisseur des couch&actionnelleg-CusSrs ete-CusSn
en fonction de la racine carrée de la durée réautiglle entre le cuivre et I'étain pour une
température de 220°C (a), variation de la constantétique de croissance k avec la
température [66].
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Figure 1-32: Evolution de I'épaisseur totale dectauche réactionnelle en fonction de la
racine carrée de la durée du maintien a différenégspératures, formée entre cuivre et
I'alliage SnAg (a) et cuivre et I'étain pur (b) [B7



5-1-2) Systeme Cu-%iuide)

Lors de la mise en contact du cuivre avec l'étaumide, la premiére étape de
l'interaction est la dissolution du cuivre dangddig qui peut-étre un processus tres rapide
[64]. Cette dissolution se poursuit jusqu’a sataraen cuivre de I'étain liquide se trouvant au
proche voisinage de l'interface. Elle est accompag'un processus de diffusion du cuivre
dans I'étain liquide conduisant ainsi a un proéilabncentration du cuivre du type "profil de
diffusion”.

Dans la zone du liquide proche de linterface oucdacentration en cuivre est
supérieure a celle correspondant a I'équilibradigu CuSrs, le liquide se trouve dans un état
meétastable par rapport a la formation du composgSgumais aussi par rapport a la
formation de CgSn. A partir du moment ou la force motrice estisafite pour amorcer la
réaction chimique entre le cuivre et I'étain, lanf@tion de cristallites de G8ns peut étre trés
rapide par germination hétérogene dans la zondanotale [64, 73]. Dans la littérature, il est
généralement admis que la premiére phase qui &dbitterface Cu/Sn est la phasesSi.

La figure 1-33 présente une microstructure typideda zone interfaciale Cu/Sn caractérisée
ici a l'issue d'une mise en contact de 200s a 250°C

Figure 1-33 : Cliché MEB d’un échantillon cuivré&tain révélant la formation de oy a
I'interface entre le Cu et Sn aprés une mise emacbile 200s a 250°C (voir [74]).

Dans tous les cas, la germination et la croissatee-CusSrs conduisent a la
formation d'une couche de cette phase a linterfa@paisseur et la morphologie de la
couche interfaciale dg sont influencées en premier lieu par le taux @ésalution du cuivre
dans le liquide et en second lieu par la diffusdioncuivre dans le liquide. Ces deux facteurs,
dépendant de la température, vont déterminer Keteret la morphologie de la zone bi-
phasique (CgBns + Sn) faisant front & la couche monophasée @8 @ l'interface.

Il a été reporté que le substrat de cuivre est teteqpent recouvert de grains de la
phase CgSns en quelques millisecondes [73]. La figure 1-34 troque le substrat de cuivre
est recouvert de grains micrométriques deStyiapres 1lseconde de contact a 240°C ou
260°C.

Figure 1-34 : Clichés MEB de la
seconde de mise en contact du Cu solide dans @ddiq 240°C (a) et a 260°C (b) [73].

Passée une certaine durée allant de quelques sscanguelques minutes, selon les
auteurs, la phase ¢3n se forme a l'interface Cu/§3ns [74]. La précipitation de la phasge
CusSr et la couverture compléte du substrat par cetssglsont suivies par la croissance de
la couche de G&$ns. La morphologie de chaque grain gleest plutét complexe et peut par
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exemple étre longitudinale [75] ou en aspérités "Gmallops" en anglais) [74, 76] et peut
évoluer avec la température et le temps de réaction

Les figures 1-35 et 1-36 montrent I'évolution de neorphologie de la couche
réactionnelle avec le temps de maintien a 275°@vet la température pour un temps de
réaction donnée de 20min. La forme des grains gehémen est longitudinale et le rapport
hauteur de la dendrite sur largeur de la dendi@iecsoit avec la durée de maintien (figure
1-35) ainsi qu’avec la température de maintieru¢igl-36).

Figure 1-35 : Clichés MEB mettant en évidence lévan de la morphologie de la
couche interfaciale aprés mise en contact d'étgimidie avec cuivre solide a 275°C pendant
3min (a), 45min (b), 180min (c) (méme échelle pesitrois clichés) [75].

" 4 r‘-"“'" e al

Figure 1-36 : Clichés MEB mettant en évidence liéan de la morphologie de la
couche interfaciale aprés mise en contact d'étguidie avec cuivre solide pendant 20min a
250°C (a), 275°C (b), 300°C (c), 325°C (d) (ménteeie pour les quatre clichés) [75].

Dans I'étude de M. Yang [77], une vue de dessuka dmuche réactionnelle aprés
gravure chimique de I'étain montre que la morphelags grains de la phageest presque
identique (en aspérités ou "scallops") et queilke taaoyenne de ces grains augmente avec le
temps et la température de maintien suivant un nigoe de murissement d'Ostwald (figure
1-37) (Noter que les clichés ne sont pas tousé€lae échelle).

240°C
R SEELS

Lo, 1"
AN 990

a)

240°C, 600min__ S0um | L) 280°C, 600min g
Figure 1-37: Clichés MEB révélant les morphologiesCuSn; se formant a l'interface entre
étain liquide et cuivre solide. Température de rtiam 240°C (a, c, e) et 280°C (b, d, f);
durée de maintien 2min (a, b), 30min (c, d), 600fejrf). Remarque: les clichés ne sont pas
tous a la méme échelle [77].
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Lorsque la température de maintien de I'étairétatl'liquide augmente, la phase
forme une couche continue et relativement unifoemnie systeme interfacial est constitué de
deux couches intermétalliquesCusSns et e-CusSn organisées suivant l'empilement :
Cule/m/Sn. La figure 1-38, fournie deux micrographied'oiéerface Cu/Sn apres 64 minutes
de mise en contact a 250°C (figure 1-38a) et 30@itf0re 1-38b). Sur la figure 1-38a (T =
250°C) il est visible que I'épaisseur moyenne deolache de la phasgest trés élevée par
rapport a celle de la phaseet que cette couche n'est pas parfaitement continue ni trés
uniforme en épaisseur. En revanche, a plus haotpéeture (T = 300°C) dans le cas du
cliché de la figure 1-38b, la couche est continugl@ot uniforme et son épaisseur moyenne
est comparable a celle de la phgse

Figure 1-38: Clichés EdI inter acuivre/étalpres 64 minutes de mise en contact &
250° (a) [64], aprés 25heures a 300°C pendant @&)[7

La cinétique de croissance des couches interfaajadtc a fait I'objet de nombreuses
publications (voir par exemple les références [75,79]). Le travail de S. Bader et al [79]
peut en particulier étre mentionné. Dans cetteestladcinétique de croissanceigets entre
des couches micrométriques de cuivre et d'étappsies par dépbt physique en phase vapeur
(ou PVD), est determinée entre 240°C et 330°C ,gb@er des durées de réactions inférieures
a 2,5minutes. Une variation linéaire des épaisséeiig (e, <3pum) ete (e, <1pum) est ainsi
obtenue.

Dans I'étude de R. A. Gagliano et M. E. Fine [1B],ensemble complet de mesures
est obtenu dans une gamme de températures de ARPE&C et pour des durées de maintien
allant jusqu'a 100 minutes (figure 1-39). Une @aixe parabolique pour la phasest
mesurée tandis que I'épaisseur de la phadeolue plutdt de facon proportionnelle avec la
racine cubique du temps. Les lois de variationsépessseurs de ces couchgsi(e n oue)
en fonction du temps peuvent étre décrites pagdeations suivantes:

a=k.t" ; k =k exitd)
aveck; =0,026pum.&%; k?=0,103um.8* et Q=53,1 kJ.molé; Q,=13,4 kJ.molé.
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Figure 1-39: Cinétique de croissance des coueh€ssSn; (a) ete-CusSn (b) entre 250°C et
325°C. e = épaisseur de la couche [75].
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Toujours concernant les cinétigues de croissaacedente et compléte étude de M.
Yang et al [77], se place dans une gamme de temopérde 240°C a 280°C et pour des cas de
maintien long, allant jusqu'a 10h. Dans cette étude croissance parabolique est identifiée
pour la phase quelle que soit la température. Ainsi les valelrs: 0,030pum.s?pour T =
240°C etk, ~ 0,051 pmX¥? pour T = 280°C peuvent étre déterminées. En ceanterne la
croissance de la phasg deux régimes peuvent étre distingués comme claisible en
figure 1-40a. Jusqu'a une eépaisseur moyenne ldritg(e,) qui vaut environ 5pm a 240°C et
7um a 280°C, la croissancewlsuit une loi du type,e k.t'avec n= 0,32 a 240°C et n 0,36
a 280°C. Au-dela de cette épaisseur limite, lassamce de) suit quasiment une loi
parabolique avec cette fois«0,48 a 240°C et 1 0,47 a 280°C (figure 1-40). Pour le régime
de cinétique de croissance associée aux plus daibfmisseurs, des valeurs He~
0,13um.$"pour T = 240°C ek, ~ 0,179 um¥? pour T = 280°C peuvent étre déterminées.

20.1F CusSns = 739" CusSn
240°C mi=0.317 240°C n=0.478
L - A
Ated n2=0.481 L £,y 260°Cn=0.499 ’
g ,|280°Cn=0.357 = ES .
= n:=0.472 r 2 .
5 45 N \ é 1.00} :
’\:7 27 o Sn/Cu v Sn/Cu
& . 240°C 5037t . . 240°C
. . 280°C . 280°C
e .
L L . 1 : - 0.14 L L L . s L
rl) 25 6.7 18.3 49.7 135.1 367.1 b) 25 6.7 18.3 49.7 1351 3671
£ Ln<time (min)> Ln<time (min)>
Figure 1-40: Cinétique de croissance des coueh€seSrs (a) ete-CusSn (b) a 240°C et

280°C [77].

Pour conclure sur cette partipest la premiéere phase a se former a l'interface So
avec une croissance trés rapide. Le mécanisme fiensation est contrélé par la dissolution
du cuivre dans l'étain liquide, suivie de la réawtichimique entre le cuivre et I'étain.
Morphologiquement, la couche réactionnelle présetge aspérités hémisphériques (ou
scallops) de la phasg A I'état final, la morphologie de la couche réachelle peut étre tres
irréguliere. Cela peut étre attribué a une noneunifté du taux de dissolution du cuivre a
I'interface réactionnelle (éventuellement plus dapaux joints de grains) mais aussi a un taux
de croissance dépendant de l'orientation criselliln composé GBrs. La question reste
cependant ouverte. Si le temps de réaction edsanff la phase peut étre alors observée et
sa croissance résulte davantage d’'un mécanismesigifinel que réactionnel. La croissance
de la couche réactionnelle débute avec celle ghdaen qui suit une loi de la forme, e k.t
avec n= 0,3 et évolue potentiellement vers=ek.t", avec n= 0,5. La phase croit ensuite en
obéissant a la loi:,e= k.t", avec n= 0,5. Enfin, les énergies d'activation du processas
croissance de ces phases sont telles que@.

5-1-3) Systeme Cu-SnAgCu

a) Role de I'argent

Comme il a été mentionné dans la paBtigMise en connexion tridimensionnelle des
composants par brasage d’alliage"), I'ajout d’atgkams une brasure est trés fréquent dans les
applications nous concernant. Il est reconnu gajedt d’argent, dans certaines proportions,
en plus d’abaisser le point de fusion (voir figard0), améliore la mouillabilité [80] et les
propriétés mécaniques comme la limite élastiqué¢ ¢8lla résistance en fatigue [52]. Bien
gue I'argent ne forme pas de composé avec le guhae&té démontré que sa présence dans la
brasure modifie la morphologie de la phasge (figure 1-41). Sans toutefois avoir
d’'implications sur I'épaisseur globale de la couahierfaciale (voir par exemple [77]), on
observe une réduction de la taille des graing deec I'ajout d’argent et ce, quel que soit la
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vitesse de refroidissement (~100°€.4-2°C.S', 0.02°C.8). Il est suggéré que la teneur en
argent dans la brasure impacte I'énergie d’interfaotren et la brasure, ce qui a des
implications sur le murissement des "scallops"adehase) [82].

3 7,

Figure 1-41 : Images MEB de la cudnaprés un recuit de 5 min & 250°C puis
gravure chimique de la brasure n’ayant pas réagindurs en Ag: 0% (a, b, c); 1% (d, e, f);
3% (g, h, i). Vitesse de refroidissement: 100°€(a, d, g); 1-2°C.3 (b, e, h) 0.02°C5(c, f,
i) [82].

b) Réle du cuivre

Le cuivre est ajouté a I'étain afin de diminuetdmpérature de fusion mais surtout
pour ralentir la cinétique de dissolution du cuigelide au sein de ['étain liquide afin
d'obtenir une dissolution aussi homogene que pessila présence du cuivre en faible
guantité (<1%) n'a pratiguement pas d'influencelawinétique de croissance des couches
réactionnelles [83].

5-1-4) Influence de l'ajout d'autres éléments damsasure sur la cinétique de croissance des
couches réactionnelles.

