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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.

11



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].

"
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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
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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
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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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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

-
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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]).

200 45
", s I 40
parabolic
1801k =(4.8+-0.3) imin £
& et
. 1004 o 251
'-E, £ 20
£ i & 15 "parabolic”
10 k,=(12.5+/-0.5) ym’/min
- 54 =
0_ .
. , . . : . b 0- . : . ;
a) 0 5 10 15 20 25 30 35 )0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
reflow time [min] reflow time [min]

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-
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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.

66



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 du profil therraiga été faite pour satisfaire des
spécifications morphologiques et ce, avec un reedémaximum.

A présent que les principales problématiques ivelata l'obtention d'un procédé
d'élaboration reproductible ont été décrites ebltEs, les outils de caractérisation vont faire
l'objet d'une présentation dans la section qui suit

5) Dispositifs expérimentaux et méthodologie de cactérisation

5-1) Introduction

Cette étude cherche a qualifier les réactions tedfices et les propriétés
microstructurales du micro-bump, ainsi que leudéions au cours des différentes étapes de
montage qui sont en majeur partie influencées @dmutget thermique. Afin de caractériser
finement ces aspects morphologique et microstragiyr la microscopie électronique a
balayage (ou MEB) est incontournable (figure 2-12-46). En revanche nous ne disposons
pas de moyen simple pour réaliser des coupes #eaes au sein des micro-bumps, excepté
par faisceau d'ions focalisé (FIB). En parallelecdtte difficulté technique, il sera nécessaire
d'inspecter les évolutions microstructurales déaie ainsi que celles du systeme interfacial
avec la contrainte thermique. L'étude de I'évolutite la microstructure de l'alliage et du
systeme interfacial suivant le nombre de reflowgaapit comme une approche intéressante
puisque cela correspond effectivement a ce qui Sgbapar le systeme lors du procédeé de
montage. En effet, les recuits ultérieurs au bmagagectiqgue de puces, nécessaires au report
des composants sur BGA puis sur PCB sont des seaoiitt les parametres sont analogues au
profil visible en figure 2-22. Cependant, des gsatfinermiques adaptés aux besoins de I'étude
seront également appliqués sous atmosphere d'grgorun équipement de calorimétrie
différentielle a balayage. Cet outil sera utilisnhs le but d'appliquer des profils thermiques
avec rampe de montée en température et de referdent constante et des maintiens
isothermes de durées variables. Le but est deVaiier la durée d'interaction entre le cuivre
et la brasure liquide. La calorimétrie différerteh balayage permet également d'obtenir des
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informations thermodynamiques comme les tempémtude transition de phase. La

meéthodologie consiste donc dans un premier tenggsacier un traitement thermique avec la
caractérisation morphologique (MEB) et compositiEia (spectroscopie X dispersive en

énergie) du systeme d’étude. En second lieu, laingas propriétés du systéme interfacial sur
la résistance mécanique du systeme d'étude selgs@nddans cette optique, le test en
cisaillement (shear test) sera utilisé sur des avicimps de diametres et de compositions
différentes. Pour finir, la tomographie par projeat sera exploitée en complément du MEB
afin d’apporter une vision tridimensionnelle de reosysteme d’étude et sera l'objet de la
derniére partie de ce chapitre.

5-2) Calorimétrie différentielle a balayage

La calorimétrie différentielle a balayage ou DS@our Differentiel Scanning
Calorimetry en anglais) est un outil de détectigeclohnges thermiques. La mesure DSC
utilise ordinairement un échantillon référence peguel il est connu qu’aucune transition de
phase ne se produit et reste donc inerte du peintid thermodynamique pendant I'exécution
du profil thermique et le second échantillon edtiicqui fait I'objet de I'étude. Les deux
échantillons sont placés dans deux cellules diftérebéissant au méme profil thermique de
consigne, l'ensemble étant situé dans la méme rdacealorifique. La température de ces
deux cellules doit rester identique. Il est possitié mesurer avec une bonne précision les
eéchanges thermiques relatifs se produisant engreldex cellules. Lorsqu'une transition de
phase se produit, un générateur de puissance fd'@émargie nécessaire afin de conserver la
température de I'échantillon identique a celle algéférence. C'est cette énergie (flux de
chaleur) qui est enregistrée en fonction du terhpsDSC permet donc de déterminer les
températures de transitions de phases d'un édbardihsi que les enthalpies associées a ces
transitions de phases.

5-3) Protocole de préparation d'échantillon

Ce protocole a pour but de realiser des coupesuessales au sein d’'une ligne de
micro-bumps généralement issue de la matrice denffigure 2-2b) du motif de puce. La
préparation d’échantillons est délicate pour obtemie planéité de la section (inférieure a
50nm) et une qualité d'observation satisfaisarger Pobtenir sur les dimensions souhaitées,
un Cross Section PolishgilCSP) sera utilisé (figure 2-27). Le principe sishilaire a celle
d’'une abrasion par faisceau d'ions focalisés (FR¥epté que le polissage y est Iégérement
moins précis et que la surface polie est, pourdieges équivalentes, plus de cent fois plus
importante que celle que I'on peut obtenir avecHIB classique. De cette maniére il est
possible, sur une coupe transversale, d'obserusieprs micro-bumps (voir figure 2-29).

Lm

Figure 2-27 : Vue d'ensemble du Cross Section Pedi€JEOL)

Le principe est le suivant : un faisceau d'iomga non focalisé de diametre 300 um
attaque la surface de I'échantillon et crée und¢imeae positionnement perpendiculaire a
celui-ci. La vitesse de gravure est de I'ordre dorom par minute pour la matériau référence
du silicium. La coupe présente une largeur de 700 ha zone spécifique a abraser est
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sélectionnée par clivage puis par un jeu de masgmeme montré en figure 2-28. Le

positionnement de la coupe est obtenu avec unesfmé@valuée a 20 um.
Masque

_Echantillon sur plot de maintien
.
[

Faisceau d’ions

p—
Mas Coupe transversale
i —
échanrﬂlonﬁ | —
Porte échantillon _;-b
e

a) b)
Figure 2-28 : Schéma du principe d’exposition dfasion utilisé dans le Cross Section
Polisher. Vue d'ensemble (a), zoom sur la zoneatguage (b).
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Cette méthode nécessite cependant une encapsubatio préserver I'échantillon et
ici les micro-bumps au cours de I'abrasion ou piriter un endommagement par le masque.
Cette encapsulation est obtenue par dépo6t d’'umeer&pécifix 49, qui doit étre associée a
un réticulant (protocole détaillé en annexe A3). édhantillon apte a subir une abrasion au
CSP est ainsi obtenu. Il est possible d’ajouterétape de polissage mécanique grossier pour
approcher la ligne de micro-bump qui doit se trause bordure d'échantillon. En effet, le
CSP est utilisé pour éliminer des portions de neaigr affleurant du masque qui restent
relativement minces (75 um maximum). L'abrasion dzstc fréquemment exécutée apres
polissage d'une certaine portion de I'échantillannpecapol(détails en annexe A3), afin que
la ligne de mire soit éloignée du bord de I'échimntid'une distance inférieure ou égale a
75um. Apres cette préparation, la coupe transvermslenue (figure 2-29 et figure 2-25c)
peut donner lieu a une observation MEB.

Résine

\ P Silicium

Figure 2-29 : Observation en microscopie optiquend coupe transversale réalisée dans une
ligne de micro-bump.

Les informations morphologiques et microstrucesal obtenues par des
caractérisations MEB devront étre couplées auximébions compositionnelles obtenues par
le biais de spectroscopie dispersive en énergie.

5-4) Spectroscopie de rayonnements-X dispersivenergie

La spectroscopie dispersive en énergie (EDX), msttechnique couplée a I'utilisation
d’'un MEB ou d'un Microscope Electronique en Transsion (ou TEM) permettant une
identification des éléments chimiques constitudatsurface sondée. Il s'agit d'une méthode
d'analyse qualitative méme si des informations tjisives peuvent étre obtenues lorsque
des conditions strictes de planéité et d'uniformgént réunies. En pénétrant dans
I'échantillon, le faisceau d'électrons incidenfudié et constitue un volume d'interaction (ou
poire de diffusion) dont la forme dépend principa¢st de la tension d'accélération et du
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numeéro atomique des éléments chimiques constitdargarface de I'échantillon. Parmi les
emissions résultant de lirradiation de I'échantillpar les électrons, ce sont les rayons X
caractéristiques (figure 2-30) générés qui peuv&nd utilisés pour lidentification des
éléments chimiques.

Electrons primaires

Eo

- N Emission électronique
Emission électronique secondaire

rétrodiffusée dy
>\£-‘H-‘t_{\1 210 nm \,
[ SN

Emission X 0,7405pm

caractéristique il
\
S

Emission X
de fond continu

Enwviron 1 um

Emission X de fluorescence - = 10 pm

Figure 2-30 : Représentation des différents rayoneets émergeants suite a une irradiation
électronique typique de l'utilisation du MEB. (Avecla profondeur limite d’émissions
rétrodiffusées etgde diametre du faisceau électronique. [139]).

Une telle analyse est adaptée a des défauts leredativement importante c’est-a-
dire autour de 0.5 a 1 um dans leur limite inféeepar conséquent des phases peuvent étre
visibles au MEB sans pour autant pouvoir étre aga\yavec justesse. La résolution en énergie
de la technique EDX (130 eV) ne permet pas la tiétedes liaisons atomiques et se limite a
la détection chimique des éléments selon leur no@&mique. Le détecteur employé est une
photodiode de Si dopée au Lithium (jonction p-i-teasion inversée). Quand un photon X
tombe sur le détecteur, son énergie est absorb@émpasérie d'ionisations qui se manifestent
par la création de paires électron-trou. Ces dexsigont collectées par les électrodes de la
photodiode et forment une charge électrique direetd proportionnelle a I'énergie du photon
X incident. La procédure d'acquisition EDX est @écen annexe A4.

Des simulations permettent de rendre compte dunvelde la poire de diffusion en
fonction du matériau sondé et de la tension d’&eaébn des électrons primaires. La figure
2-31 présente le résultat d'une simulation de leepte diffusion obtenue en bombardant un
matériau composé de 25% de Sn et de 75% de Cuumeéetension d'accélération 15keV.
(Détails en annexe A4).

975.7 nm

Sntu Substrate
-610.5 nm -305.3 nm 0.0nm 305.3 nm 610.5nm

Figure 2-31 : simulation d’une poire de diffusiobtenue en bombardant un matériau
composeé de 25 at% de Sn et de 75 at% de Cu avétedtrons d'énergie égale a 15keV.
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Dans cet exemple, diametre de cette zone d’irradiation est légérenrdatieur au
micron (figure 231), et par conséquent I'analyse d’'objets plugpest rendue difficile car
signal transmis est parasité par la présence deséls composants les zones voisinesst
notamment en cet aspect que I'on rencontre legdsemile cette technique. Une alterna
serait de choisir la technique, plus fine, de spscbpie de perte d'énergie (Electron Ene
Loss Spectroscopgn anglais ou EELS) mais son utilisation néte de hautes tensio
d’accélération (supérieure a 100kV) et est doné@gdement couplée a celle d’'un TEM pi
lequel les restrictions sur les dimensions destelgjeservés rendent compliqué son utilisa
dans le cadre de caractérisations récurrecomme c'est le cas dans cette éf

5-5)Le test en cisailleme

Comme énonceé au chapitre 1, le test de cisailleswerdes structures comme le sol
bump ou le micrdaump peut étre un moyen d'évaluation de leur figbihécanique. Il e:
comu qu'a grande vitesse le test en cisaillement ged® se rapprocher des conditions «
drop test et par conséquent d'évaluer la défe€toat la structure compléte. Cependant
point de vue méthodologique, il peut étre envisdgésonder plus locement la fiabilité
mécanique du micrbump en abordant le test a plus faible vitesseteGeée est alimente
par deux constats. Il a été vu au chapitre précégea I'effet Kirkendall se manifeste
l'interface entre le plot de cuivre et I'alliageliasure. La fiabilité de cette interface -étre
sondée comparativement a d'autres zones du -bump, cet effet peut étre suspe
d'affaiblir mécaniquement l'interface entre le ceiet I'alliage de brasure. De surcroit I'e
Kirkendall est suscepti® de s'amplifier avec le vieillissement thermid@®1]. Enfin, bier
gue la présence de la couche intermétallique ssirgielle pour la bonne adhésion entr
cuivre et l'alliage de brasure [1(, une épaisseur « excessiweonduit a un affaiblissernt
du joint [103404]. Un test en cisaillement sur mi-bump permettrait donc de répondre :
guestions: A quel point I'effet Kirkendall contridt-il a dégrader la résistance mécanique
micro-bump? A quel point l'accroissement de I'épaissatarmétilique contribue -il a
dégrader la résistance mécanique du r-bump?

La méthode va ainsi coister a créer une croissance artificielle de la cel
intermétallique par le biais de maintien thermidoesque l'alliage est a I'état liquide
attandre différents stades d'avancement réactionnehqUe catégorie d'échantillons s
caractérisée par son stade d'avancement réactiendehc par son épaisseur intermétalli
moyenne. Chacune de ces catégories sera évaludestaue cisaillement ece, pour
différenteshauteurs de cisaillement afin d'évaluer les difiées de résistance mécanit
selon le matériau cisaillé (figur-32).

V (um/s)

SAC

Figure 232: Schéma de principe du test en cisaillementfaréntes hauteurs sur mic-
bump.

L’expérimentaibn est réalisée sur I'équipement de cisaillementmérque DAG-
SERIES4300 compatible avec des wafers 200mm et 300mnsupeort de wafer pe-étre
mis sous vide. Des "joysticks" permettent la malaifpon compléte du wafer alors qu'u
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loupe binoculaire permet la visualisation de la ipalation en cours. La pointe,
interchangeable, a ici un diamétre de 50um.