L’ajout d’éléments additionnels au couple réactenmeut potentiellement affecter la
couche interfaciale a trois niveaux. L’ajout d’ékms peut affecter le taux de croissance de la
couche réactionnelle, modifier la morphologie de gleases, ou contribuer a la formation ou
la suppression d’'une ou de plusieurs nouvellesgshd3ans le cas du systeme Cu-Sn, il ne
semble manifestement pas possible, quelque soitatare de l'additif, de supprimer la
croissance des phasg®t/ouc [64]. Le systeme est étudié entre 110°C et 150t€glie les
éléments Mg, Cr, Mn, Ni, Ti, Al, Si, Fe, Co, P, Pt sont ajouté au cuivre a hauteur de 1%.
La premiere moitié de ces éléments (Mg jusqu’adnfraine une légere réduction du taux de
croissance de la couche interfaciale, mais tendj@ngrer des fractures. Les autres éléments
(Al jusqu'a Pd), amplifient au contraire, le taug droissance dg ets. Un cas particulier
intervient avec I'ajout de Bi dans la brasure pdas températures inférieures a 200°C. Ce
dernier ne réagit pas avec le cuivre, la réactieh aonc seulement en jeu Cu et Sn. Ce n'est
que lorsque la concentration en bismuth est trégéél (~60at%) que @B n'est plus en
equilibre thermodynamique avec la brasure et sesfibame en Ci5n qui est en équilibre
avec la brasure. La morphologie initiale de;&y est cependant conservée [84]. La réaction
peut se poursuivre jusqu’a la consommation total€dSrs et de Sn dans l'alliage ce qui a
des implications dramatiques sur les propriétésaméoes du joint de brasure.

Un effet intéressant a été noté avec des brasmkg, SnSb, SnPb ou Sn pur lorsque
le substrat de cuivre était dopé en nickel [85]n®ee cas, le taux de croissance de la couche
réactionnelle est fonction de la quantité de nigkebrporé dans le cuivre, avec un maximum
pour un taux de nickel voisin de 6-9at% au-delauglite taux de croissance retombe. Ce taux
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de nickel est lui-méme fonction de la compositi@nla brasure et de la température. Cette
différence de taux de croissance serait vraiserdtamt liee a une modification de la
composition de lintermétallique [85, 86]. Dans ca&s, la couche interfaciale ne comporte
gu'une seule phase visible, analysée comme étantamposé ternaire de la forme
(Cu,Ni)Sns. Il est donc observé dans ce cas, une suppressiopléte de G38n qui semble
n’intervenir que lorsque la teneur en nickel dwoeiisolide est supérieure a 6-9at%. La figure
1-42 montre l'interface entre I'étain liquide et sabstrat de cuivre dopé au nickel a 15at%
apres recuit a 240°C pendant 60min [64].

Figure 1-42 : Produit de la réaction entre subst@i-15%Ni et Sn liquide a 240°C pendant
60min [64].

Cette figure montre la présence d'une couche campat uniforme de
l'intermétallique (Cu,NySns (au plus proche du substrat), ainsi qu'une zonphbsique
composée de I'étain pur et de l'intermétallique,[{)4Sns (qui constitue la majeure partie de
I'épaisseur totale de cette zone). Lorsqu’on padse substrat cuivre pur a un substrat dopé
au nickel (et donc d’un composé ¢Sus a un composeé (Cu,NBrg)), alors deux phénoménes
peuvent étre constatés: la cinétique de croissam¢€u,Ni}Srs est beaucoup plus rapide que
celle de CeSny et la taille de grain de la couche réactionnedteréduite de plus d'un ordre de
grandeur [86]. Cette derniére observation peutigupt le plus fort taux de croissance
alimentée par une diffusion aux joints de graingdte alors plus importante. Quoi qu’il en
soit, I'addition du nickel au niveau du composé&y aurait tendance a le fragiliser [87].
C'est pourquoi I'établissement d'un tel systemerfetial n'est que rarement envisagé et
pratiqgué dans les applications industrielles.

En conclusion de cette partie, il peut étre affimuéaucun additif n’a aujourd’hui été
déterminé pour permettre de réduire de maniérefisigtive la croissance des phasest ¢
sans que cela pose de nouvelles problématiquds/eslaaotamment a la fiabilité mécanique
du systéme. Par contre, il est visible que I'ajdetnickel, méme en de faibles proportions
dans le systéme Cu-Sn, modifie considérablemenblahologie et la cinétique de croissance
de la couche interfaciale. Cette derniére ne ptésators plus qu’'une seule phase de
composition (Cu,NBSn; et la croissance de g&n est supprimée.

5-2) Réactivité interfaciale entre un substrakei@t un alliage base étain

Dans de nombreux travaux, le nickel est utilisé m@mcouche de barriere a la
diffusion entre le cuivre et I'étain. Ceci s'explegpar le fait que la cinétique de réaction
interfaciale entre le nickel et |'étain liquide bstaucoup plus lente que celle intervenant entre
le cuivre et I'étain liquide. C’est pourquoi powesddurées et des températures équivalentes
d'interaction, la couche réactionnelle pour le ¢eli-Sn est plus mince que dans le cas du
couple Cu-Sn. Au cours de ce paragraphe les réadterfaciales d'abord dans le systeme
Ni(solide) - SNsolide)PUiS dans le systeme Miide) - Sniiquide) SEront décrites. Ici encore, les études
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se limiteront au domaine de température propre pwwcédés de lindustrie de la
microélectronique.

5-2-1) Systéme Ni'sﬂﬂide)

Comme nous le verrons ci-dessous, la cinétiqueédetivité interfaciale entre le
nickel et I'étain solide est trés lente et de ag fa nombre d'études sur le sujet est
relativement limité. Un travail expérimental sursget a été effectué par J. Haimovich [88]
qui a étudié la cinétique réactionnelle entre dmsclbes de nickel et d'étain (d'épaisseur de
100pm et 200pum respectivement) élaborées par ddeétrolytique. La température varie
entre 24°C et 225°C et le temps de maintien isotegusqu'a deux ans pour 24°C et deux
jours pour 225°C. Dans le domaine de températdéiéure a 125°C, la zone réactionnelle
est constituée d'une tres fine couche déShiet de larges plaquettes de la phase métastable
NiSng (figure 1-43). D'un point de vue morphologiquectauche est particulierement plane
du coté nickel et assez irréguliere du coté daifiéDans le domaine de 125°C a 175°C la
proportion de NjSn, sur I'épaisseur totale de la couche réactionmelgpmente au détriment
de la couche de BBn qui voit son épaisseur se réduire. Les plaguealte NiSn se
décomposent en pBrn, et en étain pur lorsque la température augmenta gitesse de
décomposition augmente avec la température. Pauteimpérature supérieure a 175°C seule
la phase NiSn, est observée a l'interface. La croissance dedahsinterfaciale suit une loi

parabolique de la formee= k.x/f . La variation de la constante cinétiquavec la température
est visible sur la figure 1-43b. Des résultats ksiim@s sont reportés par Laurila et al [64].

Température (°C)
250 150 100 S0 20

-
LELEEY I S i B 0 8 ) S e
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d 13-1 1 . 1 : . 1 ]
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Figure 1-43: Mise en évidence de la couche réaattle apres une mise en contact
de nickel et d'étain de 16 jours a 75°C (a), 10Q8%; 125°C (c) (grossissement X1000).
Mesure de la croissance de la couche interfaciateeenickel et étain (courbe pleine rouge)

et entre cuivre et étain (courbe pointillée noife) [88].

5-2-2) Systéme Ni'sl‘auide)

a) Introduction

En général dans le systeme Ni-Sn la phasS&miest la premiere des phases a se
former a l'interface Ni/Sn. Comme dans le cas duplko Cu-Sn, la premiére étape est la
dissolution du nickel dans I'étain liquide, jusqsaturation du liquide en nickel dans la zone
trés proche de l'interface. De méme, la dissolutiest pas nécessairement uniforme le long
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de linterface Ni-Sn. La dissolution se poursuitsqu’a ce que la sursaturation soit
suffisamment importante pour conduire a la gernonabétérogene et ensuite a la croissance
de l'intermétallique NBny, [79]. En comparant les diagrammes de phases Nit&u-Sn, a la
méme température, la limite de solubilité de nictehs I'étain liquide est beaucoup plus
faible que celle du cuivre, ce qui signifie quedax de dissolution est plus faible dans le cas
du nickel que dans celui du cuivre. C’est une a@asons pour lesquelles, il est observé a
contrainte thermique équivalente, un taux de camiss d'intermétallique moins important
dans le cas du nickel. Comme dans le cas du ciNipBsoiige) l'interaction entre nickel et
étain liquide conduit toujours a la croissance dgSN et les deux autres phases
thermodynamiquement stables8in et N§Sn, ne croissent pas a l'interface NifQiye).

b) Morphologie et cinétique de croissance de EspMNiSn, a l'interface Ni/Sfquide)

S. Bader et al [79] ont étudié la réactivité efilras minces micrométriques de nickel
et d'étain dans une gamme de températures alla24@f€ a 400°C. Plusieurs morphologies
de croissance du h8rny, ont été distinguées selon la durée du maintiethésme. Aprés un
maintien de 7sec a 240°C, la couche présente wye dnsité d’aiguilles longues de 1 a 4um
dont la densité et I'épaisseur atteignent un magiraprés 2min de maintien pour ensuite voir
leur quantité et leur taille décroitre. Au bout w’'maintien de 30 sec, la couche commence a
présenter de plus larges cristaux qui vont peuuaspesubstituer aux croissances sous forme
d’aiguilles. La faible épaisseur du film d'étainlQm), couplée a la morphologie tres
irréguliére de la couche réactionnelle, n‘a pamgeaux auteurs de déterminer la cinétique de
croissance de Wb, dans cette configuration.

D. Gur et al [89] ont étudié la croissance de dlimtétallique NjSn, au sein
d'empilements successifs de nickel et d'étain dgiguirs dimensions (150um Ni/ 100pum Sn;
150um Ni / 10um Sn; 6um Ni /10um Sn). La gamméedgpératures investiguée va ici de
235°C a 600°C et les durées de maintien thermigné comprises entre 5 minutes et une
heure. Une des observations (figure 1-44) met edeéee une interface pBry-Sn tres
irréguliére et fragmentée. Les auteurs reporteatlgwcinétiqgue de croissance de la couche de
NizSn, suit une loi parabolique pour des temps de réadtidérieurs a environ 10min.
L’énergie d'activation du processus de croissanse également déterminée et vaut ici
27.6x1.7kJ/mol ce qui correspond a I'énergie déusidbn du nickel dans I'étain liquide [85].

Il est conclu dans cette étude que la cinétiquerdssance de Wb, est contrélée par la
diffusion du nickel au travers de canaux liquid&sasant les grains de 4Sin,.

e \;' :

=\ 10um
Figure 1-44 : Observation MEB d’un échantillon Shiaprés un recuit de 10 min a
400°C [89].

Pour des temps de réaction beaucoup plus élevaqulétre mis en évidence que la
cinétigue de croissance est ralentie significatimeinL'explication d'un tel phénomeéene de
changement de régime de croissance a été appatesm@ étude récente de J. Gorlich et al
[90]. Ces derniers ont étudie la cinétique réactadle a l'interface Ni/Spyuide) €n déposant
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des billes d'étain sur un substrat de nickel. lepride est ensuite porté a la température de
250°C et maintenu pendant des durées variant 80trgecondes et 7 jours. L'évolution de
I'épaisseur du produit réactionnel est visibleigaré 1-45.

god|

BEL LA

Figure 1-45: Clichés MEB de l'interface Ni/Sn aptgge mise en contact a 250°C de
30 secondes (a), 16 minutes (b), 2 jours (c), 7sj¢d) [90].

Les épaisseurs moyennes de la couche réactiorsmileégalement mesurées pour
plusieurs durées de maintien thermique et aingjiri@tique de croissance est extraite. Deux
régimes sont distingués selon les durées de maitiiermique considérées, bien qu'une
relation linéaire lie le carré de I'épaisseur imétalligue moyenne a la durée de maintien dans
ces deux cas (figure 1-46). Un coefficient de gaice k = 4,8+0,3 pum2/min est obtenu pour
des temps de maintien de Omin a 30min et k = 125%#0n2/min si une plage de durée de
maintien allant de Omin a 3000min est cette foissaérée. Pour des temps de réaction tres
élevés la couche évolue vers une structure en ép(penétration du liquide aux joints de
grains de NiSn, [90]).
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Figure 1-46: Relation entre le carré de I'épaissderla couche réactionnelle desSiy et la
durée du maintien thermique aprés mise en conadidivec Sn liquide a 250°C [90].

c) Conclusion

Pour conclure, NBryest donc la premiére et unique phase a se forrmsrldaysteme
Ni-Sngquidey @u domaine de température qui nous intéresse. remigre étape est la
dissolution du nickel et sa diffusion dans I'étpisqu’a obtention d’une sursaturation locale
de cet élément dans Sn. Lorsque la réaction chengjamorce pour former B8n, la
dissolution du nickel est largement interrompuefaitide la disparition progressive de zone
de contact entre Ni et Siuide) La solubilité métastable et donc, le taux dealig®n de Ni
dans Sn est plus faible que celui de Cu et cel&raghiit sur I'épaisseur intermétallique
moindre, en particulier la zone bi-phasiques8¥i, + Sn). Lorsque NBn, forme une couche
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continue ayant totalement comblé l'interface Ni/Sacroissance se poursuit par diffusion au
travers de la couche interfaciale. Pour des terepggaktion plus éleveés, la couche évolue vers
une structure en éponge (pénétration du liquidg@inis de grains de hbry).

5-2-3) Influence de l'ajout d'autres éléments damsasure sur la cinétique de croissance des
couches réactionnelles.

Dans cette partie on se concentrera sur I'impattddition de cuivre dans le systeme
Ni-Sniquide) (Un autre systéeme frequemment étudieé met engjauckel dopé au phosphore
avec I'étain, mais ne sera pas considéré ici). Omsidérera les réactions interfaciales du
systeme Ni/SnAgCiyuicey COMmMe indépendantes de l'addition d’argent dadsate; d’'une
part parce que l'argent ne forme aucun composdessaiec le nickel et d’autre part parce
gu’en I'état des connaissances actuelles, auceh @&fhterface n’a été répertorié comme cela
avait eté le cas dans le systemes§ids) - alliage base SRuide) [82].

L'effet de l'addition du cuivre dans I'étain liqeicur la réactivité interfaciale de
l'alliage liquide SnCu avec Ni solide est treséfiéint de I'effet de I'addition de Ni au substrat
de Cu en solution solide sur la réactivité de delsavec I'étain liquide. Il a été démontré
clairement que de trés faibles ajouts de Cu an'éiguide peuvent changer complétement le
chemin de diffusion dans le coupledylisze)- SNCuiiquide). EN effet, il a été observe, dans le cas
d’'une brasure SnCu, que pour une tereQr2mass% Cu le produit de la réaction interfaciale
est (Ni,Cu)Sn, alors qu'a partir de teneurs plus importanteZ%0a 1%Cu), le composé
(Cu,Ni)sSns se forme a linterface [91]. Lorsque la teneur celivre est comprise entre
0,2mass% Cu et 0,6mass% Cu, alors la couche réaetie est composée de deux phases:
(Ni,Cu)sSn, et (Cu,Ni}Srns. Ce changement drastique de chemin de diffusiodoet de
composition et surtout de la morphologie du systartegfacial peut étre expliqué a l'aide du
diagramme d'équilibre de phases du systeme ter@ai®n-Ni (figure 1-47).

Sn
100

-0
a) Ni

Figure 1-47 : Représentation schématique d'und@edu systéme ternaire Sn-Ag-Cu
a 235°C (a), zoom sur la partie riche en étain[@5)].

Sur la figure 1-47b, la ligne en pointillé lie ldsux compositions initiales d'un couple
de diffusion Ni-SnClquide) C'€St-a-dire la concentration nominale de la bmswec celle du
nickel pur. Si la teneur en cuivre dans l'alliageC8 est suffisamment faible pour que la ligne
en pointille ne coupe pas la ligne de liquidusQilgSrs (a gauche du point ¢ sur la figure 1-
47b), alors N§Sn, ou bien (Ni,CwSn, sera I'intermétallique formé. Si elle se trouvesta
droite du point ¢ seule la phase (Cu,sSi} se formera. Pour une teneur intermédiaire en Cu,
les deux phases (Ni,GHm et (Cu,Ni}Sn; se formeront a l'interface.
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6) Etude de la métallurgie transposée au systemeno de brasure

Fort de toutes les informations collectées augraphe précédent, il est |égitime de
s'interroger sur ce qui peut différer, d’un poietve physico-chimique, lorsque le systeme
est embarqué dans une structure comme le soldgo burte micro-bump. Plusieurs facteurs
sont susceptibles de conduire a des résultatsratit® des lors qu'une étude en laboratoire
d'un systeme Cu-Sn ou Ni-Sn est comparée aveg palle empirique, d’un micro-bump. En
effet, deux principaux facteurs peuvent étre cités:

* Ladimension du systéme.
* La nature des traitements thermiques subis pasteme.

6-1) La dimension du systéme

La grande majorité des travaux cités jusqu’ici seafisent sur des systemes
millimétriques alors que dans les applications gtdelles, les systemes d’interconnexion que
'on étudiera sont rarement d’'une dimension supéeié la centaine de microns. Lorsque la
dimension du systéme est de l'ordre de quelquesindg de microns, alors plusieurs
spécificités apparaissent par rapport aux syst@ladaille de quelques centaines de microns
voire millimétrique.

a) La composition globale de l'alliage obtenu p&pdd électrochimique, de couches
successives d'éléments purs (comme par exemple 8n)+ou par dépbt électrochimique
simultané de différents éléments (comme par exempple un alliage SnAgCu) peut étre
différente de la composition visée.

b) La dimension du systéme peut avoir une influeswzda microstructure de l'alliage
de brasure. En effet, comme mentionné au paragi@y2h2, la solidification de bille d'alliage
SnAgCu est précédée d'une surfusion trés élevéaugmente lorsque le diametre de ces
billes diminue. Ce phénomeéne a un impact majeuttssamicrostructure de l'alliage. Notons
gue cet effet est abondamment étudié pour des lilidliage de diametre supérieur a 100um.
En revanche il est moins largement décrit dansake de configuration BGA ou bien de
brasage [43, 92]. La récente étude de Z. M. Bd 223 montre que méme en configuration
BGA, la dimension du systeme a une influence ssutéusion. En effet le degré de surfusion
s'accroit lorsque la dimension du systéme est t&deii ce, aussi bien pour des billes d'alliage
gue pour des joints de brasure (figure Annexe AR).ce fait, comme expliqué dans le
paragraphé, la dimension du systeme exerce une influencéasonicrostructure de l'alliage
en impactant directement le degré de surfusion.

L'épaisseur de la couche réactionnelle a l'interfaug/alliage base étain peut atteindre
des dimensions (de l'ordre de quelques microns)sgoi du méme ordre de grandeur que
I'épaisseur du joint (figure 1-48).

Figure 1-48 : Observation MEB en coupe transverskdemicro-bumps avec substrat
cuivre (a) [93]; (b) [94].

De ce fait la quantité relative de I'élément rdadé la brasure qui participe a la
réaction interfaciale est beaucoup plus élevée dansas de petits systemes. Lorsque
I'élément réactif est I'élément base (ou élémeriticed de I'alliage, comme c'est le cas des
alliages de brasure base étain, cela n'a pas diinmpajeur sur I'évolution de la composition
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moyenne de l'alliage lors de la réactivité intadbc En revanche, lorsque I'élément réactif
est tres dilué dans l'alliage de brasure, sa comstion lors de la réaction interfaciale peut
conduire a des variations drastiqgues de sa conogians l'alliage de brasure qui, a leur
tour, peuvent conduire a d'importants changemeattype de produit de réaction et de la
morphologie associée. C'est le cas par exempls,derla réactivité interfaciale entre un
substrat de nickel et des alliages Sn-Cu ou Sn-Cloakke étain ou I'élément réactif avec Ni
n'est pas seulement Sn mais aussi Cu qui est ble fabncentration dans l'alliage (voir
paragraph&-2-3).

Il doit étre cependant noté que méme dans le cagadtivité entre alliages base étain
(SNCu ou SnAgCu) et un substrat de nickel, lesedsions du systéme peuvent avoir une
influence sur la réactivité interfaciale. Cet effetté observé par Y. S. Park et al [95] lors
d'une étude de la réactivité interfaciale entresuinstrat de cuivre et des billes d'alliage SAC
105 (Sn-1,0%Ag-0,5%Cu) de diamétre 200um, 300und0&um, lors de reflow avec
maintien isotherme de 1min, 2min et 3min a 250°@&.figure 1-49 montre I'évolution de
I'épaisseur moyenne de la couche réactionnelle kvéemps de maintien isotherme. Une
différence significative d'épaisseur du produit action pour des billes de différents
diametres est notable. Cette différence deviert faible lorsque la température de maintien
augmente. Ceci est expliqué par le fait que lorkadaise en contact du cuivre avec l'alliage
liquide SnAgCu, la dissolution du cuivre, qui impasme concentration de cuivre a l'interface
égale a la limite de saturation, conduit a desilgrae diffusion du cuivre dans l'alliage qui
dépendent du diamétre de la bille. De ce fait laezou la germination (puis la croissance de
la couche réactionnelle) a lieu, est plus largedoe le diametre de la bille est réduit. Pour des
durées réactionnelles plus élevées, l'alliage déyieesque saturé en cuivre (la limite de
saturation est Iégerement supérieure a 1% pour®5€ de ce fait la taille du systéme ne
joue pratiqguement plus de réle sur la réactivitérfiaciale. L'effet s'estompe donc avec la
durée du maintien thermique.
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Figure 1-49 : Epaisseur moyenne de;Sag formé entre un alliage SAC 105 (Sn-
1,0%Ag-0,5%Cu et le plot de cuivre a T = 250°Camction du temps pour 3 solder bumps
de diamétre différent [95]

Enfin, le fait que la dimension du systéme ait mnpact sur le degré de surfusion de
l'alliage de brasure conduit a des variations diutée de maintien a I'état liquide; c'est-a-dire
une variation de la durée entre la températureud®ri et celle de germination intervenant
pendant le refroidissemenit(). De ce fait, si le mécanisme de la réactivit@rifaiciale est
concerné par le transport des especes réactives\ars de canaux liquides nanométriques
contenus dans la couche réactionnelle, alors Itivité interfaciale dépendra aussi de cette
durée fty) et donc, de la dimension du systeme.
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6-2) La nature des traitements thermiques subitepgysteme

Lorsqu’on considére un systeme métallurgique contensolder bump ou le micro-
bump, ce dernier n'a pas vocation a recevoir degitee de plusieurs heures comme c’est
frequemment le cas dans les études de cinétique®idsances [66, 78, 96]. Dans le cadre du
montage d’'un systéme électronique répondant atuaiggie d’'intégration 3D, le systéme est
destiné a subir quelques reflows assez brefs (amapt la fusion puis la solidification de
l'alliage) comme on le verra dans le chapitre suiv@ette succession de reflows brefs n’est
pas rigoureusement équivalent a un seul long neairdil'état liquide suivi de la solidification
et peut avoir de grosses implications sur la mdgumie de croissance de la couche
interfaciale. Ainsi par exemple, I'étude de W. KhoCet al [97] montre de facon claire
I'implication de tels traitements sur la morphodu produit interfacial. L'étude se base sur
des joints de brasure type solder bump compreremnalliages SnAg d'épaisseur 100um et de
diamétre 2mm sur des substrats de cuivre. Ces #lidras sont observés aprés un recuit a
250°C de durée variable (30s, 60s, 90s, 120s, 10mfinet 10h). Il est constaté que la
croissance intermétallique suit une évolution molphique, passant d’'une croissance
colonnaire (de 30s a 120s) vers une croissanceseérigés du type "scallops” en anglais
(20min, 10h), come vu sur la figure 1-38.

Les mémes échantillons (de 30sec a 10h) sont engigillis a 130°C pendant des
durées variables (100h, 400h, 800h). Différents pmmements de croissance sont observés
selon la morphologie originelle de la couche réemxtelle. Les échantillons ayant subi un
premier recuit court a 250°C (<120s) évoluent peegivement vers une morphologie
d’interface plane a partir d’'une morphologie colame (figure 1-50a), alors que ceux ayant
une morphologie en aspérités type "scallops" lsseorent (figure 1-50b). Dans tous les cas,
une réduction de la surface entre la brasure réednétallique est constatée, soit par un
mécanisme de "murissement"” (regroupement des psakoit par nivellement de la structure

colonnaire.
ImC

Substrate Substrate Substrate Substrate

Figure 1-50 : Diagramme schématique de deux mépssgie croissance
d'intermétallique entre cuivre et étain a 130°Chéuatillons initialement recuits a 250°C a
des durées inférieures a 120s (a), échantillonsite@ 250°C a des durées supérieures a
10min (b) [97].

Cette étude met en avant I'idée que les conditthn@remier recuit, en configurant
une morphologie bien spécifique de la couche iatgafe, affectent de maniére significative
I'évolution métallurgique du systéme interfacialaltres études rapportent cet état de fait en
ajoutant que l'évolution métallurgiqgue du joint Beasure aura ensuite un impact sur sa
fiabilité [98, 99].
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7) Fiabilité mécanique de joints de brasure avec UB (Under Bumps Metallization) par
tests de cisaillement (shear test).

7-1) Introduction

Lorsgu’un systéme électronique est en fonctionnémaeneffet Joule s’y produit avec
des effets néfastes a long terme. Les joints deubean’échappent pas a cette régle. L'effet
dépend de la densité de courant et a pu étre mEQ0E Lorsque le systéme passe de la mise
en fonctionnement a l'arrét, il peut ainsi étrees@dj une forme de cyclage thermique. Or, pour
ce qui est d'assemblage (packaging) par flip-claipsdesquels des billes de brasure (solder
balls) relient frequemment une puce silicium avecsubstrat polymere, la différence de
coefficient de dilation thermique entre des deuxtémaux induit une contrainte en
cisaillement cyclique. (Figure 1-51).

L’'impact de ces contraintes peut étre simulé paraelages thermiques. Ce type de
test de fiabilité est devenu incontournable en od@lactronique et répond a différentes
normes JEDEC associées. Lors de tels tests applagué systeme d’interconnexion, il a été
noté des ruptures aux interfaces dont la propagaeoait fortement favorisée par I'existence
des trous Kirkendall décrits au paragraghg-1 Dans I'exemple montré sur la figure 1-52,
I'apparition de ces trous est clairement démordrée suite de cycles entre -40°C et 125°C
avec une heure de maintien [101].

Silicon Die (&t;)

Solder Bump (o)

Substrate (o)

+ Heat ﬂ

Shear Force s s ) Solder Bump (az)

Substrate ()

Figure 1-51: Billes de brasure subissant une conteen cisaillement liée a la différence de
coefficient de dilation thermique) entre la puce siliciunu), la brasure ¢2) et le substrat
(a3) [98].
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Figure 1-52: Observation MEB de I'évolution de ténface Cu - SAC au cours de cycles
thermiques. Apres reflow (a), apres 500 cyclesdp)es 1000 cycles (c) [101].

Il est frequemment évoqué le fait que la coucherinétallique est essentielle pour la
bonne adhésion entre 'UBM et le bump [102] maisuga épaisseur "excessive" des
intermétalliques, conduit a un affaiblissement dntj [103-104]. Par ailleurs, le nombre de
grains dans la couche d'intermétallique étant failsle pour les joints de brasure les plus
petits, I'anisotropie mécanique est également piysortante pour ce type de joint [105].
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Avec la croissance des grains et d'IMC, une réductie la résistance au cisaillement est
observée systématiquement [106-107]. Ce type dalldéice est critique d’'un point de vue
de la tenue mécanique ainsi que de la performatesgrique. Dans ce paragraphe, on
S’attachera tout particulierement a I'implicatiom ces phénomeénes sur la tenue mécanique du
systéme.