6) La tomographie X par projection

6-1) Introduction

Quelques résultats, décrits dans le chapitre stjigant basés sur des caractérisations
utilisant la tomographie par rayons X. L'intéréemier de ce type d’analyse est le fait de
pouvoir obtenir une imagerie et une caractérisatioiimensionnelle beaucoup plus complete
gue ce qu'il est possible d'obtenir par le biais ptatocole décrit précédemment. La
tomographie par rayons X est une technique diremtenmspirée de I'imagerie médicale (le
« scanner ») et qui peut étre mise en ceuvre dephsséchelles spatiales. Pour la tomographie
industrielle, on peut utiliser des rayons X de tnasite énergie (100keV ou plus) sur de trés
gros objets et a basse résolution (de 100 micresgtrsqu’a quelques millimetres). La
microtomographie vise a obtenir une imagerie 3Dea ksolutions (sub)micrométriques, a
des énergies allant souvent de 10keV a 100keV [14Qfés haute résolution, on trouve la
nanotomographie par rayons X avec des résolutiderst gusqu’a 50nm [141, 142].

Quand on augmente la résolution, cela revient &renglus de photons dans des pixels
toujours plus petits ; il faut donc augmenter ldldrce. Pour cette raison, les outils de
nanotomographie permettant d’effectuer une expéei@vec un rapport signal sur bruit et un
temps d’acquisition raisonnable reposent tous 'sttitidation du rayonnement synchrotron.
Dans le cadre de ces travaux, nous avons utiliséayennement synchrotron de™3
génération fourni par Le European Synchrotron RemhiaFacility (ESRF). Des détails
concernant I'ESRF et le dispositif expérimentaldadiggne 1D22 sont fournis en annexe A5
[143-147].

6-2) Préparation d’échantillon

Etant donné le champ de vue limité du détectela mitation qu’'impose la technique
de la tomographie, il est indispensable dans nmse qu’un unique micro-bump figure sur
I'échantillon. Par conséquent la puce Divl (fig@r2b) est micro-clivée un utilisant I'outil
SELA MC 600i de maniere a ce que le trajet de dgeawe comprenne qu’un seul micro-
bump se trouvant dans l'angle supérieur gaucherajettde découpe (figure 2-33). Un
échantillon de 2.2mm x 1.6mm est ainsi obtenu.

Trait de découpe

Figure 2-33: Représentation du positionnement di tte découpe sur puce Divl permettant
I'obtention d’un unique micro-bump.
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6-3) Principe de la tomographie par projection

La tomographie est une technique d’'imagerie quneé de reconstruire un objet en
3D a partir de la mesure d’'une série de projectimdsmensionnelles qui sont en fait des
radiographies. Un systeme typique de radiograpsiecemposé d'une source de rayons X,
d’'un porte-échantillon motorisé et d'un détectdiiobjet est placé au-dela du point de
focalisation du faisceau de maniere a étre intégraht irradié (figure 2-34). Une projection

plane de son volume est ainsi obtenue. Le prinegkeen fait identigue a celui de la
radiographie médicale.

Détecteur de rayons X

Axe de rotation

i

—d—

|
i
i

Lentille _ ? e
[ *'“\ g -
| F

aisceau synchrotron divergent

X

Figure 2-32: Schéma du montage expérimental dadéographie.

Par rapport a la simple radiographie, la tomogeaar projection consiste a faire
pivoter progressivement l'objet d'intérét suivanh saxe vertical afin d'acquérir un grand
nombre de radiographies a différentes orientatibasource de rayons X et le détecteur sont
donc immobiles tandis que I'échantillon est posaiawsupport en rotation.

6-4) Reconstruction

A partir de cet ensemble de radiographies deetpidjest possible par reconstruction
mathématique d'établir les coupes axiales, saggttat frontales et donc une reconstruction
tridimensionnelle de l'objet sondé (figure 2-35a teconstruction passe par une méthode
analytique : la rétroprojection filtrée. La recamstion peut étre obtenue par la transformée
inverse de Radon qui constitue I'expression mathigora d’'une projection. Cette opération
consiste a filtrer toutes les projections et a pespager sur toute l'image dans la méme
direction ou ils avaient été projetés [148]. Leotéson de 'objet reconstruit est en partie liée
au nombre de projections acquises.

Radiographie

Axe de rotation

C’—ﬂ

Source X

.:M&manp !
[ ]

a) b)
Figure 2-35: Principe de la tomographie par project : acquisition d’une
radiographie (a), acquisition d'images pour plusis@angles de rotation du micro-bump (b),
reconstruction 3D du micro-bump (c).
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L'intérét majeur de la technique ici est la quadiion du volume de la couche
réactionnelle. En utilisant un logiciel de traitethal'image (Image J), il est possible de
calculer, sur une coupe transversale ou bien axialesurface occupée par la couche
réactionnelle (voir figure A6-1 en annexe A6). Epé&tant ce calcul pour chaque coupe axiale
(figure 2-36), un profil de la surface occupée fiatermétallique en fonction de la hauteur
(figure 2-36¢) est obtenu. L'intégration de ce prpermet d'obtenir le volume total de la
couche réactionnelle.

Couche réactionnel  Alliage de brasure

Surface occupéeparla
couche IMC (um?)
500

0 - . Hauteurau dessus de
9 . 2 3 4 Pinterface Cu/IMC (um)

Couche réactionnel = 54% de Couche réactionnel =32%
la surface totale de la surface totale

Figure 2-36: Coupe axiale de micro-bumps a 14urhalgeur (a) a 15um de hauteur (b).
Surface de la couche interfaciale occupée en fonae la hauteur (c).

En réalité, a cause de la cohérence des faiscegushrotron, les radiographies
obtenues sur la ligne ID22NI comprennent a la @imis contribution d’absorption des photons
dans la matiere (loi de Beer Lambert) et une coution de contraste de phase. La
reconstruction et la quantification de la couchacti&nnelle imposent d’avoir uniquement
une image d’absorption ; a cette fin, un algorithdiiede « phase retrieval » a été mis en
ceuvre par Peter Cloetens [149, 150].

7) Conclusion

Dans ce chapitre, les procédés d’élaboration aitirdtoduits ainsi que les outils
d’analyses. La fabrication de micro-bumps a I'élehdl wafer avec le véhicule test Divl est
satisfaisante et reproductible. Tout est disponipleur permettre une étude de la
microstructure et de la réactivité interfacialerdicro-bump. Il s’agira ensuite de mener une
étude comparative entre le procédé dans lequelideothump comprend une couche de
nickel entre le cuivre et l'alliage de brasure etprocédé standard décrit au cours de ce
chapitre. Nous nous attacherons a analyser ces si@mi&@mes dans le but d’identifier s'il
existe ou non des arguments permettant d’en pgieiféun plutdét que l'autre d’'un point de
vue industriel.

Le procédé de synthése du micro-pillar est égalénaentifié et stabilisé de méme
gue les étapes du procédé de montage (ou flip-chip)report de puce (flip-chip) puis
brasage eutectique du micro-bump sur micro-pillaryent ainsi étre réalisés afin de faire une
analyse metallurgique en aval de I'étude du miarowp, et ce, en s’affranchissant de la
problématique de l'intégration de I'underfill.
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Chapitre 3: Métallurgie des micros-bumps
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1) Introduction

Au cours de ce chapitre seront étudiés, d'un pdmtvue métallurgique, les
empilements métalliques que constituent les micnoyiis a partir de leur état apres dépobt
(figure 3-1) et au cours de leur évolution thermmayique, morphologique et
microstructurale, que ce soit sur substrat cuiviesubstrat nickel.

h SAC h SAC
Cu Ni
¢=25et 80pum ¢=25pum

Figure 3-1: Présentation schématique des systémdasdes: micro-bumph(=25um) et bump
face arriere ¢ = 80um) apres le dépbt, sur substrat cuivre etsuystrat nickel.

L'étude se décompose en trois axes:

(i) L'évolution de la microstructure de lalliageAC, avec éventuellement une
évolution compositionnelle liée a la dissolutionsiibstrat (Cu ou Ni). Dans les deux cas de
figure (figure 3-2), pratiqguement seul le systéremaire Sn-Ag-Cu est concerné. En effet
dans le cas du substrat de cuivre (figure 3-1ayila que la concentration en cuivre de
l'alliage qui peut évoluer suite a la dissolutianaliivre du substrat (donc seuls les éléments
Sn, Ag et Cu constituent l'alliage). Dans le cagen8AC liquide est mis en contact avec un
substrat de nickel, la formation d'une couche fatésle de NiSry dense et continue, sert de
barriere de diffusion et limite de fagon drastid@elissolution du nickel dans I'alliage liquide
[79]. De ce fait la concentration du nickel damdliige est pratiquement nulle et il peut, par
conséquent, étre considéré que l'alliage ne cdmjiem trois constituants (Sn, Ag et Cu). Le
premier axe de |'étude ne concerne donc que leadrage ternaire Sn-Ag-Cu.

(ii) L'évolution du systeme interfacial pour lesut systéemes (figure 3-2), Cu/SAC et
Ni/SAC. Il doit étre noté tout d'abord que le ceiwt le nickel ne forment aucune phase
intermédiaire avec l'argent (voir figure 1-9 etéréhce [151]) et de ce fait les systémes
interfaciaux Cu/SAC et Ni/SAC peuvent pratiquem@iné présentés par les systemes Cu/Sn-
Cu liquide riche en étain et Ni/Sn-Cu liquide rictre étain. Selon le substrat Cu ou Ni, les
systemes interfaciaux a I'état initial peuvent @#énis comme deux "couples de diffusion”
représentés schématiquement sur les deux secsotieimes des diagrammes de phases
ternaires Sn-Cu-Ag et Sn-Cu-Ni sur la figure 3-2les points rouges sur ces coupes
isothermes représentent schématiquement les coatens initiales des deux membres de
chaque "couple de diffusion”.

(iii) Le comportement mécanique du systeme intéafacCe comportement sera
investigué par des tests en cisaillement qui oibtl'tdjet d'un état de I'art dans le premier
chapitre.
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a) Microstructure, . )
Alliage SAC [:] 2 y ]

(SnAgCu) — 1 = I
b Ag Ni
____-= ==~ 9 Réacyiy -
T UV s
ef{('?tl'a.'u

nickel — o

Substrat cuivre ou

Micro-bump Sn Cu Sn Cu
Couple Cw/SAC Couple Ni/SAC

Figure 3-2: Représentations schématique des systtamaires concernés par les axes
d'études: microstructure (a), réactivité interfaedb).

2) Etude microstructurale

2-1) Introduction

Dans cette partie sera étudié dans un premierstéétpt initial de I'alliage de brasure
apres électrodéposition aussi bien sur substratewgue sur substrat nickel dans le cas de
micro-bump (diamétrep = 25um) et seulement sur substrat cuivre pourldesps face
arriere (diamétrep = 80um).

Dans un second temps, la fusion et la solidiftcatpar calorimétrie différentielle a
balayage (DSC) pour des micro-bumjp £ 25um) et des bumps face arriepe= 80um)
déposés sur substrat cuivre seront étudiés. Lepératures de fusion et de solidification
obtenues pour les micro-bumps et les bumps facerariseront comparées avec les
températures de fusion et solidification de billesméme alliage de 450um et de 70um de
diametre.

Finalement, la microstructure de solidificationl'gicidence de différents paramétres
(nombre de reflows, vitesse de refroidissement omposition de la brasure) sur cette
microstructure seront présentées et analysées.

2-2) Etat initial du systeme apreés le dépot ébdytique de I'alliage de brasure

Comme cela a déja été présenté au paragrasghdu second chapitre, l'alliage de
brasure SAC a été déposé sur Cu ou Ni. Dans lendecas, le nickel constitue une étape
supplémentaire car il est ajouté entre le cuivrgldt et I'alliage. La figure 3-3 présente des
observations en imagerie ionique de I'ensembleysig¢me Cu/SAC pour les micro-bumps de
cuivre de diamétre 25um et 80um. Dans les deuxonageut trés nettement distinguer la
microstructure du plot de cuivre ainsi que celld'ddéiage déposé par voie électrochimique.
La microstructure du cuivre massif est caractérpgiredes grains dont la grande majorité de
taille est comprise entre 1um et 2um dans les @agx La couche réactionnelle entre le
cuivre et l'alliage est observée dans les deuxadasterface. La formation de cette couche,
avant méme le passage a I'état liquide de l'alldegbrasure, sera discutée en détail dans le
paragraphe suivant. Ces observations en imageriguie mettent clairement en évidence une
structure granulaire de l'alliage SAC. Dans ledwasnicro-bump de diametre 25um (figure 3-
3a), les grains présentent une structure colonrdgr® a 3um de largeur et plus d'une
guinzaine de grains peuvent étre comptabilisés ldasection de la figure.
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Dans le cas du bump face arriere de diametre 80igore 3-3b), la taille moyenne
des grains est beaucoup plus élevée (~10um) eemsent 5 ou 6 grains peuvent étre
distingués.

SAC

Cu

| 15um
Figure 3-3: Observation en imagerie ionique (FIBym micro-bump (agt d’'un bump face
arriere (b) apres électrodéposition.

La figure 3-4 montre des clichés de spectroscoigigetsive en énergie (EDX) réalisés
sur des coupes transversales de bumps face aféiere80um). Ces observations mettent
clairement en évidence l'existence de précipitgeht sous forme de plaquettes d'épaisseur
micrométrique et d'une longueur de quelques mic(dps a 10um), ainsi que la présence de
particules riches en cuivre dont la taille moyenépasse celle du micron (>1um). Comme
l'alliage contient plus de 95% d'étain il s'agirdieé grain d'étain étant donné qu'aux
températures inférieures a 25°C (température mdairatieinte lors de I'électrodéposition
[152]), la solubilité du cuivre et de l'argent ddféain est pratiquement nulle (voir les
diagrammes de phases figure 1-9). Par conséquentivre et l'argent déposés peuvent se
trouver a l'intérieur de la matrice d'étain sosdorme d'éléments pur (Cu ou Ag) soit sous
forme de composés g3n et/ou CgSns ou sous forme d'An respectivement.

d) THONBE S UL L i d = .-1;..}.“ e) J ¥ £ i Y

Figure 3-4: Analyse en spectroscopie X dispersivérergie (EDX) sur des coupes
transversales de bumps face arriére aprées élecprosiéion (a, d), Composés riche en argent
(b, e), etriche en cuivre (c, f).