L’absence de spécification dans les vitesses @dlerment rend difficile I'évaluation
fiable des propriétés de cisaillement des jointsodesure [108]. Dans le but de prédire la
fiabilité de ces joints dans des conditions se nagpant de celle d’'une chute, ou du drop test
il est recommandé d'utiliser des tests a hautessséis qu'il s'agisse de cisaillement ou de
traction [109-113]. Les vitesses inférieures a 5simsont bien inférieures aux vitesses
d'impacts appliquées aux joints de brasure loridg tests qui sont de l'ordre de Im.s
[114-117].

7-2) Types de tests mécaniques

Un des axes majeurs d’optimisation des systémd&l@etronique grand public est
effectivement la fiabilité, c’est-a-dire I'aptitudk dispositif a accomplir une fonction requise
dans des conditions données pour une période destelannée [118]. Dans ce cadre, la
fiabilité face aux chocs fait partie des soucisdprainants. C’est pourquoi le "drop test" est
habituellement le test de fiabilité incontournaflee le systéme électronique doit subir avec
succes pour pouvoir étre mis sur le marché. En,éffehute ou le choc mécanique est l'une
des sources de défaillance les plus communes dénsglectronique grand public [119]. Le
drop test tel qu’il est communément réalisé paritelistriels en microélectronique obéit
maintenant a une norme JEDEC précise [120]. Cepenigatest est évidemment trés
qualitatif et ne donne généralement pas lieu agndistic ou a de I'analyse de défaillance.
Afin d’évaluer la fiabilité mécanique d’'un systemenpilé, on peut avoir recours a différents
test dont les plus fréquents sont le test en @eadnt (shear-test) ou bien le test en traction
(pull-test). La suite de I'étude sera consacréeests en cisaillements uniquement.

7-3) Test en cisaillement

Le test en cisaillement peut étre utilisé a I'éthdk la puce (die-shear) comme décrit
en figure 1-53a. La rupture se produisant au sefidterconnexions a partir d'une certaine
valeur de force dont il est possible d’acquériptefil de la contrainte en fonction de la
déformation. Ce test peut également étre réalisenal@ére encore plus locale, directement
sur une bille brasée (solder bump ou micro-bump)roe illustré en figure 1-53b. Lors de ce
type de test, les paramétres d’entrée sont: laebautle cisaillement et la vitesse de
cisaillement.

Direction du cisaillement
Lame —

Hautet

cisajlle : :
Couche interfaciale

b |

7 ArlSa Rrl-scfed-ac Rpm— p—
~ (NN -

Figure 1-53 : Schéma de principe du test de cisai#int réalisé sur un package de puce
empilée (a), schéma de principe du test de cisadlg réalisé sur un solder bump (b).

iE

Il'y a relativement peu d'études sur l'influencdadlbauteur de cisaillement; par contre
beaucoup d'études sont centrés sur l'influenceadetésse de cisaillement sur le type de
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rupture d'une interface de joint de brasure. F.gSetnal [108] ont étudié l'influence de la
vitesse de cisaillement (variant de 10mh&s3000 mm:%) sur le mécanisme de rupture de
bumps (SAC 405) type BGA de 760um. La figure 1-Béspnte deux profils type de force en
fonction du déplacement pour la méme vitesse dalleiment (500mm:Y). Dans les deux
cas, la force de cisaillement passe par un maximpjpelé force maximale de cisaillement a
partir de laquelle la résistance au cisaillement p&e déduite. L'intégrale de la courbe force-
déplacement donne I'énergie totale de rupture édnadture).

La valeur de la force maximale ne varie que de 20#e les deux profils, alors que
I'énergie de fracture differe d'un facteur supériaud. La courbe bleue correspond a un
cisaillement dit ductile tandis que la courbe rouggrésente un cisaillement dit fragile. Cette
différence de profil de force-déplacement permedidénguer deux modes de ruptures fragile
et ductile [121] et impacte directement le faciésrdpture apres cisaillement (voir figure
1-54b et 1-54c). D'une facon plus générale, ipessible de différencier 3 types de modes de
ruptures (ou de fractures) [117]:

- Fracture se produisant dans la brasure menam &nergie de rupture élevée. Il s’agit d’'une
rupture ductile.

- Fracture se produisant en partie au travers @eudahe intermétallique et en partie dans la
brasure. Il s'agit alors d'une rupture mixte.

- Fracture se produisant exclusivement dans lahmuatermétallique qui est de caractére
fragile conduisant alors a une faible énergie gune.

3500 . |
~6-500mn/s Ductile Failure Node Solder Ball
d

4 500mm/s Brittle Failure Node Diaseter (T60K®) |

Shear _Directio_n_‘ T
[— :

Shear Direction

Shear Force (g)
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Displacement (um)

Figure 1-54 : Profil de force de cisaillement emdétion du déplacement effectué sur deux
bumps type BGA(a). Rupture ductile (courbe blem@&rographie du facies de rupture
ductile (b), rupture fragile (courbe rouge) micraghie du facies de rupture fragile (c)[108].

Dans la littérature il a été clairement démontré ta vitesse de cisaillement a un effet
sur le mode de rupture, I'énergie de rupture elesigsistance mécanique des joints brasés:

a) Les modes de ruptures sont généralement duatilatble vitesse et deviennent de
plus en plus fragiles a haute vitesse [102, 119].11a proportion de la surface de rupture
fragile par rapport a la surface ductile du faalesrupture augmente lorsque la vitesse de
cisaillement croit. Noter que ces observationsa#ignent quel que soit le test de résistance
meécanique (shear-test, pull test, ou bien test patet’eau) [104] et quelle que soit la nature
de la chimie de brasure (SnPb ou SAC) [108].

b) Une augmentation de la vitesse de cisaillementgit & un accroissement de la
résistance au cisaillement [102, 108]. Dans I'édeld. Y. H. Chia [111], il a été démontré,
par le biais de tests en cisaillement réaliséslearbumps type BGA d'alliage SAC 405 (Sn-
4,0%Ag-0,5%Cu) et SnPb eutectique (Sn-37%Pb) demd50um de diamétre, une relation
linéaire entre la force de rupture et le logarithdeda vitesse de cisaillement.

c) Alors que la résistance au cisaillement croéicala vitesse de cisaillement, I'énergie
totale de rupture décroit d'apres I'étude de K.dbwan [117] réalisée sur des bumps type
BGA de 500um de diameétre. La méme tendance se @sémipour les trois types de brasures
investiguées: Sn-37%Pb, Sn-0.7%Cu-0.05%Ni-0.006%6E8n-3.0%Ag-0.5%Cu. L'énergie
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de rupture diminue d'un facteur 2 & 4 lorsque tiessie de cisaillement augmente de 10 Mm.s
a 2000mm.$ [117]. Il doit étre noté que cette réduction déndrgie de rupture avec
laugmentation de la vitesse de cisaillement reoéggar K. Sweatman et al [117] coincide
avec le fait que la tendance fragile du profil dpture est favorisée a vitesse élevée. En effet,
comme reporté également par F. Song et al, [108]cturbes de force en fonction du
déplacement présentent, dans le cas d'une ruptaglef une chute trés abrupte
(caractéristique de la rupture fragile) aux enwrde la limite d’élasticité (comme c'est le cas
en figure 1-54). La rupture se produit en fait dvaréme que la pointe ait effectué sa
trajectoire compléte. C’est la raison pour laquidlecroissement de la vitesse de cisaillement
conduit a une diminution du déplacement avant meptomme I'ont remarqué J. M. Koo & al
[102].

7-4) Influence de la chimie de brasure et desamadint thermiques

De nombreuses études de la littérature ont comparémportement en cisaillement
de différents joints de brasure en utilisant défés types d'alliages de brasure (SnAg, SnPb,
SnCuNiGe) mais aussi différents types de substnatde métallisations (Cu, Ni-Au, Cu-Ni-
Au). Les résultats de ces études ne seront padop@és ici, pour plus dinformations, se
reporter directement aux références [104, 112,.128{ons enfin que de nombreuses études
sur le réle du vieillissement sur le comportemeatamique des joints brasés ont été reportées
dans la littérature.

Le vieillissement est simulé par des stockages ymlages thermiques pendant des
temps généralement de l'ordre de la dizaine ouagemtd’heures [104]. Beaucoup de
publications traitent de la fatigue thermique etvaillissement [22, 104]. Bien que la couche
intermétallique assure I'adhésion, avec le tempsnditien thermique et les modifications
microstructurales induites, le joint devient fragdt la force d’adhésion se réduit [112]. Sans
entrer dans les détails de ces travaux, il sembke lg résistance au cisaillement peut
effectivement ne varier que tres peu au cours eilligsement thermique dans la mesure ou la
microstructure reste quasiment inchangée [104, 108] C’est ce qui a été observé par Y.
Tian et al [105] qui ont réalisé des essais suljaats de brasure (SAC 305) recuits plusieurs
fois ou ayant subi des vieillissements thermiqetsckage a 150°C durant 4, 36 et 64 jours).
Au bout de 64 jours, le vieillissement et les mizdifions microstructurales induites sont
assez significatives pour affaiblir mécaniqguemenplint en augmentant la proportion fragile
du facies de rupture. Cette dégradation de lateésis est ici attribuée a deux causes [105]:

(i) L'effet de coalescence des particules dgStelainsi que de celles d’A§n.

(i) La planarisation progressive des couches fatailes intermétalliques au cours du

vieillissement thermique.

Sur la premiére de ces causes, les particuless;8A@t de Cgbrs de petite taille
peuvent entraver la propagation de cracks et fagoainsi les déformations de type ductile,
mais apres la coalescence, ces grosses partiaiendent au contraire des sites privilégiés
pour 'amorce a la rupture.

Sur la seconde cause, la planarisation de la eouttermétallique au cours du
traitement thermique reportée par Y. Tian et al5[1€onduit & I'absence d’'une certaine
"rugosité" de linterface d’adhésion entre l'inte¥tallique et la brasure réduisant ainsi l'aire
de cette interface et en conséquence I'énergiehd&dn. Cet effet de planarisation apres
vieillissement thermique est également invoqué détsde de D. M. Williamson et al [104]
sur des joints Sn37Pb/Au-Ni.

7-5) Conclusion

Le test en cisaillement peut étre utilisé commesbiiévaluation de la fiabilité
mécanique du systeme d'interconnexion. Le profiedmurbe de force appliquée en fonction
du déplacement permet de déduire le type de rédemepture (fragile, ductile ou mixte), la
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force maximale au cisaillement (pic de cette coudiasi que I'énergie totale de rupture
(intégrale de la courbe). Ces données de sortiedamendantes de parameétres intrinseques au
systeme comme la chimie de brasure et sa micrdgteu@insi que la morphologie, la
composition, la microstructure et I'épaisseur desiches interfaciales. Ces parametres
peuvent évoluer de facon significative avec leteéraent thermique du systeme. Ces données
de sortie sont également trés dépendantes deelsseide cisaillement, puisque la résistance
au cisaillement évolue linéairement avec le lobaré de la vitesse de cisaillement.

8) Conclusion

Au cours de ce chapitre il a été mis en évideadernction clef de la technologie de
mise en connexion par brasage aujourd'hui largerdmptée selon la méthode du flip-chip.
L'accés a des nceuds technologiques plus avanogsoaé une réduction de la dimension des
systemes d'interconnexion dont la géométrie a évdlun assemblage de solder bump vers
celui de micro-bump. Cette évolution est égalemenarquée par une directive
environnementale bannissant les brasures a baptowd comme SnPb, ce qui oriente de
nombreux travaux vers le développement des brasiBasgCu. Les propriétés
microstructurales de ces brasures de compositiochprde celle de I'eutectique ternaire du
systeme Sn-Ag-Cu, lors du reflow, sont tres dépetesadu degré de surfusion atteint par le
systeme, lui-méme fonction de plusieurs paramétoesme la vitesse de refroidissement, la
dimension ou la composition. Les études les plusjuoantes sur le systeme interfacial entre
le substrat du micro-bump et le joint d'alliaget été discutées que ce soit dans le cas ou
l'alliage est a I'état liquide ou solide et dansds ou le substrat est en cuivre ou bien en
nickel. Dans le cas du substrat cuivre, le systiteefacial comporte deux phasesGusSn,
la premiére a se former etCusSn). Ces composés intermétalliques croissent amec u
cinétique obéissant a une loi de la fornes=k.t", (oue est I'épaisseur moyenne de la couche,
et avec = 0,5). De nombreuses mesures permettent d'en déglugrles énergies d'activation
de la croissance de ces phases sont de l'ordre5QkJ.molé et Q,~ 15 kJ.molé. Dans le
cas du substrat nickel un seul composé intermgualise forme (NBrny) d'énergie
d'activation de croissance égale a~Q27 kJ.mol&. Enfin, les systémes d'interconnexion
peuvent étre testés mécaniquement par test eflesisamt dont le profil de force appliquée en
fonction du déplacement renseigne sur le mode piinel et potentiellement, sur la qualité
adhésive d'une interface.