Une nette augmentation de la taille des grainsid'@st observée lorsque le diamétre
du bump augmente. Cette différence de taille dim greut provenir de la différence du temps
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de I'électrodéposition entre les deux types de lsurkm effet, comme la déposition de
l'alliage SAC est réalisée a une densité de coudamtique pour les deux dimensions de
bumps concernés ici (figure 3-3), la durée dedtébeléposition est plus longue dans le cas
des micro-bumps de plus grand diameétre: pour leavbomp ¢ = 25um), 10um d'alliage
sont déposeés (figure 3-3a) contre 25um pour le biaog arriered = 80um) (figure 3-3b).
Les durées d'électrodéposition sont ainsi de 1ras @ur le micro-bump contre 4min 48s
pour les bumps face arriere. Dans le cas de Itégposition de longue durée (4min 48s),
une croissance de grains d'étain pendant le dépfté&ire envisagée, de quelques microns
aprés une minute de dép6t a environ 10um au boaindeminutes a température ambiante
[153].

2-3) Etude par DSC de la fusion et solidificatdml'alliage SAC

2-3-1) Introduction

Dans ce paragraphe seront comparés et discutéssidgats de I'étude calorimétrique
de l'alliage SAC sous deux configurations difféesnt

- billes d'alliages SAC de diametres 70um et 450um

- alliage de brasure SAC déposé sur un substratisiee (configuration bump).

Avant d'aborder cette étude proprement dite, l@lsimes d'alliage dans ces deux
configurations (billes et bumps) sont ici compatésvolume des billes de diametre 70um et
450pm est respectivement de 1,8.467 et 4,8.10 unt. Le volume de l'alliage SAC déposé
sur les bumps de diamétre 80pm et de hauteuradi@lR5pum est d'environ 1,3°40n7. Pour
les micro-bumps de diametre 25um, comprenant uneehad'alliage de 8um et 10um le
volume est d'environ 0,043QnT et 0,05.10 unt respectivement. Etant donné que le
volume d'alliage reste dans tous les cas infé@elimnd, sa forme & |'état liquide sera soit
sphérique dans le cas des billes, soit sous foreneatbtte sphérique dans le cas des miro-
bumps (figure 3-5). En effet lorsque le volume diisges métalliques est inférieur & 1fhm
les forces de gravité sont négligeables devanfoless capillaires [154]. La relation entre le
volume de l'alliagd€V), le diamétre du micro-bum@ = 2r) et I'angle formé entre l'alliage
liquide et le plot de cuivre (figure 3-5), est déerpar:

3

3

27 2 3005@: cos f =V".f(B) avec V' =20

3 2sin’ 8 3

V' représente le volume d'une demi-sphére de rayba variation de la fonctiof(g)

est tracée sur la figure 3-5. Il doit étre noté famegle formé entre la surface de l'alliage
liquide et le micro-bump (figure 3-5) n'est pasangle d'équilibre de Young. En supposant
gue la goutte ne s'étale pas sur les parois viesicl plot de cuivre, la forme de la goutte est
imposée par son volume et par le diamétre du motuivre. Si cet étalement a lieu, il doit
étre pris en compte (voir paragra@Bi@-4). A partir de la relation (1) et en supposantl ausi
a effectivement pas d'étalement sur les paroiscedast, alors I'anglp peut étre déterminé en
fonction du diametre du plot de cuiweet du volume de l'alliage:

-

1 V=

.h ou h est la hauteur de l'alliage déposé.

Pour un bump face arriére (de diamedire 80um et de hauteur d'alliage h = 25un),
~ 92° etpour un micro-bump (de diametfe= 25um et une hauteur d'alliage h = 8-10usn),
~ 92°-97°.

Les valeurs d'angles calculées sont legeremegtisupes a 90° dans tous les cas avec
une valeur moyenne de 93+4°. La figure 3-5, dore®ithages MEB de deux micro-bumps
aprés passage a l'état liquide de l'alliage SACidgue d'un reflow) de diametre 80um et
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25um. La forme de l'interface liquide vapeur esnbsphérique et les valeurs de l'angle
évaluées ici (figure 3-5c et 3-5d) sont légerenseiperieures a 90° podir= 80um et 25um.
Il'y a par conséquent une bonne correspondance lestivaleurs calculées et celles mesurés
sur les micrographies.

V=2=r*1(B)3

05

a) b)oa io 40 60 80 1nlm 120

Figure 3-5: Représentation schématique d'un miaroyp de volume V et formant un angle
avec le plot de cuivre (a), tracé de la fonctigf) { équation (1) (b), cliché MEB d'un bump
face arriére (c), et d'un micro-bump (d).

La géométrie des micro-bumpis £ 25um, h = 10um) et des bumps face arrig¢re (
80um et h = 25um) est donc telle que l'alliage desure présente, a l'issue du reflow, une
forme presque hémisphérique dont I'angle de mgilksst Iégérement supérieur a 90°C. En
ce sens, le dimensionnement des bumps est consm@rée satisfaisant.

2-3-2) Etude en calorimétrie différentielle a balgg (DSC)

a) Billes d'alliages SAC

La figure 3-6 donne la variation du signal DS@xXfte chaleur en mW (en mJ/s)) lors
d'une montée en température jusqu'a 240°C avecvitesse de 10°C/min suivie d'un
maintien isotherme de 5 min et d'une rampe de ickésement de 3°C/min pour des billes
d'alliages SAC 357 (Sn-3,5%Ag-0,7%Cu) de diamét&dun et 70um. Le signal
endothermique lors du chauffage, caractéristigudadfusion d'un alliage de composition
eutectique (ou proche de l'eutectique), est vidglales les deux cas. La température de fusion
de l'alliage relevée au début de ce pic est d'envitl8,4°C et 217,7°C pour les billes
respectivement de 450um et 70um. Cette tempérawirision est en accord avec celle
indiqguée par le diagramme de phase ternaire deragssn-Ag-Cu (figure 1-10) pour l'alliage
SAC 357.

Lors du refroidissement des billes de 450um, orstat@ une surfusion importante
puisque le premier pic de solidification est déte@tune température de 185°C. Ce pic est
suivi de nombreux pics de solidification d'amplegddifférentes jusqu'a la température de
176°C. Cette différence d'amplitude s'expliquelpdait que chacun de ces pics correspond a
la solidification de plusieurs billes pour lesgaslle phénoméne de germination a lieu dans le
méme intervalle de temps. La surfusiaf, qui peut étre exprimée paAT=Tusion -
Tgermination Vaut donc environ 33°C pour les billes se sahdif les premiéres et 42°C pour les
billes se solidifiant en dernier. Le méme phénomesteobservé dans le cas des billes de
70um de diamétre, sauf que dans ce cas la sdditific a lieu sur une plage nettement plus
importante de température (de 177,5°C a 121,5°@jteCfois la surfusiomT est ainsi
comprise entre 40°C et 96°C. Etant donné que fmigation homogene pour les métaux
liquides a lieu a des degrés de surfusion plus itapts que ceux mesurés ici [155], il peut
étre conclu qu'une germination hétérogéne sur descples solides micrométriques se
trouvant au sein de l'alliage a lieu dans ce caspDs le fait que la surfusion augmentant
lorsque la taille de la bille diminue correspon@@Vaspect probabiliste du phénoméne de la
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germination. Des variations de la surfusion avetalde des billes d'alliages SAC ont été
aussi reportées dans la littérature comme dansléate B. Arfaei et al [41] (voir annexe A2).
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Figure 3-6: Signal DSC obtenu en soumettant ddésshil'alliages SAC (Sn-3,5%Ag-

0,7%Cu) a un profil thermique de vitesse de chagditde a 10°C/min et de vitesse de
refroidissement égale a 3°C/min. Billes de 450urdidmétre (a), billes de 70um de
diametre.

b) Micro-bumps de diametre 80um et 25um.

Une premiere expérience DSC a été effectuée aveaigue micro-bump de diametre
80um. Comme le volume d'alliage SAC de hauteur2bgm est trés petit (1,3.307), le
signal DSC est trés faible, mais suffisant pouredétr la fusion. En effet, en premiere
approximation en assimilant l'alliage SAC a deali@tpur, a partir de la chaleur de fusion
molaire de I'étainAHm = 7029J.mot), de sa densité (= 7,3g.cnT) et de sa masse molaire
(M = 118,7g.mol), la chaleur de fusion volumique peut étre déteémi

AH, :ﬁAHm = 4323Jcm’®

Ce qui donne pour un micro-bump de diamétre 8@envolume V = 1,3.10 cnr™:
AH($=80um) = 0,055mJ. Pour le micro-bump de diametadeég 25um et de hauteur h =
10pum, un calcul similaire conduit a la chaleur g&idn de I'alliage SAC (de volume égal a V
= 4,1.16 pn?) : AH(¢ = 25um, h = 10pum) = 1,8.2MJ. La figure 3-7 donne le signal DSC
lors du chauffage obtenu dans le cas d'un seubrbigmp ¢ = 25um, h = 10um) et d'un seul
bump ¢ = 80um).

——

o,

Heat flow (m¥ )
Heat flow (mf )
1

@ 210 215 220 225 23 () 210 215 220 225 230
T(°C) T(°C)

Figure 3-7: Pic de fusion de profils calorimétricuéd'un unique micro-bump,= 25um (a),
¢ = 80um (b).
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Méme si I'amplitude du signal DSC est ici tredbliaiet il est difficile de déduire des
valeurs quantitative d&Hsysion pour un seul micro-bump, il a été confirmé de fachaire par
plusieurs expériences, que dans les deux cas |pétatare de fusion de l'alliage SAC,
mesurée au décollage de la ligne de base, se &ifl/,5+1°C. Cette valeur correspond,
d'aprés le diagramme ternaire SnAgCu (figure 1-a0% température de fusion d’'un alliage
de composition trés proche de [I'eutectique tern&re3,5%Ag-0,8%Cu. Le pic de
solidification de l'alliage n'est en revanche pétedtable ce qui peut étre attribué au fait que
la vitesse de solidification est trop faible loesld solidification.

Afin de discerner le pic de solidification en agufation bump et micro-bump, leur
nombre a été élevé a plusieurs milliers. La figBf8a donne donc une courbe type DSC
obtenue lors de la fusion et de la solidificatie musieurs milliers de bumpg € 80um).
Deux pics, correspondant a la fusion de I'alliggmivent étre clairement identifiés, ainsi que
de nombreux pics correspondant a la solidificatibrest a noter que le double pic lors du
chauffage a été obtenu pour un ensemble de 5 ergés de ce type. Le premier se situe a
219,2°C et le second a 220,5°C, le "décollage" damper pic (température de fusion) est
enregistré pour une température de 217,5°C. Lespdmtures relevées ici restent
pratiquement inchangées lorsque des profils theresigpSC successifs sont exécutés. Si la
composition moyenne de chaque micro-bump pour uce donnée est considérée identique,
I'existence de ces deux pics lors de la fusionguelique l'alliage n'est pas de composition
eutectique ternaire. En effet, méme si l'alliage cemsidére trés hétérogene lors du dépobt
(c'est-a-dire comprenant par exemple de grosséisulas d'Ag ou d'AgSn), le fait que deux
pics distincts soient toujours observés apres @lusireflows de l'alliage suggere fortement
gue la composition globale du bump ne corresporgl tpat-a-fait a celle de l'eutectique
ternaire. Dans ce cas, la fusion de l'alliage d#itt par la fusion d'un eutectique ternaire
(SNn+AgSn+CwSrs), qui correspond au premier pic, suivie de ladnosd'un eutectique
binaire (Sn+AgSn) ou bien (Sn+GSns) (et éventuellement de la fusion des derniéres
particules solides) pour le second pic. Dans le aasl y aurait la fusion de quelques
particules solides de type primaire, I'apparitiemdroisieme pic est trés peu probable car ce
pic serait noyé dans celui de la fusion de l'eigaetbinaire.

Les températures de solidification de I'ensemlele llumps se situent entre 195°C et
205°C donc les surfusionsT, entre 22°C et 32°C obtenues ici, sont signifugahent plus
faibles que dans le cas des billes de mémes alliagkameétre 70um et donc pratiquement de
mémes volumes pour lesquelle® se situent entre 40 et 96°C. Cette diminutiomificative
de la surfusion dans le cas des bumps par rappocasa des billes peut étre due a deux
facteurs:

(): La quantité et/ou la nature des inclusions rt{pales solides micrométriques ou
submicrométriques) déposées lors du dépot éledtnigie. Ces conditions sont susceptibles
d'étre tres différentes dans le cas de I'élaboraties billes d'alliage SAC, puisque leur
élaboration résulte de la solidification de gowttiels d'un bain liquide d'alliages SnAgCu lors
de la chute dans une chambre sous atmosphere léentt@ mode d'élaboration des alliages
SAC a un effet trés important sur le degré de sisfucomme cela a été montré par B. Arfaei
and E. Cotts [40] en comparant la surfusion dedit'alliages SAC industriels et des billes
formées a partir des alliages SAC élaborés en dabioe.

(i): Dans le cas de la configuration bump, I'ajkaliquide est en contact avec le substrat de
cuivre et par la suite avec lintermétallique 8wy formé a linterface Cu/SAC. Cet
intermétallique peut alors agir comme site préféeéde germination et conduire ainsi a une
diminution de la surfusion comme cela a été denéquer F. Hodaj et al [43].