L'étude bibliographique réalisée au cours de epitte démontre les aspects physico-
chimiques relativement complexes dont le systendeesiege. Il apparait ainsi que I'enjeu
premier de I'objet d'étude réside majoritairememtsdsa faible dimension. En effet, d'une part
les composés intermétalliques et les trous Kirkkkndant occuper une place dominante
lorsque la dimension du systéme sera réduite dudéil'augmentation du rapport surface
réactive sur volume total du systeme. D'autre peeftains travaux mentionnent une
amplification du volume occupé par la couche réactélle lorsque la dimension du systeme
est réduite. Ensuite, cette réduction de la talllesysteme pose la question de I'éventuel
caractere limitant du volume de brasure d'un pdetwue de l'avancement réactionnel. En
effet, plusieurs étapes de recuit sont a prévoraus du procédé du montage complet, or si
l'alliage de brasure s'avérait étre un réactiftimti avant méme |'élaboration du produit, de
nouvelles problématiques sont a prévoir (relatisek fiabilité ou bien a la conception).
Enfin, ces formations interfaciales, notamment tlesis Kirkendall, seraient source d'une
dégradation importante lors d'une utilisation pngié@e, comme cela est visible lors de tests de
vieillissement simulé.
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Tous ces constats rendent nécessaire la caratitémigine de notre objet d'étude qui
s'avere étre, comme cela sera décrit au chapitvardude dimension inférieure a tout ce qui
a été présenté jusqu'ici.
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Chapitre 2: Vehicule tests, intégration et moyess d

caractérisations
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1) Introduction

L’ensemble des données collectées en chapitre 1 é@mt du comportement
métallurgique des systemes Cu-Sn et Ni-Sn. La déraiion métallurgierenvoie a la fois a
la réactivité du systeme interfacial entre les dewdtaux (c'est-a-dire la germination de
composés intermétalliques et la cinétique de aioiss de ces composeés), a l'analyse
microstructurale (morphologie des phases, orieaatristalline et dimensions), ainsi qu’a
certaines des propriétés mécaniques du systenistdreée au cisaillement). L'essentiel des
informations rassemblées sont tirées de travautaposur des systémes macroscopiques
[78, 90] ou bien sur des systemes comme les iliages [50] ou sur des solder bumps
[24, 43]. Or cette étude comporte une contrainteedisionnelle puisqu’elle se focalise sur la
connexion inter-puce utilisant les micro-bumps dientlimension est voisine de 20um. La
transposition du systeme d’étude vers des dimesgtus petites implique une augmentation
du ratio surface réactive (c'est-a-dire l'interfadstrat/alliage) sur volume d'alliage. Par
conséquent la réactivité interfaciale dont l'iraed Cu/SAC des micro-bumps est le siége,
peut potentiellement atteindre un stade critiquEL[qui I'est d'autant plus dans les systemes
les plus petits. Enfin, la poursuite de la réducties dimensions pourrait, a terme, poser la
guestion de la consommation compléte d’'un des iféada brasure SAC ou bien 'UBM
(cuivre ou nickel).

Pour répondre a cette problématique, il est néresdaitiliser un véhicule de tests
technologiques permettant I'élaboration de micraips dans des conditions analogues a
celles d'un véritable produit microélectronique. Emcond lieu, un procédé d’élaboration
fonctionnel et reproductible du micro-bump seraspréé. Un procédé d'interconnexion des
puces sera ensuite identifié, a la suite de quoiméthodologie employée et les outils
expérimentaux pour la caractérisation seront dedans une derniere partie.

2) Véhicules test support de I'étude

2-1) Le véhicule test DIV1

Le véhicule test support de I'étude, nommé DIVetadessiné dans le but de réaliser
un prototype intégrant les spécifications de I'gndion 3D. L'objectif a également été de
fournir un support de stabilisation technologiq@enpettant de réaliser les différentes étapes
du procédé d’élaboration avec un rendement toujowggleur. Ainsi, les rendements, en
terme d'alignement, de dimension et de conformé® miotifs élaborés, ou bien d'adhésion
mécanique des couches déposées, qui sont assoxidgfarentes étapes de procédés étaient
inférieurs a 30% lors de leurs mises en place €®,28lors qu’ils sont supérieurs a 90%
aujourd’hui. Le véhicule test DIV1 permet la réatisn d’'un empilement technologique de
deux puces en silicium (figure 2-1a). Il compremaités les structures spécifiques de
l'intégration 3D (TSV, RDL, interconnexion faceiare,...etc.), ainsi que plusieurs types de
motifs de tests (tests radiofréquences, tests pramues, tests d’électromigrations). Ces
structures sont intégrées sur différents niveaumre représentés en figure 2-1b.

Le procédé d'élaboration spécifique a chacun desanx décrits (figure 2-1b) a fait
l'objet d'un réajustement de sa recette afin déigles parametres géomeétriques (alignement
conformité, dimension) souhaités et ce, de maniepeoductible. Ces différents niveaux
peuvent étre visualisés sur un logiciel dédié @éolaception d’architecture électronique. Sur la
figure 2-2a sont représentés 'ensemble des niveawehicule test DIV1 en vue du dessus
pour une puce. En figure 2-2b apparait seulememnivieau correspondant au micro-bump,
alors qu’en figure 2-2c figure le niveau correspamdaux connexions face arriere ou bumps
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face arriere. La visualisation de ces deux niveaing la méme échelle, permet de constater
la différence des dimensions des puces supéri¢unéégeures.

Wafer silicium

Niveau de métallisation du
BEOL

Plot aluminium

Micro-bump

== = = = = = = = = === === Micro-pillar

Plot aluminium
Niveau de métallisation du
BEOL

Via traversant (TSV)

Ligne de redistribution
(RDL)
Connexion face arriére

a)

Figure 2-1: Empilement technologique caractériséqie I'intégration 3D (a), coupe
technologique du véhicule test DIV1(b).

b) ¢) T 1111111

Figure 2-2: Visualisation en vue du dessus de lesiiveaux (a), du niveau micro-bump (b),
du niveau interconnexion face arriére (c) du véledest DIV1

Ce sont ces deux derniers niveaux (figure 2-2b-8t)2qui nous intéressent en
particulier, et a partir desquels des interconnexien face arriere de la puce inférieure de
80um de diamétre et des connexions inter-puce gen2fe diametre peuvent étre fabriquées.
Ces motifs sont photo répétés a I'échelle du watesubissent les étapes d’élaboration
standard de la microélectronique (photolithograptépot, gravure). Dans le cas des micro-
bumps, par exemple, une représentation du masqpbkalelithographie (figure 2-3), montre
gue le niveau consiste en une répartition homogkure uniqgue motif correspondant a une
puce.

Cette puce, correspondant au motif vu précédemrffenire 2-2b), présente des
dimensions de 4.7mm par 5.9mm et correspond a 286@-bumps répartis en une matrice
centrale et une couronne périphérique. Leur diarest de 25um et le pas de 50um.
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Figure 2-3: Représentation du masque de photolitiyoigie du niveau micro-bump.

2-2) Limitations du véhicule test Divl

Le véhicule test Divl, présente quelques limitagidans le cadre de notre étude. Tout
d'abord, les lignes de métallisation du BEOL (B&std Of Line voir paragraph2-2 du
chapitre 1), qui se trouvent aussi bien sur la mugerieure que sur la puce inférieure, sont en
aluminium. Or le cuivre, fréquemment utilisé commétal constituant les lignes [123, 124],
présente une résistivité inférieure d'un facteat ag35% (1,72.16Q.m pour le cuivre contre
2,70. 10° Q.m pour I'aluminium).

La limitation du véhicule test est visible lors daumesure électrique des motifs du
type : chaines d’interconnexions. La chaine d'odenexion est constituée par un ensemble
d'interconnexions reliées par des segments desligaanétallisation situées tour a tour sur la
puce inférieure puis sur la puce supérieure et egamt un déplacement du courant
successivement sur ces deux puces. Il peut s’&yichdines de 2, de 10 ou bien de 100
interconnexions. En figure 2-4 apparait un exendglehaine de deux.

Puce supérieure

e ~50um

Figure 2-4: Vue en coupe transversale d'une chdméeux interconnexions [125].

Puce inférieure

Comme visible en figure 2-5a, 'emplacement desuressde chaine d'interconnexion,
dans le cadre du véhicule test Divl, se font elgseplots c6té A et ceux c6té B. Selon
'emplacement (chaine 1 ou chaine 2 par exempldasiigure 2-5a), les chaines comprennent
un nombre d'interconnexion variable. En effet, paumesure réalisée suivant le chemin (1)
la mesure comprend une contribution apportée pdaesoes interconnexions figurant sur la
couronne périphérique du motif de puce Divl (1lirconnexions au total). A l'inverse, la
mesure réalisée suivant le chemin (2) ne comprarma dpux segments de la couronne
périphérique sur lesquels ne figurent que 12 iotemexions au total. En revanche, la
contribution apportée par la ligne de métallisatieste la méme dans les deux cas.

Il est ainsi observeé (figure 2-5b) que le résudieg mesures électriques varie suivant le
chemin de propagation du courant et donc seloroiebine d'interconnexions participant a
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cette mesure. En effet, I'élévation de la résigame chaine d'environ(b pour les lignes
situées vers le milieu ou vers les extrémités dtifrde puce Divl (figure 2-5b) est liée a la
présence des interconnexions de la matrice cerdtak celles de la couronne périphérique
respectivement. Ici la contribution supplémentaies interconnexions de la matrice centrale
ou de celles de la couronne périphérique ne carrdu’'a une élévation de la résistance de
chaine de 20% a 30%. Ce qui signifie que la résigtde la ligne d’aluminium prévaut tres
largement sur celle des interconnexions.

A

.

Y
0 :

Numéro de chaine

a) ’7 b) . 0 5 10 15 20 25 30

Résgistance en ohms
B

Figure 2-5: Visualisation en vue du dessus du niMegne de métallisation de la puce
inférieure du véhicule test DIV1 (a), valeurs dsiséance des différentes chaines du véhicule
test DIV1 (b).

L'utilisation de lignes en cuivre permet une réduetsignificative de la résistance de
ligne (2.7 x1@ Q.m pour l'aluminium et 1.72 xT0Q.m pour le cuivre). Cette modification
de la nature de ligne permet une extraction plos fle la contribution des motifs intégrant
des interconnexions.

Une autre limitation apparait lors de tests deilitgben électromigration. La durée de
vie en électromigration est dépendante de l'effaile) qui est un facteur accélérant ce
phénomene [126]. Cet effet peut étre réduit ensatit des matériaux de résistivité moindre
et/ou en augmentant la section des connexiondgoneas. De plus la différence de résistivité
enoncée plus haut, implique un effet Joule moidrasein des lignes de cuivre que pour des
lignes d’aluminium. Par conséquent les lignes dévreusont privilégiées pour des
applications de fiabilité comme les tests d’élettigration [123, 127]. Par ailleurs les lignes
présentent sur DIV1 une largeur de 6um pour unéehagde 1um, soit une section de 6umsz.
En comparaison les micro-bump de 25um de diametmmissent une section conductrice de
490umz. Or la durée de vie moyenne d'une ligne tagéfaillance peut étre estimée par
I'équation de Black [128]:

AH
MTTF = Aj" e

OU A est une constantdH I'énergie d'activation en J.niglk est la constante de Boltzmann
(en nf.kg s.K™Y), T la température (en Kelving),une constante comprise entre 1 ejt &t
une densité de courant (A3n MTTF signifie en anglais "mean time to failuit la durée
moyenne avant rupture. Il s'agit donc d'une fomciiverse a la puissancede la densité de
courant. La densité de courant étant plus impatant sein des lignes, le phénoméne
d’électromigration y est plus éleveé et la duréevigepar conséquent réduite. C'est pourquoi
les ruptures occasionnées par des tests a forsitéede courant (18/cm? & 16A/cm?) ont
une forte probabilité de se produire au sein dpseb de métallisation. Le véhicule test ne
permet donc pas d'observer les phénomeénes d'éegtadion au sein des interconnexions
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sans avoir contribué a une réelle dégradation ain ks interconnexions. Le
redimensionnement adéquat des lignes permet détdiimplication des phénomeénes
d'électromigration au sein des interconnexions 126

Enfin, une derniére limitation est d'ordre pratigidusieurs des niveaux décrits en
figure 2-1b (les niveaux passivation, plot alumimiet métallisation du BEOL) sont réalisés
sur le site de STMicroelectronics a Crolles. L'élabion implique donc des transits de wafers
entre le laboratoire et Crolles ainsi qu'une bogestion des aspects logistiques associés. Le
suivi du procédé est de surcroit facilité lorsqa&boration se fait en un lieu unique.

2-3) Conception du veéhicule test Alto

Le véhicule test Alto congu et réalisé lors de eettude comprend 7 niveaux
d'intégration et a par conséquent nécessité lacttum de 7 masques de lithographie. 3 de
ces niveaux figurent sur la puce du dessus et 4aspuce du dessous (figure 2-6). Chacune
des puces comprend les niveaux suivants : lignenégllisation, passivation et un niveau
d’interconnexion (micro-bump ou micro-pillars). Esupplément, figure le niveau plot
aluminium sur la puce du dessous.

20nm TiN

___________________ . : Puce du dessus 725um
500nm $i0; i !

! '
! |
Egm IO o
Rﬂﬂru:u ! OnarSi 4—Ligne de métallisation
14|.lm‘3|0w3<15(u___c;_\__\ 0 =
R
S00nm Sils 2:::::::, I }Passi\ation
600nm Si¥

<4— Micro-hump

UU\J\J\J\J\J\J\J\J\J\J

4— Micro-pillar

Plot Aluminium

1—}
— DD.E -SD B Passivation
ZIZ T 30mm SiT A
oz ?‘t{t&nm;‘,i’\': ¥ Ligne de métallisation
N4 SN .

Puce du dessous 725pum

Figure 2-6 : Schéma d’'une coupe technologique thicuée test Alto.

De la méme maniere que précédemment, le véhicsigpéemet ici de vérifier apres
flip-chip puis scellement, la fonctionnalité deteirtonnexions au moyen d'une caractérisation
électrigue. Les lignes de métallisation et lesraurnexions, en cuivre hormis le joint de
brasure, constituent le réseau par lequel se peolgagignal électrique d’'une puce a l'autre.
La ligne de métallisation de la puce supérieurepestue pour une épaisseur de 1.4um et
traverse le niveau passivation de 1.14um, avamejdendre I'interconnexion comprenant le
micro-bump (12um de cuivre et 6um de SAC) puis ieronpillars (9um de cuivre, 2um de
nickel et 200nm d’or) placeé sur la puce infériefirgure 2-7).

Le niveau de passivation constitué d'un empilendensiQ et SiN, a pour fonction
premiere d'isoler les différentes niveaux de misation pour éviter tout courant de fuite.
L'oxyde de silicium (Si@) rempli cette fonction. Sa constante diélectrigee3.9, en fait un
bon isolant pour ces applications d’isolation diB&nd Of Line (ou BEOL). En revanche
l'oxyde de silicium n’offre qu’'une mauvaise protenta I'oxydation. Le nitrure de silicium
(SiN) a Tlinverse, est un mauvais isolant mais ampaune véritable contribution de
passivation, c'est pourquoi ce nitrure est utdis@ssociation avec I'oxyde de silicium.

Comme visible sur le schéma précédent (figure Z&)iveau de passivation impose
une légere réduction du diamétre de la ligne dereyinotée « B » en figure 2-6). En effet,
lorsque le diametre est inchangé, un désalignentattsionné lors de [|'étape de
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photolithographie du niveau passivation engendee défaillance lors des étapes successives
de dépdt et de gravure. Cette réduction du dianpErmet une tolérance de désalignement
équivalente a la différence A-B, c'est-a-dire 5uandgd le cas d'interconnexion dont le
diamétre (A) vaut 20um et d'une ouverture passinate 15um.

Enfin, le niveau plot aluminium a pour fonction skarer les caractérisations
électriques. En effet, la ligne de métallisationceiivre par laquelle se propage le courant,
n'est jamais placée en contact direct avec I'egtéri Afin d’éviter I'oxydation rapide et
excessive du cuivre, I'aluminium joue le rble dérface avec l'air ambiant. Les plots
aluminium sont également requis pour le céblagdaetise en boitier nécessaire a la
réalisation de test de fiabilité.

Cu: 1.4um
H SIN+Si0:1, l4pm
Cu: 12pm
<«— Micro-bump

SAC: 6um

¥

Au: 0,2pum
Ni: 2pm

<«— Micro-pillar
Cu: Sum

Figure 2-7: Représentation schématique de I'em@tegmmeétallique que constitue
I'ensemble ligne + interconnexion.

Le principe de I'empilement technologique Alto camp une puce de 5mm x 5mm
reportée sur une autre de 5.9mm x 5.9mm. Les gotests de 80um par 80um sont disposés
sur un coté de la puce suivant un alignement de arrettes de 12 plots (figure 2-8).

5900pm
3 barrette de 12 plots < »> N
\ ]| 450pm
| N 5000pm A
]
*i600um
{ 5000pum 5900um
|
m Puce du dessus v
|
v

Puce du dessous

Figure 2-8 : Schéma de I'empilement technologigite Yue du dessus.

A la différence du véhicule test Divl, le véhictdst Alto permet, tout en suivant la
disposition décrite (figure 2-6 et 2-8) d'élabazerdifféerentes configurations d'empilement de
puces, chacune ayant un motif propre de répartities interconnexions. La description
complete n'en sera néanmoins pas faite. Commedeéugent, un wafer est dédié, lors de la
fabrication, pour chaque type de puce: puce supériet puce inférieure. Contrairement au
véhicule test Divl, chaque type de wafer permdalbération de micro-bump (ou micro-
pillars) de différents diamétre: 20um, 30um et 40mtitre d’exemple, I'ensemble des
niveaux d'intégration décrits préecédemment estesgmté pour un des ces 20 empilements
(figure 2-9).
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Plot Aluminium Ligne de métallisation M icro-pillars Micro-Bump
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a)——— .b)
Figure 2-9: Visualisation en vue du dessus desanixeorrespondant a la puce inférieure (a)
et la puce supérieure.

Comme visible en figure 2-9, les lignes de métatiits ne sont situées que sur une
zone figurant sur un c6té de la puce. La matricdrake d'interconnexion qui apparaissait sur
le motif de puce Divl (figure 2-2b) a été consena¥e prévision des caractérisations
ultérieures et afin d’assurer suffisamment de Btabinécanique lors de report de puce (ou
flip-chip). Chacune de ces puces comprend différemdtifs de test. Un des plus fréquents est,
comme sur le véhicule test Divl, le motif de chajoe permet comme décrit précédemment
de faire passer le courant de part et d’autrealpce inter-puce. Ce motif de test permet de
vérifier rapidement la fonctionnalité des niveaigné de métallisation, interconnexion et
passivation en s’assurant qu'il n’y ait pas de teoucuit, ouverture ou courant de fuite. Des
chaines de différentes longueurs et comprenant gisdi'a 3300 interconnexions. Comme
visible en figure 2-10, pour une chaine de 2 irdernexions, les lignes ont été élargies a
40um en prevision des tests de fiabilité. Les kgde mesures sont conservees plus étroites
(5um) afin de limiter 'encombrement.

Interconnexion

. PO |

A0pm S Sum>

<
1t N i ig
) : Plotde test : .
Figure 2-10: Schéma du motif de test : « chaindelex ». Vue du dessus en
microscopie optique (a), vue latérale (b), vue dasiis apres élaboration c6té
puce inférieure (c).

a)

En conclusion, lors de la conception de ce véhitrde des motifs ont été définis dont
les procédés d'élaboration technologiques vont teraamt Etre présentées plus en détalil.

3) Miro-bumps et micro-pillars, procédé de synthese
3-1) Introduction
Bien que I'empilement de composants actifs pasdya eutectique et technologie flip-

chip soit utilisé aujourd'hui par plusieurs groupedustriels ou instituts de recherches, un
grand nombre de variantes de procédés les distihgta effet, si le protocole d'assemblage
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est examiné au cours des différentes étapes guiporte, alors il est visible gu'il n'existe
pratiguement pas deux procédes identiques.

Un assemblage obéissant a la stratégie de I'atiégr3D se décline en trois étapes: la
synthese demicro-bumpsl|a synthese dewmicro-pillars, puis le report de puce. D'un point de
vue de la chronologie des étapes du procédé, les peemiéres peuvent se dérouler en
parallele. En effet, conformément a l'optique dudemtevel-packaging (WLP), la synthese
des micro-bumps comme celle des micro-pillars geafbéchelle du wafer, il existe donc des
wafers dédiés a I'élaboration des puces supérieluas part et aux puces inférieures d'autre
part. Dans le cadre du flip-chip, le micro-bumptdiire élaboré sur la puce supérieure [129],
afin de venir la placer sur la puce inférieureyfigy2-11). La puce du dessous comprend donc
des micro-piliers de cuivre (ou micro-pillars) ddatdisposition sur puce est identique a celle
de la puce du dessus afin que les deux types uldgtes d'interconnexion soient compatibles
lorsque mises en vis-a-vis. Pour cela, il est @ésdeque les micro-bumps d'un c6té et les
micro-pillars de l'autre aient au moins une padieeleur surface en contact lors du report, le
désalignement doit étre inférieur au diamétre efagnnexion.

E

Puce supérieure

Puce intérieure

¥ U
Figure 2-11: Schéma du principe de report de puaelg technologie flip-chip

Le potentiel désalignement lors de cette étapesdert est largement corrigé par la
suite du procéde. En effet, lorsqu’intervient Igifun du joint d'alliage SAC, son passage a
I'état liquide va générer une force de capillssitéfisante pour provoquer un réalignement des
deux structures d'interconnexion.

3-2) Détail du procédé d’élaboration de la brigquero-bump :

La synthése de micro-bumps peut-étre exécutéarparocédé simplifié dans lequel
les niveaux ligne, passivation et plot aluminiumspat pas présents. Ainsi, il est possible de
suivre sur des plaques essais pour I'étude, leépgéoaécrit en figure 2-12. Ce dernier
comprend :

1. Une oxydation du silicium par stockage des wafet®20°C pendant 3,5h. Le traitement
thermique est réalisé dans une enceinte sous aber@spl'azote (N1mass% ¢ et
aboutit a la formation d’'un oxyde de silicium ($)@’'une épaisseur de 1um avec une
uniformité de 5%.

2. Un dépbt physique en phase vapeur (PVD) d'une eodehtitane de 100nm puis d'une
couche de cuivre de 200nm est réalisé dans un &geipt ENDURA 5500D. Le titane
est déposé a 100nm/min et le cuivre a 480nm/mis poession d'argon. Les épaisseurs
déposées sont évaluées grace a la méthode de rdesé@sistance 4 pointes du bicouche.
Le titane va avoir un réle de couche d'accrochesdliixyde de silicium et le cuivre du
dessus, le cuivre va fournir une couche de gerioimadour la croissance prochaine du
cuivre par électrodéposition.

3. La photolithographie réalisée ici sur un masqugnalur, consiste en I'étalement d’'une
résine photosensible puis l'insolation de cetteneépar un rayonnement ultraviolet. En
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employant un masque comme celui présenté (figusg 2Fexposition est sélective en
certaines zones. La résine exposée acquiere unlkeilgél plus importante, et est ensuite
éliminée par l'utilisation d'une solution chimigappelé le développeur.

4. L'étape d'électrodéposition (ou ECD) comprend gdasrent une bréve exposition a un
plasma de gaz £de 3s afin de supprimer la pellicule d'oxyde dierreus'étant formée
depuis son dépot en étape 3. La recette d'élegiosdion est fonction de la surface du
wafer qui n'est pas recouverte par de la résingelép surface ouverte. Dans le cas du
véhicule test Divl, la surface ouverte vaut 9,102dkmsi, pour obtenir une hauteur de
cuivre déposé de 12um (qui constituera un standand toute la suite de I'étude), la
durée de I'électrodéposition est comprise entreitbet 17 min. Une mesure mécanique
par profilométrie permet la vérification de la hewt déposée.

5. Le dépdbt (ECD) d'alliage SAC est immeédiatement ameh apres celui de cuivre. La
surface ouverte est identiqgue a celle de I'étapeépiente. Pour déposer une hauteur de
SAC de 10um, une durée d'électrodéposition de B@sec est nécessaire. Notons que le
procédé électrolytique est adiabatique et se détémpérature ambiante pour les deux
étapes décrites ci-dessus.

6. La résine qui jusqu'ici définissait les motifs ainsdesquels la croissance de cuivre et de
l'alliage SAC pouvait s'effectuer, est maintenaliniéée. Ce retrait de résine (ou
stripping) se fait par voie chimique a une tempérmtle 30°C. L'étape s’achéve par un
rincage a I'eau déionisée et un séchage au diazote.

7. La couche d'accroche ainsi que celle d'initiatiotékectrodéposition (titane et cuivre)
sont retirées par une gravure en immersion afwitdrétout court circuit. La gravure de
la couche de cuivre nécessite une solution comptatal'acide phosphorique {POy),
de I'eau oxygénée (B.,) et de I'eau déionisée et ce, avec un temps d’'mgsiorede 90
secondes. Le titane est gravé par une solutiond#dtuorhydrique diluée a 0.25%, avec
un temps d’exposition de 40 secondes. La gravueesaule a température ambiante et
nécessite une agitation manuelle. Un contréle parascopie optique est nécessaire pour
valider I'étape.

8. La derniére étape est le recuit thermique (nomm#ow": fusion de l'alliage de brasure).
Cette étape, qui sera discutée plus en détail pauite a pour fonction premiére de
conférer une structure hémisphérique a I'empilencentre — alliage en passant le point
de fusion de l'alliage. La structure est ainsi #isde pour permettre le report de puce.

Cu
= _ _
1) Oxydation silicium 2) Depdt PVD 3) Photolithographie 4) ECD cuivre
sac I'sac sAc s =N
Cu Cu Cu Cu
_ —_——
5) ECD SAC 6) Retrait résine T) Gravure 8) reflow

Figure 2-12: Représentation schématique des pralegpétapes du procédé de synthése des
micro-bumps.

La description faite en figure 2-12correspond aoc@dé obtenu suite a une étude

d’optimisation. Dans la partie qui suit, quelquasdés préliminaires qui ont permis d'évaluer
I'impact de la fenétre de procédé vont étre décrite
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3-3) Principales optimisation du procédé

3-3-1) Etude de I'enchainement du reflow et dadagre de la couche d’accroche (Ti/Cu)

Historiguement, I'étape de la gravure de la cout’hecroche (étape 7 en figure 2-12),
était exécutée a la suite du reflow (étape 8 emefigr12), il s'agissait donc de I'étape finale.
Les deux variantes d'enchainements des étapeséogtidiés (figure 2-13).

Cu

/ N\

| Bl =
-_— ]
Gravure couche d'accroche Reflow
o I 1]
[ _—
Reflow Gravure couche d’accroche

Figure 2-13 : Comparaison des ordres d'enchainendestétapes de reflow et de gravure sur
le procédé de synthése des micro-bumps.

A l'issue de cette étude comparative, deux obensont pu étre faites:

» Le retrait de la couche d'accroche est facilitthaveflow. Dans le second scénario, il est
beaucoup plus fréguemment observé des zones sier woaf demeure la couche
d'accroche (comme cela est visible en figure 2-lld)couche apparaissant en violet est
caractéristique de l'oxyde de silicium révélé densas d'une gravure idéale, alors que la
couche orange correspond au cuivre.