L'intégration du signal DSC donne la quantité Haleur associée a la fusion et a la
solidification (AHsusion €t AHsordification)- La chaleur de fusion totale est d'environ 26+3ce]
qui correspond a la fusion d'environ 4000 bumpe taciére ¢ = 80um).
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La figure 3-8b donne une courbe type DSC obteoue de la fusion de plusieurs
milliers de micro-bumps de diametre 25um. Un prugue cette fois, peut clairement étre
distingué lors de la fusion de l'alliage SAC avecpoint de décollage a la température de
218,2°C. Cette fusion avec apparition d'un pic uei@ été confirmée lors de plusieurs
expeériences, que ce soit lors de la premiere fusriors de fusion successives a une
température de 217,5+1,0°C. Si, comme dit précédamnhes différents micro-bumps sont
supposés de composition identique a l'issue dutdé@pétrolytique, il peut étre déduit que
cette composition globale est tres proche de daléeutectique ternaire (contrairement a ce
qui avait été remarqué pour les bumps face arri&éjme si le signal DSC lors de la fusion
de milliers de bumps de diameétre 25um est clairéndemtifié lors de la fusion pour toutes
les expériences, le signal lors de la solidifioatest trés difficile a obtenir. Cette difficulté
s'expliqgue par le fait que lintervalle de températde germination hétérogene augmente
lorsque la dimension du systeme diminue [41]. Aipai exemple, si la solidification des
bumps ¢ = 80um) a lieu dans lintervalle de températuré-205°C, lintervalle de
solidification des micro-bumps (= 25pum) ne peut que étre plus large, et de celéasignal
peut étre confondu avec le bruit du signal DSC.
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Figure 3-8: Signaux DSC obtenus lors du chauffagefeoidissement de bumps de

diamétre 80um (a), et des micro-bumps de diamépar2(b). Vitesse de chauffe de
refroidissement égale a 10°C/min et 3°C/min respentent.

2-3-3) Conclusion

L'analyse des données obtenues par caloriméfifiératitielle a balayage permet de
vérifier approximativement la composition de lajje. En effet pour les micro-bumps de
diamétre ¢ = 25um, la température de fusion enregistrée eryenme sur plusieurs
expériences est de 217,5+1°C et un seul pic agpaeaqui correspond a une composition de
l'alliage trés proche de la composition eutectitpreaire E. (Pour rappel, cette composition
eutectique E se trouve dans lintervalle pour ledueoncentration en argent est comprise
entre : 3,6 et 3,7mass%Ag et celle du cuivre eBi8eet 0,9mass%Cu). Dans la suite de
I'étude il sera considéré que les micro-bumps (25um) présentent une composition trés
proche de l'eutectique ternaire et l'alliage de ro@s0-bumps seront par la suite hommeés
SACg). Dans le cas des bumps face arriere de diangetre 80pum, un double pic est
systématiqguement enregistré, ce qui indique uneriutmu moins en deux temps, d'abord d'un
eutectique ternaire puis d'un eutectique binaira+f8Sn) ou bien (Sn+GSrs). La
composition de l'alliage SAC dans le cas des bufaps arriere ¢ = 80um) est donc
légerement différente de celles des micro-bumps=( 25um). La comparaison des
températures de solidification de billes d'alligg®&C de composition identique (SAC 357)
mais de dimension différente (450um et 70um de éimpmontre que la surfusion augmente
lorsque la taille de la bille diminue, ce qui estaecord avec le fait que la germination est un
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phénomeéne probabiliste. Enfin, la comparaison degpératures de solidification dans le cas
des bumps face arriéeré (= 80um) et des billes d'alliages SAC de dimengioesque
identique ¢ = 80um) montre que la surfusion est plus impoetatans le cas des billes. La
germination hétérogene intervient donc plus rapelgndans le cas des bumps, ce qui peut
étre due a la présence des particules solidesrmdedalliage SAC électrodéposé, mais aussi
a la présence d'une couche interfaciale d'intethggtta a I'interface Cu/alliage liquide.

2-4) Microstructure de solidification

2-4-1) Introduction

Dans ce paragraphe l'analyse de la microstructasemicro-bumps ou bumps face
arriere a l'issue d'un reflow sera présentée. lunice de parameétres comme le nombre de
reflows, la vitesse de refroidissement ou la chinhéebrasure est également étudiée. Ces
aspects seront discutés seulement dans le casiogs lole diametre 80um car le micro-bump
(¢ = 25um) est un systéme dont la dimension, darsadee de cette étude, devient trop
limitée pour pouvoir tirer des conclusions sur li@nwstructure du joint d'alliage.

2-4-2) Microstructure aprés un reflow
La figure 3-9 présente des images MEB de bumps mdere et de micro-bump a
l'issue du reflow.

Figure 3-9: Clichés MEB de bumpg80um) (a, b) et micro-bumpgx25um) (c, d) avant
reflow (a, c) et aprés reflow (b et d)

Dans les deux cas, la forme de la surface deaatiall est, a l'issue du reflow,
pratiguement celle d'une calotte sphérique et legfidormé entre cette surface et le substrat
de cuivre (voir figure 3-5) vaut en moyerfe= 100° pour le micro-bump (diametre 25um) et
B2 =~ 95° pour le bump face arriere (diametre 80um). @aEsurs sont proches de celles
calculées au paragraphe 2-3-1) de ce chapitre.

Ce premier passage a l'état liquide a permisimkafihettement la microstructure du
bump en ce qui concerne les précipités riche eend@nsi que ceux riche en cuivre présents
dans le bump a lissue de dépot électrolytiqueeftet, comme le montre la figure 3-10, qui
présente une analyse en spectroscopie dispersigaargie (EDX) avant et aprés le reflow
effectuée sur des aires de quelgques 500um? a gartwoupes transversales de bumps face
arriere, la dimension des précipités riches en rargg en cuivre apres le reflow est
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submicronique (entre 200nm et 500nm) et ils sowstridués de maniére relativement
homogene dans la brasure. Par conséquent lorsedugsrreflow les gros précipités riches en
argent et en cuivre se sont dissouts complétenaarst khlliage liquide.

Avant retflow Apres reflow

Figure 3-10: Analyse en spectroscopie X dispersivénergie (EDX) sur des coupes
transversales de bumps face arriege<(80um) apres électrodéposition (a, c), aprés un
reflow (b, d). Aires riche en argent (a, b), etécen cuivre (c, d).

La microstructure type du bump apreés reflow apgparafigure 3-11. Sur cette figure,
des zones contenant des particules blanches dies tailbmicrométriques (200nm-500nm)
peuvent étre distinguées. Ces zones ne peuveliteqd&s precipités de g3y et/ou AgSn
dans une matrice d'étain. Cette affirmation estorege par les résultats fournis en figure 3-
10. La microstructure visible en figure 3-11 cotesien une association de zones eutectique
ternaire SnAgCu et d'eutectique binaire SnAg etBnCu tres riche en étain (fraction
volumique de I'étain dans les différents eutecsgest supérieure a environ 95%). Ces zones
riches en précipités semblent parfois former umigesite réseau qui peut constituer un liquide
interdendritique entourant les dendrites d'étagtteCfigure montre clairement que la fraction
surfacique de I'étain primaire est trés élevée mdggfait que la composition de I'alliage SAC
est trés proche de la composition eutectique tern@ie résultat est en accord avec un certain
nombre d'études qui reportent le méme type de stitrcture dans le cas de billes d'alliages
SAC toute seule ou en configuration BGA (voir référe [31, 39, 41]). L'apparition d'une
fraction importante de dendrites primaires d'é&sh due a la difficulté de germination de
I'étain ou a sa croissance coopérative avegSAget/ou CgSns [31]. De ce fait, la
microstructure des alliages SAC de composition Ipgade I'eutectique ternaire est constituée
soit de dendrites primaires d'étain et d'eutectigiienaires et ternaires) soit de dendrites
primaires d'étain, de larges précipités desFxget/ou CgSns et d'eutectiques (binaires et
ternaires). L'apparition d'une ou plusieurs phgz@saires dépend de la composition de
I'alliage mais aussi de la vitesse de refroidissegrfwoir annexe A7).

Notons qu'a partir d'une caractérisation en cowpesversale (figure 3-11), il est
difficile de déterminer le nombre de dendritesaiféappartenant au méme grain, c'est-a-dire
ayant la méme orientation cristallographique.
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Figure 3-11: Cliché en imagerie ionique d'un burapef arriére apres étape de reflow.

Il faut indiquer que dans le cas de systemes mhembion inférieure a la centaine de
microns et pour lesquels la vitesse de croissaesaldndrites d'étain peut atteindre 0,2riim.s
lorsque la vitesse de refroidissement est procteetie appliquée lors de reflow (90°C.r)n
alors une dendrite d'étain peut occuper l'intégralu liquide en un temps inférieur & une
seconde [49].

2-4-3) Influence de différents parametres sur lerastructure de solidification

a) Influence du nombre de reflows

La figure 3-12 montre des clichés FIB et MEB damps face arriére aprées un reflow
et aprées 5 reflows. Dans les deux cas, la micrcstre est similaire a celle décrite au
paragraphe2-4-2, excepté pour ce qui est de la taille et la déndds précipités qui sont
différentes.

5 reflows

Figure 3-12: Inspection en imagerie ionique (FIB) b, d, e) et en microscopie électronique
(MEB) (c, f) de coupes transversales de bumpsda@&re ayant subi 1 reflow (a, b, c) et 5

reflows (d, e, f).

Il est remarquable que la taille moyenne des pitési diminue et leur densité
augmente lorsque le nombre de reflow passe deaimgaCes observations sont confirmées
par les caractérisations en spectroscopie (EDXoctfées sur des aires d'environ 500um? a
partir de coupes transversales des bumps faceeaffigure 3-13). En effet, les précipités, de
tailles submicroniques a l'issue du premier re{l@a0nm a 500nm - voir figure 3-12), ne sont
plus ici discernables aprés 5 reflows car leur disien devient inférieure a la limite de
résolution de I'équipement de spectroscopie.
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1 reflow

e @)
Figure 3-13:Analyse en spectroscopie X dispersive en éner@X)Bur des coupes
transversales de bumps face arriére apres élecposiéon (a, c), aprés un reflow (b, d).
Composeés riche en argent (a, b), et riche en cuiwre).

Ce phénomene de diminution de la taille des pitsipavec le nombre de reflow
pourrait étre expliqué par le fait que des préémpid'AgSn et/ou de GySns ne se dissolvent
pas complétement lors de I'étape de reflow et sémlers de sites de germination hétérogene.
Cependant la comparaison de la taille des présipipéeés le premier reflow et apres le dépobt
ne plaide pas en ce sens. L'absence de caradtéris@pétée ne permet toutefois pas de
conclure sur cet effet, d'autres analyses sont figt Bécessaires pour le confirmer ou
l'infirmer.

b) Influence de la vitesse de refroidissement

Des bumpsd( = 80pum) ont été maintenus a I'état liquide a 2408@dant 15 minutes
et ont ensuite été refroidis avec des vitessesfdeidissements différentes:
- Refroidissement lent (vitesse de refroidissementonditionnée par le refroidissement
naturel de I'équipement DSC & 3°C./Hin
- Trempe & l'air libre (% 120°C.minY).
Le profil de température en fonction du temps @asible en figure 3-14 pour ces deux
traitements.

250 4

200 4
130 4

100 4

Température (°C)

504

0

Durée (min)
Figure 3-14: Comparaison des profils de recuit coemant une trempe a 120°C/min (courbe
bleue) ou un refroidissement lent a 3°C/min (coydume).

Ces bumps sont ensuite inspectés aprés coupe draaky (figure 3-15). Dans le cas
du bump refroidi lentement (figure 3-15a et 3-138)microstructure présente des précipités
submicroniques noyés dans une matrice d'étain lderbints de grains ne sont pas toujours
discernables sur les micrographies. Cette microstre est similaire a celle qui était observée
apres un reflow. Le bump ayant subi une trempein@g-15c) quant a lui, montre des grains
de dimension supérieure a la dizaine de microns.jhiats de grains peuvent étre distingués
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de maniere beaucoup plus nette que dans le casctlesitillons refroidis a faible vitesse
(3°C/min™). Sur la partie supérieure & gauche de l'alliagdmsure (figure 3-15c), de fins
précipités dispersés sont discernables comme tclétatas pour I'échantillon refroidi a
3°C.min?, il est cependant difficile de distinguer ce tyge précipité sur les autres grains.
Enfin, la disposition des différents grains sugggre leur nucléation s'est amorcée au niveau
de la couche réactionnelle.

a) LM ? R 7Y lgﬂl b) CL) IM ©
Figure 3-15: Observation en imagerie ionique (FH)y des coupes transversales de bumps
ayant subi un maintien thermique de 15min a 24€3@i d'un refroidissement lent (3°C/min)

(a, b), refroidissement rapide (120°C/min) (c).

Etant donné l'ensemble des microstructures deéaged refroidis dans le four a
passage pour lequel la vitesse de refroidissemsrie90°C.mitt et dans I'équipement de
DSC (vitesse de 3°C.nif), il peut étre conclu que le nombre de grain @éest, dans ces
conditions, relativement faible (inférieur & envir@0 grains) et que la dépendance avec la
vitesse de refroidissement est peu importante.

c) Influence de la composition de la brasure
Dans ce paragraphe les microstructures des butalisge SAGe) et SnAg (dont la

composition visée est Sn-3,5%Ag) sont comparéassdpr3 et 5 reflows (voir figure 3-16).
1 reflow 3 reflows = 5 reflows .