* Une oxydation avancée du joint d'alliage SAC, peumer un oxyde d'étain (SnpD
suffisamment épais pour perturber la fusion déd@ de brasure lors du recuit. Sur les
clichés en figure 2-15, la différence de I'étatgleface du cuivre et de la brasure est
visible. La plus faible rugosité du joint d'alliageir la figure 2-15b correspond a une
gravure de la couche d'accroche réalisée avardflem L'étape de gravure contribue
donc a éliminer la pellicule d'oxyde qui se trowe les flancs du plot de cuivre et du
joint d'alliage. Ainsi, si le reflow est enchainéns délai a l'issue de la gravure on
s'affranchit d'un éventuel probleme de réactiorydiation trop avancée.

Figure 2-14 : Observation optique de micro-bumpeeapecuit puis gravure (a) ; aprés
gravure puis reflow (b).
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Figure 2-15 : Inspection MEB de micro-bumps apm®suit et en attente de gravure (a) ;
aprés gravure puis reflow (b).

3-3-2) Etude de I'impact du flux :

Toujours liée a la problématique de I'oxydatios detaux, une étape optionnelle du
procédé et qui n'apparait pas dans la descriptotadigure 2-12, consiste en une addition
d'un flux juste avant le reflow. La base du fluk @smmunément la colophane, une substance
composée d’acide organique (essentiellement |'agiiétique) qui passe a I'état liquide entre
125°C et 130°C. Ce dernier est associé a un solsamime l'isopropanol qui facilite sa
diffusion sur le dispositif, ainsi qu'a des catalyss qui permettent d’amplifier sa capacité a
retirer les oxydes [130]. Le flux a une double @ttill permet de dissoudre les oxydes
préexistants et fournit par ailleurs une barrieréxgydation du cuivre et de I'étain qui est
d'autant plus importante pendant I'étape de reflGette étape, rapide et peu couteuse est
parfois employée par les industriels soit sous éda pulvérisation directement sur plague
ou bien intégrée a l'underfill. Dans cette étudeAOFREC 202 est utilisé comme flux. Il est
composé a 65% d’isopropanol, et son systéme daictivest totalement exempt d'halogénes
(fluor, chlore, brome). Si I'on compare I'état deface de micro-bumps ayant subi (figure 2-
16b) ou n'ayant pas subi (figure 2-16a) une pudedion de flux, il est visible que la rugosité
de surface est plus importante dans le premier@eite rugosité de surface ne peut qu’'étre
attribuée a la pellicule d’'oxyde d’étain. Le fluxépient donc bien la réaction d'oxydation
intervenant au cours du reflow.

Figure 2-16 : Inspection MEB de micro-bump aljse(eavec (b) pulvérisation de flux
ECOFREC 202 (b).

3-3-3) Sensibilité au vieillissement de la soluté@lectrolyse

Des dérives liées aux équipements impactent rapgde la reproductibilité des
procédés. Il est enregistré une non uniformité 'épalsseur des dépdts sur plagues, une
évolution de la morphologie du SAC aprés dépo6ts més fusions des joints de brasures
visiblement incompletes (figure 2-17).
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Figure 2-17 : Observatlon MEB de micro- bumps aptepe de reflow.

En analysant la morphologie de l'alliage SAC, it esmarquable qu'ill n'est ni
hémisphérique, ni cylindrique (comme aprés dépatlsra un stade intermédiaire. Comme Si
l'alliage passait a I'état liquide, accroissansiagon volume, mais restait cloisonné dans une
enveloppe solide. Il est alors initialement conglu'une oxydation excessive de I'étain
formant une enveloppe de Sn@estant a I'état solide pendant le recuit) dtié & l'origine
de cette morphologie de l'alliage. Cette oxydatasuessive pourrait impliquer a la fois un
délai trop important entre I'étape de dépbt éldgtique et le reflow, une efficacité
insuffisante du flux ECOFREC 202, ou bien une ibiité des paramétres du reflow. Il est
reconnu que le flux permet au mieux le retrait doaxyde épais de quelques couches
atomiques [5]. Il a finalement été identifié etifiérque c'est le vieillissement de la solution
de dépbt électrolytique qui est en cause (figuidpR-

Figure 2-18 : Observation MEB de micro-bumps aprepe de dépbt électrolytique. a partir
d'une solution de dépét utilisée depuis 4 moie{a@pres renouvellement de la solution de
dépot (b).

La morphologie du dépdt SAC évolue beaucoup awaddillissement de la solution
de dépbt et présente dans ce cas (figure 2-18aplusegrande porosité, augmentant ainsi la
surface d'échange avec l'air ambiant favorisarydiation sur une plus grande profondeur. Ce
résultat souligne le fait qué&ge des solutions des dépbts électrolytiquesAle &oit étre pris
en compte dans les caractérisations. De poterstidiégives compositionnelles sont alors a
redouter puisqu’il n’existe aucun outil au laboreopermettant de mesurer avec une
précision suffisante les proportions de l'alliadfeetivement déposé. Ce dernier point est un
élément important a prendre en compte dans la deitétude.

3-4) Traitement thermique et fusion de I'alliagdC

3-4-1) Fonctions du reflow

Comme décrit précédemment, le micro-bump subitéiape de reflow afin de passer
le point de fusion de l'alliage de brasure. Cetigpe parfois appelée "bumping" en anglais, a
théoriguement plusieurs fonctions.
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- La solution électrolytique dans laquelle sont iengés les wafers pour y subir
I'électrodéposition, est une solution contenanesivadditifs (chlore, cyanure, souffre). Ces
additifs sont nécessaires a I'étape d'électrodémosnais deviennent inutiles par la suite. Or,
un certain nombre de ces impuretés peuvent étrazdég au cours des premiéres étapes du
reflow [131]. Le reflow aurait donc une fonctiorieb que secondaire et non quantifiée, de
purification.

- Malgré tous les éléments mis en ceuvre pour opéimia bonne croissance
électrolytique des alliages métalliques, le SAGeres matériau relativement poreux a l'issue
de sa déposition. Sa fusion puis solidificationle/aestructurer et le stabiliser vis-a-vis de
l'oxydation. Alors gu'il y a une contrainte d’engie@ment pour les dernieres étapes décrites
en figure 2-12, liée a la forte réactivité de lausture (essentiellement a I'égard de
I'oxydation), le micro-bump est, a l'issue de cedtape de reflow, considéré comme un
systéme stable.

- Comme discuté au cours du chapitre précédentideo-bump, lors du passage a
I'état liquide de l'alliage sera siége d’une réacthimique entre le cuivre et le SAC liquide.
Cette derniére va conduire a la formation d'uneckieunterfaciale contribuant a la bonne
adhésion entre ces deux matériaux. L'épaisseur elée ccouche est principalement
conditionnée par la durée de maintien du bump atangérature supérieure a celle du
liquidus. Le recuit rempli donc ici indirectementeufonction de stabilisation mécanique.

- En dernier point, rappelons que I'espace inteepst occupé par les interconnexions
ainsi que par une résine (ou underfill) qui papice la fiabilité mécanique de I'empilement
technologique et peut remplir également une fonctile dissipation thermique lors du
fonctionnement du dispositif. Selon les types d@nations, lI'underfill peut étre injecté aprés
brasage eutectique puis s'infiltrer par capillar{th parle dans ce cas la @apillary
Underfill), ou bien a I'échelle du wafer apres le procédbuteping (on parle alors d&afer
Level Underfil). Or il se trouve que dans le second type d'iatiégm, le fait de conférer cette
géomeétrie au micro-bump réduit considérablemenisigue de piéger de la résine entre le
micro-bump de la puce supérieure et le micro-lide la puce inférieure. Les aspects liés a
I'intégration de l'underfill seront rediscutés aurs du paragraphe

3-4-2) Parametres de |'étape de reflow

Les recuits de brasage existent pour le report Gé BBall Grid Array) sur PCB
(Printed Circuit Board). Pour le brasage de coromexiinter-puce, I'objectif est identique,
seules changent les dimensions du systéme. Lesne@es généraux du reflow sont en
général conservés, bien qu'ils soient susceptibétse ajustés. Au premier abord, la nature de
la source thermique n'a pas d'importance, il esteefanche indispensable qu’une contrainte
thermique reproductible soit appliquée de maniergrélée et homogéne sur I'ensemble du
wafer. Si la pulvérisation de flux est intégrée mocédé de bumping (ce qui n'est pas
systématique) alors quatre séquences peuvent iBtingdées au sein du profil de recuit
(figure 2-19), chacune d’entre elles répondant&éfanction décrite précédemment.

- La premiére de ces séquences, le préchauffagearactérise par une élévation en
température qui, si elle est trop brutale, peutéggmdes extrusions de SAC ou bien des
ruptures notamment pour les puces thermiquememictags comprenant des multicouches
céramiques. Pour ces raisons, on considéere gémenaleque cette rampe doit étre comprise
entre 1°C/s et 4°C/s [130].

- Le profil se stabilise ensuite a une tempérapuoehe de 120°C et pour une durée
comprise entre une et deux minutes. C’est au abeicette étape que le composé essentiel du
flux (généralement la colophane) passe son poifiisien. Ce plateau agit alors comme une
zone d’activation du flux [130].
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- Le profil rentre ensuite dans la séquence que djgpelle "reflow" et qui désigne
souvent, par abus de langage, le recuit dans al#dot.a séquence comprend une montée en
température de maniere a dépasser le point denfdsi@0°C a 30°C et ce, pendant une durée
qui peut varier de 30sec a 90sec. La contraintemiqee appliquée par ce couple de
parametres (durée, température) doit étre suffisamnmportante pour que l'alliage de
brasure soit totalement liquide et ce, pour togsnecro-bumps présents sur le wafer. La
réaction interfaciale s'opérant entre le plot direuet l'alliage de brasure base étain (voir
paragraphel du chapitre 1) consomme progressivement les deatérraux qui en sont les
réactifs. Pour cette raison, le reflow doit reséeplus bref possible. Plusieurs autres recuits
thermiques seront nécessaires a la réalisation datage complet de I'empilement
technologique. Chacun de ces reflows va induire pmarsuite de cette réaction chimique
d'interface.

- Le refroidissement est généralement souhaitédeapbu du moins jusqu'a
solidification de l'alliage, pour les raisons mi&iroicturales évoquées au chapitre précéedent.
La rampe de refroidissement sera classiguementdd€R.

Pic de fusion

ToC de fugion-- . __

Rampe \ Trempe de
Préchauffage | Activation du flux | de fusion

solidification

Température

Temps

Figure 2-19: Représentation schématique d'un pd#ifrecuit thermique utilisé pour un
procédé de bumping.

3-4-3) Influence du type de four

Deux fours sont a I'étude : le four infrarougjpelecet le four a passaddeller (figure
2-20). Le fourdipeleccomprend douze lampes halogénes tubulaires infgao L'éventail
des températures accessibles va de la tempéranimarde a 1300 °C. Le temps de maintien
maximum est de 10 heures pour une températureianfér a 500 °C. La montée en
température peut atteindre 300 °C/s. Il est possiblprogrammer des profils de recuits avec
rampes et paliers. Un vide primaire de 20 mbar @ réalisé dans I'enceinte. Avec un
méme profil de consigne (comme décrit plus haut® wes forte variabilité du procédé d'une
plaque a l'autre a été notée a plusieurs reprises.

a)

Figure 2-20 : Four Jipelec (infrarouge) (a), Fourpassage (b).
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Comme visible en figure-21, une disparité des facies des nm-bumps pouvait
méme intervenir au sein d'un méme wafer. Sur cbservations microscopiques
micro-bumps, la mise au point est faite sur le sommetnaiesc-bumps. En bord de plaq!
(figure 221a), toute la surface d'un mi-bump nous apparait sur le méme plan, ce
signifie qu'ils ont conservé une forme cylindie comme apreés le dépdt. Ce n'est pas le ¢
centre de plaque (figure 2tc), ou cette fois, la partie périphérique du pn-bump est en
arriere plan. Cette observation témoigne d'une géaoenhémisphérique du joint de brast
La fusion du joint d'alage est donc effective en centre de plaque coatnaint & ce qui e
visible en bord de plaque.

e |
B AR

Figure 221: Observation microscopique d'une région d'ursg|pk ayant subi un recuit «
four infra rouge. Bord de plaque (a), zone-rayon (b), centre delaque (c).
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Le four a passage comprend sept compartiments id@en@C cm de longueur pot
lesquels une température de consigne est paramgéagaleux derniers compartiments <
dédiés au refroidissement. Les éléments chauffeo$ des résistancestuées de part et
d’autre du tapis déroulant dont on peut contrbervitesse de défilement. La chaleu
I'intérieur du four est répartie par convectionatinosphere est rendue inerte par balayac
diazote et permet une réduction de la teneure gméne sous le seuil des 500pg
L’acquisition des profils de température est rengussible en placant un ou plusie
thermocouples sur une plaque témoin que I'on ralian enregistreur enfermé dans
protection thermique. Le profil est visible en fig 2-22.
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Figure 222: Profil thermique de recuit sur four a passageegjistré grace a I'utilisation d
thermocouples placés sur une plaque tén

Apres avoir caractérisé les deux fours, il a éte eni évidence qu
e Dans le cas d'un recuit infraro, le temps passé au dessus du point de fusic
SnAgCu varie entre 30s et 50s, alors gu'’il demauBés dans le cas du four a pass

» La rampe de fusion est beaucoup plus brutale adanad d’un recuit infrarouge : - C/s
contre moins de i1C/s poutles profils mesurés sur four a passage.

» La rampe de refroidissement s’avere variable dar$ du recuit par infrarouge : er
1 °C/s et 10C/s contre 1, °C/s dans le cas du four a passage.

 La température maximale est généralement entre°C et 260°C pour le four ¢
infrarouge contre 238C pour le four a passa

» Dans le cas du four infrarouge, tous les matériaiyprésentent pas la méme absorg
au rayonnement et par conséquent l'augmentatida dbaleur induite differe selon
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nature du matériau. A titre d’exemple le titane idtactaire alors que le silicium est
transparent aux infrarouges. Il y a donc une inkt@&aainsi qu'une forte dépendance aux
matériaux de l'intégration.
Face a ces constats il a été décidé de réaligap&é&de recuit sur four-a-passage qui
est I'équipement de référence du procédé bumpingpsder-bump.

3-5) Détail du procédé d’élaboration de la briquero-pillar
Le micro-pillar, selon la méthode du flip-chip,itdétre placé sur la puce inférieure (ou

I'interposer). Il s'agit d'une structure d'intengexion sur laquelle le joint de brasure du micro-
bump doit d'abord se placer puis mouiller lors adusion pour pouvoir établir le contact. La
synthese de micro-pillars peut suivre un procédgliié tres semblable a celui des micro-
bumps (figure 2-23). Le procédé présenté résulbmed'étude empirique basée sur de
nombreux tests. Plusieurs étapes sont rigoureudeidentiques a celles du procédé de
synthése du micro-bump. Ce procédé comprend:

1. L’oxydation du silicium par stockage des wafer08@°C pendant 3,5h.

2. Un dépbt physique en phase vapeur (PVD) d'une eodetitane de 100nm, d'une couche
de cuivre de 200nm et de 50nm de titane a nouveau.

3. La photolithographie.

4. L’ouverture de la couche de titane par pulvérisaptasma SO, pendant une durée de

2min 15 sec et a une puissance de 250W sur éqaipediEXUS 330A.

L'électrodéposition du cuivre (8um).

L'électrodéposition du nickel (2um). Cette couchjg eomme barriere a la diffusion de

I'or dans le cuivre.

7. L'électrodéposition de I'or (1um). L'or agit commeuche de passivation. Son épaisseur
est de 200nm a l'issue des étapes de gravurenglisiént le procéde.

8. Le retrait de la résine de photolithographie sedar voie chimique a une température de
65°C. L’étape s’achéve par un ringage a I'eau dséémet un séchage au diazote.

9. La gravure des couches de titane (50nm), de cyR@6nm) et de titane (100nm). Le
titane (50nm) est gravé par solution HF a 0.25%ligyp@e pendant 75 sec. Le cuivre est
gravé par un procédé de gravure physique par usiimeggue pendant 5min. La couche
de titane sous jacente est elle aussi gravée haiosoHF pendant 85sec.

o g

- |
1) Oxydation silicium 2) Dép6t PVD 3) Photolithographie
T

—_——
4) Quverture Titane 5) ECD cuivre 6) ECD nickel

—_— e =

7)ECD Au 8) Retraitrésine 9) Gravure
Figure 2-23: Représentation schématique des pralegpétapes du procedé de synthése des
micro-pillars.
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3-6) Problématique liée au développement du pscéd

En premiere approche, pour mettre en ceuvre lageasutectique, le micro-bump doit
reposer sur un support métallique pour obtenir am fmouillage de l'alliage de brasure lors
du reflow. Etant donné que les niveaux de météilisadans la puce supérieure comme dans
la puce inférieure sont en cuivre, le plus intuitst donc d’élaborer ces plots également en
cuivre. Cependant, le cuivre forme un oxyde nagt trapidement sur lequel l'alliage de
brasure ne peut pas mouiller. Cela signifie galitfprévenir toute oxydation de la surface du
micro-pillar. Pour cela deux solutions peuvent @mgisagees: I'utilisation de flux, ou bien la
passivation du cuivre du micro-pillar. Parmi lesgaations référencées dans le carde de
scellement eutectique, les techniques de revéten@®P (ou Organic Solderability
Preservative) [132], ou les finitions en argentesupaladium [133] peuvent étre citées ainsi
gue la finition en or [134] qui sera la solutiornlisée dans le cadre de cette étude.Notons que
l'or et le cuivre sont totalement miscibles et fenh une solution solide a température
ambiante [30]. Le nickel est ajouté a I'empilementre le cuivre et I'or comme couche de
barriere a la diffusion. Comme précisé au chapitézédent, l'interdiffusion entre le cuivre et
le nickel est trés faible et il en est de mémeeehdrnickel et I'or qui présentent une forte
lacune de miscibilité jusqu’au point critique deD8T [135].

3-6-1) Sur l'utilisation de flux

Si les micro-pillars ne comprennent pas de couchepassivation et sont donc
constitués de cuivre seulement, alors ils doivebirsune pulvérisation de flux avant que la
puce supérieure ne soit reportée. Les tentativessfa ce sujet ont montré que I'efficacité du
flux s’est avérée insuffisante. La principale raisétant que le procédé manuel de
pulvérisation du flux ne permet pas de le répamiformément sur wafer. C’est pourquoi le
mouillage de l'alliage sur micro-pillars de cuivr@vait pas lieu sur de larges zones du wafer
lors d'essais en laboratoire.

3-6-2) Optimisation procedeé sur les couches d’adws.

La synthese du micro-pillar a fait I'objet d’unetimpisation procédé a linitiative de la
plateforme silicium du laboratoire. Il peut-étrena@qué que I'étape n°2 du procédeé (figure 2-
23), comprend un dépbt en phase vapeur de troishesualors qu’il n’en comprenait que
deux dans le cas du micro-bump. Les besoins samtgrd identiques au cas du micro-bump:
une couche d’adhésion mécanique (Ti) et une copehmettant la distribution du courant sur
le wafer pour initier I'électrodéposition (Cu). Gdéerons le cas ou seules les deux premieres
couches (100nm de titane et 200nm de cuivre) sépbskes. Aprés synthése des micro-
pillars, une infiltration de I'électrolyte utilisépour le dépbt de l'or entre la résine de
photolithographie et le cuivre de la couche d’atibn est notée (figure 2-24).

Inflitration electrolyte [Au]

i | } | 3 L y 5

Figure 2-24 : Schéma du mode d'infiltration de ¢élrolyte au cours de
I'électrodéposition de I'or (a), apres retrait rdém (b).

Cette infiltration induit un dépbt parasite d’outaur des micro-pillars. Ce dépot
parasite provoque l'apparition d'une collerettespbu moins importante autour des micro-
pillars (figure 2-25a) toujours visible aprées [fggade |la gravure (étape 9 du procédé figure 2-

64



23). Le phénomeéne est parfois suffisant pour progogine mise en court-circuit des plots
(figure 2-25b).

Un autre défaut est noté a plusieurs reprises:surgravure du cuivre électrodéposé
lors du retrait de la couche d'initiation Cu (figuR-25a et 2-25c). La surgravure est plus
prononcée a l'interface entre le cuivre (ECD) atdiere (PVD) car celle-ci est naturellement
plus poreuse et plus contaminée qu'a l'intériesrdirix matériaux massifs. Cette surgravure
peut aller jusqu'a provoquer le déchaussementldesdepuis la base.

SEOSS Jd

Figure 2-25: Inspection MEB (a et b) et en micrgsemptique aprés coupe transversale (c)
de micro-pillars a I'issue du procédé de synthese.

L'intégration a été optimisée par le biais destgmis suivantes :

- Une couche de 50nm de titane a été ajoutée suulehe d'amorce a I'électrodéposition
en cuivre afin d'éviter les interactions entredaime, les électrolytes (de cuivre, de nickel et
surtout d'or) et le cuivre sous jacent. Il a étéstaté I'élimination des infiltrations par la mise
en place d'une couche de titane de 50nm sur leecdiwnitiation a I'électrolyse.

- Un procédé de gravure physique par faisceaus@#gté utilisé plutét qu’'une gravure
par voie chimique et a permis de supprimer lesrauvtges latérales du cuivre.

- Cette gravure de cuivre par usineur ioniqgue comse une partie de I'or déposé. Les
caractérisations réalisées ont permis d’identifiere vitesse de gravure de lor de
115 nm.mift. L'épaisseur d’or déposé a ainsi été ajustée a afimd’obtenir & I'issue du
procédé d’usinage ionique de 5min, une épaisseuriférieure a 500nm.

4) Procédé d'élaboration du brasage eutectique

4-1) Procédé de réalisation du report de puge ¢fip)

A présent que la synthése des micro-bumps et mpitleo's est accomplie sur chacun
des deux composants, l'opération de flip-chip @x#t-réalisée. Cette opération nécessite
l'utilisation d'un équipement dit depitk and placeé (qui au laboratoire est de marque
"DATACONY). Chague puce supérieure (préalablement décogséejaisie par une micro-
pipette a vide par sa face arriére puis placéaisardes puces inférieures avec une précision
d'alignement de £7um suivant chaque axe du plawafar. La précision suivant le tilt dans
le plan du wafer est de +0.15° et le défaut dalfiisme est au maximum de £0.03°. A ce
niveau de précision maximum, la cadence de rafmpuce est aujourd'hui de 30 puces par
minute. Le brasage eutectique proprement dit pestite étre réalisé soit en four-a-passage
soit grace a un procédé appelé "thermo-compressigirést développé par la suite.

4-2) Problématique liée a la présence d'underfill

A partir de cette étape du procédé de montagex d#fierentes techniques
d'assemblages existent selon la maniere donttégfrénl'underfill. Le premier cas est a priori
plus simple d'un point de vue du procédé d'intégmngiuisque le report de puce et le brasage
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eutectique sont réalisés dans un premier tempanelelrfill est appligué dans un second temps
puis se répartit par capillarité (figure 2-26a).nBde second cas, l'underfill est établi a
I'échelle du wafer sur les puces supérieures papesé par un procédé de mise en rotation
du wafer appelé "spin-coating”. Dans ce cas derdiga procédé deick and placeest
enchainé avec la thermo-compression qui va permi&ssemblage des puces.

LH—I unferﬁll
;::.::.:.l; o —

Reflow Dispense

a) Dispense b) Thermo-compression
Figure 2-26 : Schémas des deux méthodes d'inté@gratapilary underfill (a), pre-applied
underfill (b) [136].

Dans le cas de l'utilisation duafer level underfill le niveau de résine surplombe les
micro-pillars et il y a donc un risque de piégerl@eésine dans l'interconnexion au moment
du brasage eutectique. C'est pourquoi il est naressl'appliquer une force sur la puce du
dessus apres son report afin de faciliter I'extrugie l'underfill présent entre les surfaces
métalliques.

4-2-1) La thermo-compression

La thermo-compression est une technigue d'assgmbi matériaux métalliques dans
laquelle la compression est couplée a la chauféssemblage va s'effectuer par diffusion des
especes du réseau cristallin d'un des matériaux Raartre sous l'influence de l'agitation
thermique. Il n'est ainsi pas nécessaire d'atteifidtat liquide d'un des deux matériaux. Ce
type d'assemblage est aussi utilisé pour des suailis d'autre nature comme le scellement
or-étain. Les matériaux doivent avoir une bonnedootivité thermique ainsi que des
coefficients de diffusion élevés. Du fait de I'dpation d'une force pendant le processus, les
tailles d'interconnexions sont généralement rédyte rapport a un procédé dans lequel seul
le parametre calorifique rentre en jeu.

Le pick and placeet la thermo-compression peuvent étre réalisésessvement sur
le méme équipement. De cette maniére il est passilalppliguer un contact pendant une
durée de 1msec a 100s et dont la force d'applicaieut aller de 1IN a 50N. En ce qui
concerne la programmation du profil thermique, st possible d'assigner une consigne au
support de chacune des deux puces. Pour chacurdeles substrats, une température
maximale ainsi que des vitesses de chauffe et fdeidissement sont modulables dans les
limites décrites dans le tableau 2-1.

Support puce du dessus Support puce du dessus

Température maximale 350°C 250°C
Vitesse de chauffe 11°C/min 40°C/min
Vitesse de refroidissemerit 11°C/min 30°C/min

Tableau 2-1: Propriété du profil thermique assigleapar thermo-compression sur
I'équipement DATACON.
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C'est a partir du développement de la techniqueth@@mo-compression que
I'intégration duwafer level underfila trouvé sens [137-138].

4-2-2) Limitation de la thermo-compression

Un des inconveénients de la thermo-compressioa tgllelle s'effectue par le biais de
I'équipemenDATACONest qu'elle ne permet pas de variation en tempéran fonction du
temps. Pratiqguement, il n'est pas possible, pampke de répondre a la problématique
d'activation du flux qui nécessite un plateau M&8°C. Un autre inconvénient est que seules
les températures des supports de puce sont corceigsi ne permet pas de connaitre avec
précision la température effective au niveau dérksure. En cas d'un échec du brasage
eutectique lié a une mauvaise gestion de l'aspecmique, son nouveau paramétrage ne
restera donc que qualitatif, contrairement & cd qat possible de faire avec un four-a-
passage dont le profil thermique sur wafer estrpéteable avec précision.

4-2-3) Approche four-a-passage

Si a présent I'on s'exempte de la problématiquiudderfill, qui sera intégré dans la
suite du montage, alors la thermo-compression k& nécessaire. Il devient possible
d'utiliser I'équipement dpick and placesimplement pour le positionnement des puces, puis
de réaliser le brasage eutectique en four-a-pagsage lequel on aura acquis une bonne
connaissance au cours de l'optimisation du prodédynthése du micro-bump par le reflow.
Dans notre cas, une optimisation d