SnAgCu | P

Snag ) B

Figure 3-16: Observation en microscopie électromigubalayage de la microstructure

obtenue apres reflow des bumps face arrigre 80um) d’alliage SnAgCu (a, b, c) et SnAg
(d, e, f). 1 reflow (a, d), 3 reflows, (b, e), Hlows (c, f).
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Cette figure montre que dans les deux cas il yna tepartition pratiguement
homogéne des précipités sur tout le bump. La diffée significative entre les deux cas est
gue la taille moyenne des précipités diminue ausales reflows pour l'alliage SnAgCu,
alors qu'elle reste pratiquement constante pdliagia SnAg.

2-5) Conclusion

Grace a I'étude des profils de calorimétrie diiféidle a balayage, il a été mis en
évidence lors de la solidification de billes dadie SAG et de bumps¢ = 80um) de
dimension analogue que la surfusion dans le cabuleps est plus faible que celle des billes.
Cette diminution du degré de surfusion est liéé &da présence de l'intermétalliquesSr,
formé a l'interface Cul/alliage, en contact direge@ l'alliage liquide soit par la présence
d'inclusions solides micrométriqgues (ou submicroigées) déposées lors du dépot
électrochimique, qui peuvent l'un comme lautrer agomme site de germination
préférentielle. Le degré de surfusion est d'aypéug important que la dimension du systéeme
est réduit, ce qui est vérifié sur des billes idighs SAC de difféerentes dimensions (70um et
450um), mais pas avec les micro-bumps car lesdeslidification sont indiscernables dans
le cas des micro-bumpsp (= 25um). (Le signal exothermique de solidificati@st
probablement confondu avec le bruit du signal DSC).

La microstructure des bumps apres le dépot présiestgrains de structure colonnaire
de 2 a 3um de largeur pour les micro-bumijps @5um) et proche de 10um voire plus pour
les bumps ¢ = 80um). L'argent et le cuivre y sont dispersésndaiere hétérogene formant
de grands précipités (de 5 a 10um pour l'argesupérieur au micron pour le cuivre). A
l'issue du reflow, la microstructure du bump £ 80um) est constituée de grains d'étain
primaire entourés d'eutectiques biphasés et trshas les précipités riche en cuivre et en
argent de taille submicrométrique sont dispersésndmiére relativement homogéne.
L'incidence de différents parametres sur la micoostire de l'alliage de brasure est évaluée
comme le nombre de reflows, la vitesse de refrsaigent et la composition de la chimie de
brasure. Méme si des petites tendances de modficde la microstructure de l'alliage de
brasure avec ces paramétres ont été observéesytilépre conclu que dans la gamme de
parameétres utilisée dans cette étude (nombre dewsef vitesse de refroidissement,
composition), l'influence de ces parameétres n'asttges significative, du moins a partir des
résultats d'analyses de caractérisations utilid@es cette étude.

3) Etude du systeme interfacial

3-1) Introduction

Dans ce paragraphe les interactions interfaciatése l'alliage liquide SAE) et le
cuivre ou le nickel solide seront étudiées. Dargakeou l'alliage sera en contact direct avec le
cuivre, les micro-bumpsh(= 25um) et bumpsp(= 80um) constituent I'objet d'études, tandis
gue seuls les micro-bumpg € 25um) sont exploités dans le cas ou le subsstien le
nickel. En effet, comme cela a été vu dans le papdme4 du premier chapitre, la cinétique
réactionnelle est réduite dans le cas du coupl&m\par rapport au couple Cu/Sn. Le
caractére limitant du volume de brasure et l'aspattjue de la réactivité interfaciale se
posent d'avantage pour les connexions inter-puee25um) que pour les connexions en face
arriere ¢ = 80um). L'interaction entre l'alliage liquide SAC€Ile plot de cuivred(= 25um)
sera d'abord présentée, et ce, en utilisant différprofils thermiques, qu'ils soient d'intérét
pratiqgue ou bien pour la compréhension des mécasisms en jeu. Une comparaison entre
les interactions Cu/SAC existant au sein du miaroyp et du bump face arriére sera ensuite
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réalisée. Un bref paragraphe sera dédié au phémodemouillage réactif de I'alliage liquide
sur les parois verticales du plot de cuivre (p@sr deux dimensions de bumps). Enfin, les
interactions entre l'alliage liquide SgCet le nickel solide seront présentées dans leless
micro-bumps ¢ = 25um).

3-2) Interaction entre l'alliage SA&liquide et le cuivre solide

Avant de présenter I'étude des interactions erdigatje SAC liquide et le cuivre
solide lorsque différents profils thermiques sanposés, I'état initial du systeme apres le
dépot électrolytique est présenté pour les deuastge bumpsp(= 25um eth = 80um).

3-2-1) Etat initial de l'interface Cu/SAC apresipot (interaction a I'état solide).

La figure 3-17 présente deux images MEB de l'iatmfCu/alliage SAC aprés le dépot
pour des bumps de diametre égale a 80um (figuréa3-€t de diametre égal a 25um (figure
3-17b et 3-17c). Cette figure montre clairement qlens les deux cas une couche
réactionnelle entre le cuivre et l'alliage est féena l'interface. Cette couche est continue et
irréguliere comme cela a été vu a plusieurs reprase cours du chapitre premier (voir par
exemple [74]) et d'épaisseur moyenne microniquée@dservation est cohérente avec le fait
gu’'un mécanisme d'’interdiffusion a I'état solidetrenle cuivre et I'étain a faible température
peut conduire a la formation d’'une couche intedigccontinue [156]. En effet la température
maximale pendant le dépdt électrolytique ne dépasse30°C, cependant plusieurs jours
peuvent s'écouler a température ambiante entabdétion du bump et sa caractérisation, ce
qui pourrait contribuer a la croissance de la ceualterfaciale. Notons aussi que I'opération
d'enrobage, qui nécessite un recuit de plus de783@ (voir annexe A3), peut conduire a une
évolution du systéme interfacial.

Figure 3-17: Observation en imagerie ionique (FB)n bump face arriérei= 80um)
apres électrodéposition (a). Observation en micopge électronique a balayage (MEB) d'un
micro-bump ¢ = 25um) (b, c) apres électrodéposition. Focuslawone interfaciale (c).

A partir d'une caractérisation par sonde ioniquelieé (FIB), il peut étre remarqué
gue la couche réactionnelle est parfois discont{figare 3-18b) et ne révele pas les scallops
de géométrie hémisphérique classiquement obsarxslds interactions Cu/Sn a I'état solide
et a haute température [64, 74-75]. La formatiorcetée couche réactionnelle peut alors étre
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attribuée essentiellement a un mécanisme de difiumiix joints de grains comme suggéré par
A. Paul [157].

Il est important de noter que des microcavités staitement visibles au niveau de
I'interface entre le cuivre et la couche réactitlen€es microcavités peuvent étre discernées
sur la partie inférieure du cliché en imagerie o (figure 3-18c) et plus facilement sur celui
en microscopie MEB (figure 3-17c).

bump aprés électrodéposition (ECD). Vue généralefdaus sur la zone interfaciale (b, c).

Il s'agirait vraisemblablement de trous Kirkendallmés a de faibles températures
(<100°C) a linterface entre le cuivre et la coucéactionnelle, suggérant ainsi que méme
dans ce domaine de température le cuivre serg@imignt le plus mobile. Ce résultat est par
conséquent singulier comparativement a I'état digté&xature a ce jour. Dans I'étude de W.
Yang et R. W. Messler [158], les trous Kirkendalht observés lors de mise en contact
d'alliage SnAg avec le cuivre a 140°C et 190°C,snhaisque la température est abaissée a
90°C ou 40°C les trous ne sont pas discernables.

3-2-2) Interaction entre l'alliage SA€liquide et le cuivre solide dans le cas de mianaip

Dans ce paragraphe les interactions entre le esgtlide et l'alliage SAg liquide
dans le cas de micro-bumg € 25um) seront étudiées lorsque différents profirmiques
sont appliqués au systeme. Le premier profil theomi appliqué est celui utilisé dans
l'industrie, appelé reflow (ou refusion) qui comsisa chauffer jusqu'a une température
maximale de 20°C a 30°C au-dessus de la tempémuigsion de l'alliage. Pour le profil de
reflow utilisé dans le cadre de notre étude, lassie de chauffe est d'environ 40°C mén la
vitesse de refroidissement de 90°C.th{moir paragraph&-4-3du chapitre 2 et figure 2-22).
La figure 3-19a présente le profil thermique typendeflow utilisé dans l'industrie et repris
pour cette étude. La durée pendant laquelle bmlse trouve a une température supérieure a
sa température de fusion est de quelques dizamescbndes (dans notre cas entre 35s et
40s).

Comme mentionné au cours du chapitre premierriteafréquemment qu'un joint de
brasure subisse plusieurs reflows (successifs al, 8oit au cours des différentes étapes du
procédé de montage, ou éventuellement au courérdligns de réparations. Dans la présente
étude 5 reflows successifs ont été appliqués, ceaqrespond généralement a la contrainte
thermique appliquée sur le micro-bump depuis sthege jusqu'a la mise en boitier.

Afin d'étudier I'évolution du systeme interfacdur des durées de maintien a I'état
liquide plus élevées, des maintiens isothermestat lliquide ont été effectués a différentes
températures (223°C, 230°C et 240°C), et pour deSed de maintiens de Omin, 5min, 15min
et 30min. Ces expériences de maintiens isothermesété effectuées dans un appareil DSC
2920 décrit au paragraptdedu chapitre 2. A titre d'exemple, les profils thejues lors de
maintiens isothermes a 240°C sont donnés suruaefig-19.
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Figure 3-19: Profil de recuit T(t) dans un four agsage ou reflow (a), profils de recuit avec
maintiens isothermes (Omin, 5min, 15min et 30m23@ C (b), récapitulatif des propriétés
de chacun des profils thermiques (c)

Deux méthodes seront utilisées pour caractérgserdrphologie et/ou la composition
des produits réactionnels a l'interface Cu/SAC.:

- La méthode classique, consistant a couper leterags micro-bumps selon un plan
orthogonal a l'interface Cu/SAC, suivie de difféencaractérisations (en microscopie MEB
ou en spectroscopie EDX) et de mesures d'épaissaaysnnes des couches réactionnelles
dans le plan de coupe. Il s'agit alors de caraettton morphologique bidimensionnelle (2D).

- La caractérisation morphologique a trois dimensi¢3D) du produit de réaction par la
meéthode de tomographie par projection effectuéE2RF (voir paragraph@ du chapitre 2)
pour un nombre limité d'échantillons.

Le but de l'analyse tridimensionnelle de la motpbie du produit réactionnel est
d'une part d'obtenir la morphologie de ce prodatisstoute l'interface Cu/alliage et d'autre
part de mesurer le volume total de cette couchredidin déduire une épaisseur moyenne et la
comparer avec les épaisseurs moyennes obtenueakeloasactérisations 2D.

a) Systéme interfacial Cu/SAd&apres un reflow

Apres optimisation du procédé de synthese du rtiarop tel que décrit au chapitre 2,
puis application de I'étape de reflow, l'alliage GGArésente la forme hémisphérique
caractéristique (figure 3-20a). Sur les images MEBe coupe transversale de I'échantillon,
une couche réactionnelle est bien visible a |fater (figure 3-20b et 3-20c). Cette couche
réactionnelle est franchement continue mais sonsspar est variable du fait de sa
morphologie en scallops (entre 6 et 8 scallops @yemne sur un plan de coupe sont
distingués). L'épaisseur moyenne est évaluée at@Q,BHum par un calcul de l'aire de la
couche effectué sur un ensemble de coupes traa®rs
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Figure 3-20 : Observation en microscopie électou@ a balayage (MEB) d’'un micro-bump

apres reflow. Vue générale (a), aprés coupe trarssde (b, ¢). Mode de détection secondaire
(b), mode de détection rétrodiffusé (c).

b) 10um

Un grossissement plus élevé sur MEB (figure 3g&t)net de distinguer d'avantage de
détails a l'interface Cu/SAC. Tout d'abord, il pétre constaté que le produit de réaction est
composé de deux couches:

- Une couche mince de 200nm a 300nm et continuéesdu c6té du cuivre.
- Une seconde couche continue et irréguliére dé dét la brasure d'épaisseur moyenne
beaucoup plus élevée.

Les trous Kirkendall déja observés avant le reflomt localisés essentiellement a
l'interface entre le cuivre et la couche réactidlen€igure 3-21b et 3-21d). Leur taille
moyenne (~100nm) et leur nombre semblent étreimiezs & ceux déterminés dans le cas des
échantillons apres le dép6t électrochimique (figgwE8). Notons cependant que le caractere
limité de l'observation en coupe transversale dfet' Kirkendall ne permet pas d'étre
affirmatif & ce propos.

$5500 5.0kV x11.0k HA-BSE

d)

Figure 3-21: Observation en microscopie électrom@ubalayage (MEB) d’'une coupe
transversale de micro-bump apres reflow. Vue d'eride (a, c)), focus sur la zone
interfaciale (b, d).

Afin d'analyser plus finement linterface Cu/SAC une caractérisation en
microscopie électronique en transmission (MET)edfctuée. La figure 3-22 présente une
image TEM de linterface Cu/alliage S&Cainsi que des balayages en spectroscopie X
dispersive en énergie (EDX) révélant des aireega@n étain, en argent ou en cuivre.

Les différences de contrastes laissent distingaer couche fine d'épaisseur 100nm-
200nm, surplombant le cuivre (figure 3-22a). Lafoomtation des cartographies de zones
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riches en cuivre et riches en étain (figure 3-&22d) permet d'identifier clairement qu'entre
le cuivre et l'alliage SAC il y a une zone réaatielte et que cette zone comprend deux
couches: une premiére couche trés fine en contact la cuivre et d'ailleurs, plus riche en
cuivre, au vue des contrastes, que la deuxiémeheode forme ondulée. Cette seconde
couche présente des aspérités hémisphériques dbbopsg déja observées par exemple dans
les références [51, 93] et qui sont caractéristgieela phasg-CusSn.

: Cu
Figure 3-22: Analyse en microscopie électroniquaransmission de l'interface Cu/SAC a
I'issue d’un reflow (a). Balayage en spectroscoyidispersive en énergie (EDX) révélant
des aires riches en argent (b), riches en étaire{c)ches en cuivre (d).

L'analyse compositionnelle par EDX, apporte plusienformations supplémentaires.
La visualisation couplée des cartographies desszodees en argent et en étain (figure 3-22b
et 3-22c) met en évidence le fait que I'emplacemées composés riches en argent
correspond a celui de zones peu riches en étagz@ees d’'une taille allant d’'un peu moins
de 100 nm a un peu plus de 150nm, correspondert @ates précipités d'intermétalliques
AgxSn,. Etant donné que l'alliage de brasure SnAgCu a aameposition trés proche de
l'eutectique ternaire Sn-A§n-CuSr, il est tres probable que ces précipités soienstitoés
de la phase Agn.

A partir de la méme caractérisation et en se iwmal sur la région de linterface
Cul/couche réactionnelle (figure 3-23a), un balaylg@aire en spectroscopie X est réalisé
depuis le cuivre jusqu'a la couche ondulée (scs)lagn passant par la couche mince (figure
3-23b). L'analyse fournit la quantification des pramntages atomiques de chacune des deux
especes (Cu et Sn) (figure 3-23c). Cette analysérote la présence de deux phases dont la
plus mince du c6té du cuivre est plus riche enreuilves quantifications, d'environ 80% Cu -
20% Sn pour la phase fine et environ 65% Cu - 35f6pour la phase ondulée, ne
correspondent pas aux compositions nominales daesephCsSn et CySn; respectivement.
Au cours de la caractérisation, plusieurs artefagtsBnprécisions suggerent que la quantité de
cuivre est surestimée. Cela pourrait étre lié a flmerescence du cuivre due au porte
échantillon du microscope HELIOS 2. Etant donné daes le domaine de température
inférieure & 300°C seules les phas€3Sn etn-CusSn; sont observées dans le systeme Cu-
Sn, les deux couches interfaciales sont suppos&esaohstituées des phasestn.
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Figure 3-23: Cliché en microscopie électroniquetemsmission de l'interface Cu/SAC a
l'issue d'un reflow (a). Balayage linéaire en spestopie X dispersive en énergie (EDX) (b),
guantification, en pourcentage atomique du cuivrdeel’étain au cours du balayage.

Il peut étre noté que les cartographies 3-22c-22d mettent aussi en évidence la
présence de particules riches en étain et en caiurda partie supérieure de ces clichés. Au
vue du contraste, ces particules sont de concemtrguiasi-identique a celle de la couche
réactionnelle ondulée de £€3n; coté alliage. Ces particules, d’'une taille avoistrias 200nm
a 500nm se seraient soit détachées de la coudjiaedie de CeSr, ou bien constitueraient
des précipités se formant lors de la solidificatien'alliage SnAgCu.

Il peut étre noté également sur les figures 3€128-22d, la présence d'un nano-canal
trés riche en étain au travers de la couche dSiEuui relie I'alliage avec G&n (dont
I'épaisseur est extrémement faible en cet emplawgni&ien qu'il soit difficile de confirmer
gue de tels nano-canaux existent partout a trdeec®uche de GS$rs, cette observation
conforte I'hypothése faite frequemment dans larhture que la croissance trés rapide de la
phase CgSns entre le cuivre solide et I'étain liquide ne peas étre attribuée a une diffusion
volumique du cuivre et/ou de I'étain dans&m. La croissance rapide de £ serait selon
cette hypothése, due a une diffusion en phaselkgemtre les grains de £3ns ou bien a une
diffusion aux joints de grains de £€3ms. Il est a noter qu'aucune de ces hypothéses @'a ét
validée formellement de fagcon expérimentale datfitéaature.

Comme indiqué précédemment, afin d'obtenir uneesgmtation tridimensionnelle du
produit de réaction, une caractérisation par lahowd de tomographie par projection a été
effectuée. La figure 3-24 montre quelques clich@sodnographie par projection d'un micro-
bump a l'issue d'un reflow. La radiographie d'uoepe axiale (figure 3-24a) est associée aux
radiographies de coupes sagittales (figure 3-24c3. Il peut étre remarqué que le plan de
coupe axiale met en évidence un nombre de scatlopgris entre 25 et 30. Une coupe selon
'axe XZ sur ce cliché (figure 3-24a) révele eami8 scallops, ce qui concorde avec les
précédentes caractérisations (figure 3-21).

Il doit étre noté que la résolution du disposéKpérimental ne permet pas ici de
distinguer les deux phasesCusSn; et e-CusSn qu'on assimile & une seule couche
réactionnelle. Comme décrit au chapitre précédarthmographie par projection permet un
calcul du volume total des intermétalliques. Il aistsi déterminé un volume de 495+2011m
apres un reflow (figure 3-24), ce qui conduit (pour diamétre du micro-bump de 25um) a
une épaisseur totale moyenne ale 1,00+0,05um. Cette valeur est inférieure a la valeu
moyenne de |'épaisseur totale de la couche réaeilenaprés 1 reflow déterminée a partir de
la caractérisation 2D de micro-bumps= 1,65+0,15unmévaluée a partir de mesures réalisées
sur 5 échantillons. Méme si la valeur daléterminée par tomographie par projection est
obtenue avec une bonne précision en tenant comptevotbme total de la couche
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réactionnelle il ne s'agit que d'une seule valeaur pun seul échantillon. De ce fait, la
dispersion autour dedue aux aléas des conditions expérimentalespasstvaluée ici.

b

CugSn,

SAC

Cu

Figure 3-24: Clichés extraits de tomographie paojection d’'un micro-bump apres étape de
reflow. Coupe axiale (a), coupes sagittales dandde XZ (b) dans le plan YZ (c)*.
* Les clichés en coupes sagittales correspondemasitionnement des lignes pointillées
jaunes de la coupe axiale (a). De méme, la coufaeata) correspond au positionnement
des lignes pointillées jaunes des coupes sagittalegc).

b) Systeme interfacial Cu/SA&apres cing reflows

La figure 3-25 présente des images MEB de microfbet de l'interface Cu/SAC
pour deux échantillons ayant subi 5 reflows chaddomme dans le cas d'échantillons
observés a l'issue d'un reflow, le produit de iéactst constitué de deux couches, une fine
couche de 300nm a 500nm du c6été du cuivre et uneheoirréguliére du coté de la brasure
mettant en évidence 3 a 6 scallops dans le placodpe. L'épaisseur moyenne totale de la
couche réactionnelle est évaluée a 2,25+0,15umtredn65+0,15um dans le cas d'un
reflow). Non seulement I'épaisseur totale a augéemais également la dimension des
scallops, ce qui correspond a un grossissemergrdes de Cgbrs au cours du reflow par un
processus de murissement d'Ostwald.

50K HA-BSE

Figure 3-25: Observation en microscopie électromi@ubalayage (MEB) d’'une coupe
transversale de micro-bump apres cinqg reflows. ¥easemble (a, c), focus sur la zone
interfaciale (b, d).
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A l'interface Cu/CuSn des trous Kirkendall d'une taille caractérisige 100nm sont
observés, il n'y a donc, a nouveau, pas d'évolutaiable de la dimension ou du nombre de
trous Kirkendall. Il peut également étre noté qladlidge liquide a mouillé les parois
verticales du micro-bump par mouillage réactif. @eénomeéne s'est significativement
accéléré par rapport au cas précédent a l'issmereflow, il sera discuté un peu plus loin
(voir paragraph@&-2-4).

c) Systéme interfacial aprés maintiens isotherna$0aC

La figure 3-26 présente des images MEB de plusienicro-bumps ayant subi des
maintiens isothermes a 240°C pour différentes dudie maintien: Omin, 5min, 15min et
30min. Pour rappel, les profils thermiques appl&gaéces échantillons sont donnés sur la
figure 3-19. Il est remarquable que non seulemé&mpaisseur moyenne de la couche
réactionnelle a sensiblement augmenté par rappocaa ou un reflow était appliqué (figure
3-20 et 3-21), mais surtout que dans tous lesaasuche de G&n; ne présente en général
gu'un ou deux scallops tout au long de linterfade. ce fait, I'erreur sur la mesure de
I'épaisseur moyenne de la couche deSByest plus grande car le plan de coupe peut passer
dans la vallée entre deux scallops ou I'épaisssuréduite ou bien au travers d'un ou deux
scallops ou I'épaisseur intermétallique est éleldms les quatre cas, il est aussi possible
d'évaluer I'épaisseur de la couche dgSbuqui est toujours fine, continue et homogéne en
épaisseur. Par ailleurs le phénoméne de mouillégetif de I'alliage sur les parois verticales
du plot de cuivre s'amplifie clairement avec laédudu maintien thermique.

Figure 3-26: Observation en microscopie électromigubalayage (MEB) de coupes
transversales de micro-bumps ayant subi des s ramisotermes a 240°C. Omin (a), 5min
(b), 15min (c), 30min (d). Profil thermique en fig8-19.

Une analyse plus fine de l'interface montre torgda présence de trous Kirkendall au
niveau de l'interface Cu/G8n et ceci quelle que soit la durée du maintie@Q (voir
figure 3-27). L'observation répétée d'interfaceanaysubi des traitements thermiques sans
maintien a 240°C (figure 3-27a), ou avec 30min dentien (figure 3-27b), montre que le
nombre moyen de trous Kirkendall supérieur a 50aster pratiquement le méme (d'environ
25 a 35 trous de taille supérieure a 50nm sur tooterface).
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Figure 3-27: Observation MEB de la zone interfaeide micro-bumps ayant subi des
maintiens isothermes a 240°C. Omin (a) 30min (b)fithermique en figure 3-19.

La figure 3-28 rassemble, a titre de comparaigae|ques clichés de tomographie par
projection de micro-bumps apres un reflow (figur28a), aprés 5 reflow (figure 3-28b) et
aprés un maintien isotherme a 240°C pendant 5 esnfiigure 3-28c). Les coupes axiales
(colonne gauche de la figure 3-28 correspondetmtarface du micro-bump au niveau de la
ligne pointillée jaune apparente sur les coupestabeg (colonne de droite de la figure 3-28).

i .

4 5um
c) —
Figure 3-28: Clichés extraits de tomographie paojection d’'un micro-bump apres un
reflow (a), aprés cing reflows (b), aprés un maintisotherme a 240°C pendant 5 minutes de
maintien (c) (voir figure 3-19 pour le profil themque).

Les reconstructions sagittales (colonne de droe la figure 3-28), montrent
clairement un épaississement de la couche réaefieriars du passage de 1 reflow a 5 reflow
puis a un maintien isotherme de 5 minutes a 248°Qartir des reconstructions axiales, il est
notable que 20 scallops d'intermétalligue sont guriss sur le micro-bump ayant subi un
reflow (figure 3-28a) alors qu'apres 5 reflows sewnt 7 scallops sont décomptés (figure 3-
28b) et enfin, 2 scallops sont observés apres Iptima isotherme a 240°C pendant 5 minutes
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(figure 3-28c). Cette observation révéle clairemksftet de coalescence des scallops ou
autrement dit des grains de §Sus lorsque la durée de maintien a I'état liquide agrgpm
(murissement d'Ostwald). Comme décrit auparavartrhographie par projection permet de
calculer le volume total de la couche réactionndlleest ainsi déterminé un volume de
495+20uni aprés un reflow (figure 3-28a), de 840+3Giaprés cing reflows (figure 3-28b)
et de 1360+40puthaprés un maintien de 5minute & 240°C (figure 3-28e calcul aboutit &
une valeur d'épaisseur totale moyenne de la corgdaionnelle de 1,00+0,05um apres 1
reflow, 1,74+0,1um apres 5 reflows et 2,7+0,1um spnaintien de 5 minutes a 240°C.

d) Cinétique de croissance d'intermétalliqueSTsiet CuSn a l'interface Cu/alliage
SACg, liquide

A partir des caractérisations de I'ensemble dbarditlons décrits précédemment, un
calcul de I'épaisseur moyenne des couches de c@n@sSrs et CySn a été effectué par la
méthode d'image J comme décrit en annexe 6. CeslEaont faits dans chaque cas sur 5
échantillons différents. Lorsque I'épaisseur dedache CgSn est trop faible pour pouvoir
étre mesurée avec précision, seule I'épaisseurmeytale du produit de réaction (gs+
€.y @ €té mesurée. Notons par ailleurs que seulssnresures d'épaisseur totale du produit
de réaction ont été réalisées par une caracténnsabd du produit de réaction par le biais de
tomographie par projection apres 1 reflow, 5 refl@t un maintien isotherme de 5 minutes a
240°C. Les tableaux 3-1 a 3-3 rassemblent I'ensemb$ résultats concernant I'épaisseur
moyenne de couche dpCusSrs (e,), e-CwSn (€) et &xae = € + & pour I'ensemble des
expériences décrites dans ce paragraphe.

Temps de maintien
a T>Tfusion (s)

1 reflow 37 1,6540,15 1,00£0,05

5 reflows 185 2,2540.15 1,7+0,1

Tableau 3-1: Récapitulatif des épaisseurs de camobactionnelles déterminées pour les
échantillons ayant subi 1 reflow et 5 reflows.

» » , Tempsa
€y (hm) | € (um) Ctotate (M) T>Tfusion (s)

t(min)a

240°C ImageJ ImageJ Tomographie
0 2,90+0,50 0,75+0,10 3,65+0,60 / 680
5 3,40+0,30 0,80+0,10 4,20+0,40 2,7+0,1 980
15 4,20+0,65 1,35+0,15 5,55+0,80 / 1580
30 5,30+0,40 1,85+0,15 7,15+0,55 / 2480

Tableau 3-2: Récapitulatif des épaisseurs de camobactionnelles déterminées pour les
échantillons ayant subi des maintiens isotherm24C
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Ty =223°C T e =230°C

T>E$sli)§j (s) Crotale (40) T>¥?fumsli)§j (s) Crotale (K1)
130 32403 310 2,85+0,25
430 3.640.3 610 2.9540.50
1030 4,540,7 1210 5.0040.60
1930 5.4+0,7 2110 /

Tableau 3-3: Récapitulatif des épaisseurs de cauobactionnelles déterminées pour les
échantillons ayant subi des maintiens isotherm22832C et 230°C.

Lors de l'interaction entre le substrat de cuidréadliage liquide SAG), la température
ne reste pas constante méme pour les maintienseisués. En effet lors des étapes de
chauffage et de refroidissement la températuréedbantillon varie de tlsion & Texpérience€t de
Texperience@ Tusion respectivement. Afin de décrie de fagon quantiéatia cinétique de
croissance des couches réactionnelles, il a étsidgné que le temps d'interaction est celui
pour lequel la température de I'échantillon es€sapre a sa température de fusiogs(ch=
217,5+1°C; voir paragraph2-3-2), qui sera appelé par la suite durée d'interaciidietat
liquide, tiquice. Comme la température maximale des expériencedee240°C, la variation
maximale de la température de I'échantillydience Tiusion S€ra d’environ 22°C. Ce point
sera a nouveau discuté a la fin de ce paragraphedtbla comparaison de la cinétique de
croissance pendant des maintiens isothermes a 2230CC et 240°C afin d'évaluer l'erreur
due a cette approximation sur le temps d'interacitétat liquide.

La figure 3-29 présente la variation des épaissgesscouches réactionnellgusSns et
e-CwSn en fonction de la racine carrée ggidt pour les maintiens isothermes a 240°C.
L'épaisseur dg-CusSry et celle de-CusSn suit une loi parabolique:

e, =kt avec k= 0,111um.¢” avec un coefficient de détermination: R? = 0,97

e, =kt avec k= 0,035pm &2 avec un coefficient de détermination: R2 = 0,94

Ces lois de croissance parabolique des phasesmontre bien que:

- leur croissance est limitée par un processusffissidn au travers de ces couches,

- au cours d'une expeérience, la force motrice dfision reste pratiquement constante
bien que l'alliage SAE) peut s'enrichir en cuivre lors de I'expériencergiteindre la limite
de saturation qui correspond a I'équilibre enalédge liquide SnAgCu et le composésSus.

Ce point sera a nouveau discuté au paragrash8& qui suit.

Les valeurs de constante de croissang®)ket k(T) obtenues dans le cas des micro-
bumps ¢ = 25um) sont en bon accord avec celles reportaes k littérature et obtenues
dans le cas des couples Cuyfgne) ou Cu/alliage SAgquide), OU bien lorsque l'alliage liquide
est sous la forme d'une gouttelette de diamétrentade quelques centaines de microns a
guelques millimetres. A titre d'exemple dans I'éta@ M. Yang et al [75] dans laquelle des
échantillons millimétriques de cuivre était plaa#scontact avec de I'étain liquide a 240°C,
des constantes de croissances valant 0,030 um.s'? et k, ~ 0,139 pm.s'? ont été
déterminées pour une température de 240°C (soualears différentes de celles déterminées
ici d'un facteur inférieur ou égale a 25%).
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Figure 3-29: Variation de I'épaisseur totale moyertes intermétalliquesCusSr; ete-
CuwsSn en fonction de la racine carrée du temps de tieaid une température supérieure a la
température de fusion (217,5°C) au cours des nestisothermes a 240°C (Omin, 5min,
15min et 30min). Profil thermique en figure 3-19.

La figure 3-30 présente la variation de I'épaissetaie de la couche réactionnellgg =
e, + &) en fonction de la racine carrée de la durée detrea a I'état liquidejiguide, apres 1
reflow, 5 reflows et les expériences isotherme @ 24pendant Omin, 5min 15min et 30min.
A titre de comparaison, sur cette figure sont ref@®egalement trois valeurs d'épaisseurs
totales mesurées par tomographie 3D. Comme le moatte figure, e varie pratiquement
linéairement avec la racine carrée du temps:

€. e =Ko/t avec kowe = 0,147um.32 (pour les mesures par image J) avec un
coefficient de détermination: R2 = 0,97.

]

- 1
~ Stotale tomographig

Epaisseur totale dela couche réactionnelle (pum)
=) =
\

’ Dulroée d’int er?aoc’[ion ar éat?':lt quuide-‘(z ) ”
Figure 3-30: Variation de I'épaisseur totale mogerde la couche réactionnelle
(Eo= EussnsT €cussy) €N fonction de laacine carrée du temps de maintien a une tempégatur
supérieure a la température de fusion (218°C) adreésflow, 5 reflows et des maintiens
isothermes a 240°C pendant Omin, 5min, 15min eirB0m
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- Les points en beige )Y correspondent aux mesures ggygpar image J (moyenne sur 5
différents échantillons ou plus pour la méme dufggeraction a I'état liquidgqliqe)-

- Les points en blewsj correspondent aux mesures geygpar tomographie. Pour rappel,
il s'agit ici d'une seule mesure tridimensionngieir une durée d'interaction a I'état liquide
tiquide donnée.

Afin d'évaluer qualitativement l'influence de lanjgérature sur la cinétique de croissance
de la couche réactionnelle, I'épaisseur totale ralyt interfacial en fonction de la durée
d'interaction a I'état liquideiflice) @ €té mesurée pour différentes températures detiema
(223°C, 230°C, 240°C). L'ensemble de ces résudttteeporté en figure 3-31.
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Figure 3-31: Variation de |'épaisseur totale moyerte la couche réactionnelle
(Eom= EcussnsT Ecuss) €N fonction de la racine carrée du temps de n&in une température
supérieure a la température de fusion (217,5°C)utms maintiens isothermes a 223°C,
230°C, et 240°C pendant Omin, 5min, 15min et 30k, tableaux 3-2 et 3-3.

Malgré la variation en température appliquée, gti en fait relativement faible, les
variations des valeurs de.ke avec la température sont telles que I'ensemblepdieds de
mesures n'est pas discernable du domaine de d@pées valeurs moyennes dg.e A titre
de comparaison, les cinétiques de croissances daulzhe réactionnelle déterminées par R.
A. Gagliano [75] sur des échantillons Cu/Sn a wmpérature de 250°C et celles mesurées
par J. Liang et al [159] sur des échantillons C@S387 a une température de 225°C sont
présentées sur le méme graphique (Figure 3-31)cibésiques de croissance déterminées ici
montrent qu'entre 223°C et 240°C il n'y a pas d&minces notables de méme que pour
celles déterminées par J. Liang et R. A. Gagliamosqnt également dans le méme domaine
de cinétique. La détermination d'une énergie datitin spécifique a la cinétique de
croissance de la couche réactionnelle n'est pasécprent pas possible compte tenu du fait
gue les coefficients de croissance présentent dé=urg trés proches avec des marges
d'erreurs importantes. L'obtention d'une énergiactidation nécessiterait soit des
déterminations de cinétiques de croissances eétalgesdes durées réactionnelles plus
importantes ou bien d'utiliser des températuresndéintiens a I'état liquide plus élevées.
Cependant, dans un cas comme dans l'autre la tgualdiliage de brasure risque d'étre
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rapidement limitante puisqu'a l'issue d'un maintieermique de 30min a 240°C plus de la
moitié de la brasure est consommeée (figure 3-26d).

3-2-3) Comparaison de la réactivité interfaciald SACiquige dans le cas de micro-bump de
diameétre 25um et dans le cas de bump de diamégin®.80
Comme cela a été mentionné précédemment, I'étadeeme essentiellement les

micro-bumps de diametre 25um, mais certains aspattsté développés également pour des
échantillons de type bumps de diametre 80um. Aidans ce paragraphe, la réactivité
interfaciale dans les deux configurations de busgra comparée dans le cas de maintiens
isothermes de 230°C et des durées de maintien d® 8min et 15min. Ces configurations
présentent une différence de rapport interfacetisdaA) sur volume de l'alliage liquide (V)
qui est environ égal a l'inverse du rapport demédiges:

(A/V)ZS :%: 3,2

(A/V)BO d25

La figure 3-32 présente quelques images type &tesye interfacial pour les deux
types de bumpsp(= 25um eth = 80um). Cette figure montre que dans les deuxecasmbre
de scallops de la couche degSn diminue avec la durée de maintien a 230°C et tigille
augmente (comme vu précédemment en figure 3-26)ailla moyenne de ces scallops est
pratiguement équivalente pour un temps de mainkemmé. Il doit également étre noté que le
rapport du volume de la couche réactionnellg) @ur le volume d'alliage restant J\est
beaucoup plus élevé dans le cas du micro-bump Z5um). Un simple calcul montre que le
rapport WV, augmente de 0,40+0,02 a 0,85+0,05 lorsque la ddeéenaintien a 230°C
augmente de Omin a 15min pour un bumps de diarétrd5um. Au contraire pour le bump
de diamétrep = 80um le rapport ¥V, est beaucoup plus faible et n‘augmente que de
0,09+0,01 a2 0,174£0,01 lorsque la durée de maimtiggmente de 0 a 15min.

) 20pum f ¢)
Figure 3-32: Observation MEB de coupes transvessdkie micro-b
b, c) et de bumps de diamétre 80um (d, e, f) apmasitien isotherme a 230°C de Omin, (a,
d), 5min (b, e) et 15min (c, f).

5pm (a,

e HA-BSE

ump de diamétre

Les épaisseurs totales moyennes d'intermétallicge® mesurées pour chaque
condition expérimentale a partir de 5 coupes trarssles. Ces épaisseurs sont tracées en
fonction de la racine carrée de la durée réactitmree I'état liquide qui est a nouveau
approximée au temps passe au-dessus de la tempétatliquidus de 217,5°C.
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La variation de I'épaisseur moyenne de la coucaetichnelle en fonction de la durée
d'interaction a I'état liquide est tracée en figl®&3. Méme si le nombre de points
expérimentaux sur cette figure n'est pas trés gldvpeut étre conclu qu'il n'y pas de
différence de cinétique de croissance des coudassionnelles entre les deux configurations
et que la cinétigue de croissance suit une loiqudigue. Ce résultat est différent de ce qui a
ete reporté par Y. S. Park et al [95] qui ont com@péa cinétique de croissance
d'intermétalliques entre un alliage SAC Q%) et le cuivre pour des billes de diameétre
200pm, 300pum et 400um lors de reflow avec maingsetherme de 1min, 2min et 3min a
250°C. lls ont déterminé que I'épaisseur totaladmuche réactionnelle augmente lorsque le
diametre des billes diminue.
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Figure 3-33: Variation de |'épaisseur totale moyerte la couche réactionnelle (&= €cussns

+ e..ss) €n fonction de la racine carrée du temps de nmeird une température supérieure a
la température de fusion (217,5°C) lors de mairgimothermes a 230°C. Micro-bump=£

25um):e et bump ¢ = 80um): =,

Les auteurs attribuent cette difféerence au faié dm cinétigue de dissolution du
substrat de cuivre dans l'alliage liquide dépendaddimension de la bille d'alliage SAC. Or
dans le cas des micro-bumps étudiés dans la peéétrte, le volume d'alliage liquide utilisé
comparé avec le volume d'une bille de diametre B00tilisé par Y. S. Park et al [95] est
environ 30 fois plus faible pour les bumps de dimen80um et 1000 fois plus faible pour les
micro-bumps de diamétre 25um. De surcroit, I'étdtal du systéme de micro-bump étudié
ici n'est pas Cu/SAquidcey Mais Cul/intermétallique/SAfauide) puisqu’il a été observe
précédemment (figure 3-17) la présence d'une cointbamétalliqgue d'une épaisseur totale
moyenne d'environ 1um formée lors du dépot élediqule. Il doit étre rappelé que l'alliage
SAC) étudié dans ce manuscrit contient (en masse %joens,5-3,7% d'argent et 0,5-0,9%
de cuivre et que la limite de saturation de céagdl en cuivre (équilibre entre I'alliage liquide
et la phasen-CusSrs) est d'environ 0,9% a la température de 230°Cr (idiagramme
ternaire SnAgCu en figure 1-10).

La durée de contact nécessaire a T = 230°C afiteididre la limite de saturation de
l'alliage en cuivre peut alors étre estimée (vomexe A8). Apres calcul, la durée nécessaire
pour saturer le micro-bump de diamétre 25um et 80gsh inférieure a 1s et 10s
respectivement. Ceci est vérifié qualitativementrpasure de la concentration en cuivre dans
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la brasure par le biais de spectroscopie X dispees énergie sur des coupes transversales de
bumps face arriere)(= 80pm) avant le reflow, aprés un puis cing refiqwoir figure 3-34).

® Cuivre

® Argent

Pourcentage massique
I

0 1 2 3 4 5 6
Nombre de reflow
Figure 3-34: Evolution de la teneur en cuivre (gsibleus) et en argent (points roses)
détectées par des balayages EDX sur de largescagf@s00um?) de coupes transversales
de bumps face arriere de diamétre 80um (avantwefipres 1 et 5 reflows). Valeurs
obtenues a partir d'analyses faites sur 3 échamts|

Cette figure montre que la limite de saturationcaivre dans l'alliage SAC est atteinte
apres 1 reflow (Fax= 238°C, duree d'interaction a I'état liquigigide = 375).

En conclusion de cette partie, il n'y a pas deédifice significative distinguée entre le
bump face arriere¢p(= 80um) et le micro-bumpd(= 25um) sur I'épaisseur moyenne du
produit de réaction pour des durées d'interactibétat liquide (fquice) SUp€Erieures a celle d'un
reflow. Ceci est di au fait que pour les dimensides systémes considérés dans cette étude,
la saturation de l'alliage liquide en cuivre intent tres rapidement, en une durée inférieure a
10s.

3-2-4) Mouillage réactif des parois verticales derorbump par l'alliage SAG

Comme cela a déja été mentionné au paragr@p®, lors de linteraction entre
l'alliage liquide et le bump, en plus de la rédatdinterfaciale étudiée jusqu'ici a l'interface
horizontale entre le cuivre et I'alliage liquidey ia aussi un léger étalement et une réactivité
de l'alliage liquide avec les parois verticalesptht de cuivre (voir par exemple figure 3-27).
La figure 3-35 montre quelques clichés MEB de zgreshes des parois latérales des bumps
(6 = 80um) ou cet étalement a eu lieu. A titre de garaison, une image d'un échantillon
apres le dépot (sans passage a I'état liquidé€) également reportée sur cette figure.

c) |

[ssbo s UV N SE T R T 80 7.0kV x10.0k HA-S58 5.00ur [l 56500 5 0KV 2100k S 5.00um
Figure 3-35: Zoom en microscopie électronique aapabe (MEB) de la région interfaciale
de coupes transversales de bumps de 80um apresdiEpdlliage (a) aprés maintiens
isothermes a 230°C de Omin (b), 5min (c) et 15mhin (

Cette figure montre que la distance d'étalementatiage sur les parois verticales du
micro-bump (définie arbitrairement ici a partir taterface Cul/intermétallique) augmente
avec le temps de maintien a I'état liquide. La rigB3-36 présente la variation de cette
distancel moyennée avec la durée de maintien a I'état kgaid230°C et 240°C pour des
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bumps de diamétre 25um et 80um. Il peut étre ctingtae pour le méme diamétre de micro-
bump ¢ = 25um)l augmente lorsque la température augmente alorspque le méme

traitement thermiqué,augmente lorsque passe de 25um a 80um.
5 -

-m $=80um, 230°C
@ 5=25um, 240°C

A §=25um, 230°C ‘
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Figure 3-36: Evolution de I'étalement verticalel@dliage liquide di au mouillage réactif en
fonction de la durée du maintien isotherme a 236¢240°C des bumps.

Avant de discuter de ce phénoméne, le cas du kageilnon réactif (mouillage
physique) d’un liquide sur un solide S est toubdtd examiné (voir figure 3-37a). Sdit
l'angle d'équilibre du liquide L sur une surfacefaigement plane du solide S. Considérons
une gouttelette de ce liquide sur la surface hatele du solide cylindrique tel que le
diameétre de base de la goutte soit inférieur ai ckltsolide : position (1) de la goutte sur la
figure 3-37a. Si du liquide est ajouté ensuitejdaide s’étale sur la surface horizontale du
solide et I'angle de contact est toujours égaljasqu’a la position (3) lorsque la ligne triple
atteint le point A (arréte franche). Si du liquielst & nouveau ajouté, la goutte sera ancrée sur
l'arréte franche (c'est-a-dire le périmetre dudsliet ceci jusqu'a ce que I'anfléormé entre
la goutte et la surface verticale du solidg €8it supérieur a I'angle de contadtl60]. Donc
la goutte sera ancrée sur l'arréte franche tant’gugle  est teld < p < p* = 90° +6. Ainsi
par exemple, si I'angle d’équilibfe= 30° alors la goutte sera ancrée tant qus 8& 120°.

-
-

a)
Figure 3-37: Schéma représentant les positionsesgives d’'un liquide non réactif sur la
surface horizontale plane d’un solide S lors d’@gpsuccessives de liquide (a).
Représentation schématique de la réactivité erdtialge SAC liquide et les parois latérales
du plot de cuivre (b).
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Revenons maintenant au cas de mouillage réaclifltlage liquide SAC sur le cuivre
(figure 3-37b) avec un angle d’équilibBequi varie d’environ 25° a 35°, donc bien inférieur
90° [161]. Lors de la fusion de l'alliage SAC sardlot de Cu, on aura presqgu’instantanément
une calotte sphérique d’alliage liquide sur laacefhorizontale du plot de Cu avec un afigle
qui est d'environ 90° (voir figure 3-5). Commeliade liquide SAC réagit avec le substrat de
cuivre, cette réaction conduit tout d'abord a uwelification de la géométrie de I'arréte (c'est-
a-dire du périmetre) et ensuite, la réaction eldtain et le cuivre sur la paroi verticale peut
se poursuivre par exemple par un mécanisme de llageiisecondaire” [160]. Le mouillage
secondaire concerne le mouillage ou l'infiltratéis rugosités de la surface de;&y tout au
long des parois verticales du pointdu point T (figure 3-37b). Un autre mécanisme possible
serait la diffusion rapide des atomes d'étain ausurface de GGrs et réagissant avec les
atomes de cuivre conduisant ainsi a un épaissisgeaneproduit réactionneh(+ €) et a un
déplacement du point,vers la base du plot de cuivre.

Cette réactivité sur les parois latérales du pmlet cuivre peut conduire a une
dégradation partielle du plot qui sera d’autansphlaportante que le temps d’interaction est
élevé et la hauteur du plot faible.

3-3) Interaction entre I'alliage SA&et le nickel solide pour des micro-bump de diametr

25um
Le nickel peut étre introduit dans le micro-bumpremplacement du cuivre du plot ou

bien étre associé au cuivre pour former, selopieportions, des intermétalliques "hybrides”
type (Cu,Ni}Sn; ou (Ni,Cu}Sn, [162]. Dans notre cas, le nickel est introduitreme cuivre et
la brasure en quantité suffisamment importante i¢épar initiale: 2um) pour que sa
consommation par réaction avec l'étain, ne resie partielle. L'expression de couche
"barriére de diffusion” entre le cuivre et la bna&sast parfois employée. Cette couche occulte
en effet les réactions entre le cuivre et la bes@ependant le systeme Ni/Sn, bien que de
réactivité réduite par rapport au systeme Cu/Snsasteptible de former des composés
intermétalliques comme vu au chapitre premier. Avdlétudier l'interaction entre l'alliage
SAC liquide et le nickel solide (powr= 25um), lorsque différents profils thermiquesoser
imposés, I'état initial du systeme interfacial M(S apres le dépdt électrolytique sera
présente.

3-3-1) Etat initial de l'interface Ni/SAC apresdépot

La figure 3-38 présente des clichés MEB de coupmsstersales de micro-bumps
avec nickel a l'issue du dépot électrolytique. Barmant sur 'interface Ni/SAC, une couche
réactionnelle peut étre discernée. Cette coucheamdinue (figure 3-38b, 3-38d) et son
épaisseur moyenne avoisine le demi-micron. L'imiesf entre la couche réactionnelle et
l'alliage présente une morphologie irréguliere atettée comme celle qui a été observée
précédemment dans le systeme Cu-gAe) a I'état liquide (figure 3-17 et 3-18). Par contre
l'interface entre la couche réactionnelle et lekelicest réguliere. Aucune microcavité n’est
discernable aux interfaces réactionnelles. Ce dgpeouche réactionnelle entre le nickel et la
brasure a I'état solide a été reporté aussi datitéeature [89]. Par ailleurs, il peut étre
remarqué un décrochement entre la couche de natkéd cuivre sous-jacent sur l'arréte
verticale du micro-bump (figure 3-38a, 3-38b et&:)3qui est di a une gravure latérale du
cuivre se produisant au cours de la gravure hurdelda couche d'accroche (titane) et
d'initiation (cuivre).
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Figure 3-38: Observation en microscopie électromigubalayage (MEB) d’'une coupe
transversale de micro-bump € 25um) avec nickel aprés électrodéposition (ECQJe
générale (a, c), zoom sur la zone interfacialed{b,

3-3-2) Interaction entre l'alliage SA§liquide et le nickel solide au sein des micro-bsmp

Dans ce paragraphe, les interactions entre gall@AGg) liquide et le nickel solide
seront étudiées lorsque différents profils therragsont appliqués au systeme. L'état du
systeme interfacial sera analysé a lissue d'utowefde cing reflows et de maintien
isothermes de Omin, 5min, 15min et 30min a 240°Gir(Vigure 3-19 pour les profils
thermiques).

a) Systeme interfacial Ni/SA& aprés un reflow

La figure 3-39a donne une vue globale de I'échantapres un reflow et la figure 3-
39b une vue aprés une coupe transversale. L'ingpedti systéme interfacial montre la
formation d'une couche réactionnelle (figure 3-80@8-39d) qui présente une morphologie
fragmentée en dendrites acérées comme décrit mnigsrehapitre (figure 1-44 [89]).

10um

Figure 3-39: Observation en microscopie électrorigubalayage (MEB) d’'un micro-bump
¢ = 25um apres reflow. Vue générale (a), apres cdrguesversale (b), zoom sur la région
interfaciale (c, d).
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De la méme maniere que précédemment pour le mioghbd'intégration standard
Cu/SAC, le systeme interfacial Ni/SAC est carastrplus finement par microscopie
électronique en transmission (figure 3-40). Lel&iae la figure 3-40a met en évidence la
couche réactionnelle dont les grains sont discégsalCes deniers présentent une hauteur
comprise entre 0,5um et 1um pour une largeur mayderD,5um. L'analyse spectroscopique
(EDX) revele la présence de zones riches en n{figeire 3-40b), en cuivre (figure 3-40c), en
étain (figure 3-40d) et en argent (figure 3-40é¢xamen conjugué des clichés 3-40b et 3-40d
révele que la couche réactionnelle est effectivemmemposée d'étain et de nickel. Une trés
faible proportion de cuivre dans le composé penat distinguée, ce qui est en accord avec les
données de la littérature sur la formation desmétalliques (Cu,NiSn, [91]. Des précipités
(de taille moyenne d'environ 100nm), riches en mrget en étain et correspondant
vraisemblablement a l'intermétallique #, sont visibles dans l'alliage mais aussi e®ise |
grains de la couche réactionnelle. Il peut étreedp que le méme type de précipité et de
méme dimension a été observé a l'interface Cu/$f\@lk apres 1 reflow (figure 3-22).

Cu

AG: 56000 A

Figure 3-40: Analyse en microscopie électroniqueéransmission de l'interface Ni/SAC a

l'issue d’un reflow (a). Balayage en spectroscoyidispersive en énergie (EDX) révélant
des aires riches en nickel (b), cuivre (c) étaipgdargent (e).

Une analyse spectroscopique suivant un balayagéaite est réalisée sur cet
échantillon (figure 3-41) en sondant la couchetiéanelle depuis le nickel (point "A" sur la
figure 3-41a) jusqu'a l'alliage de brasure (poBit figure 3-41a). Ce balayage méne a une
guantification en pourcentage atomique des deuxeiés principaux détectés: I'étain et le
nickel (figure 3-41b). La concentration de ces déléments reste constante dans la région
centrale (de largeur comprise entre 500nm et 1508nwron) correspondant a la couche
réactionnelle. Ce résultat montre qu'a cette éelitdinalyse un seul intermétallique est formé
a l'interface a l'issue d'un reflow. Par aillelmscbncentration légerement supérieure en étain
(55%) qu'en nickel (45%) de cette couche indiquél glagit du composé BBn, (voir
diagramme de phase Ni-Sn, figure 1-10). L'épaisseayenne de la couche de;Sly est
estimée a 700nm. Cette observation est en accexalles reportées dans la littérature sur
I'interaction Ni solide/alliage base étain liquigdeur des échantillons de taille supérieure a la
centaine de microns [64].
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Figure 3-41: Cliché en microscopie électroniquetemsmission de I'interface Ni/SAC a
l'issue d'un reflow (a). Balayage linéaire en spestopie X dispersive en énergie (EDX) (b),
guantification, en pourcentage atomique du nickeles’étain au cours du balayage.

b) Systéme interfacial Ni/SAE aprés 5 reflows

La figure 3-42 présente des observations en ndome MEB d'une coupe
transversale de I'échantillon aprés cing reflon@an@e dans le cas précédent (a l'issue d'un
reflow), un seul composé interfacial est distingDétte couche présente une forme irréguliére
et son épaisseur moyenne est d'environ 1um. ll&i@tnoté que dans le cas d'un substrat de
nickel, I'épaisseur de la couche réactionnellegmente que de 0,7um a 1um environ lorsque
le nombre de reflow passe de 1 a 5, alors que léares du cuivre, I'épaisseur de la couche
réactionnelle augmentait de 1,7um a 2,4um.

b)

SEEUOSMV 5,00k HA-BSE

Flgure 3-42: Observatlon en microscopie électromi@ubalayage (MEB) d’'une coupe
transversale de micro-bump apres 5 reflows. Vuegde (a, b), Mode de détection
secondaire (a), mode de détection rétrodiffuseZbpm sur la région interfaciale (c).

Aucun trou ou porosité n'est observé dans la zotmfaciale Ni/SAC contrairement au
cas Cu/SAC ou beaucoup de trous Kirkendall étaibserves a l'interface (voir figure 3-25).

c) Systeme interfacial Ni/SAC a l'issue de mairgiesothermes a 240°C.

Des maintiens isothermes de différentes durées agpliqués sur des échantillons de
micro-bump pourvus d'une couche de nickel. Lesilgrtfiermiques sont identiques a ceux
utilisés dans le cas de micro-bump avec substigtecQvoir figure 3-19). Les micro-bumps
sont ensuite caractérisés pour chaque conditiomaiatien isotherme (figure 3-43). Cette
figure montre clairement que la cinétique de canise de la couche réactionnelle dans le
systéeme Ni/SAC est beaucoup plus faible que danadedu systeme Cu/SAC. En effet, une
épaisseur moyenne de 2,1um est mesurée a lissomiitien de 30min a 240°C pour le
systéme Ni/SAC contre 7,1 um pour le cas du systeui8AC dans les mémes conditions.
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10um b) 10pm e) 10um d) 10um

Figure 3-43: Observtion en microscopie électroeigubalayage (MEB) de coupes
transversales de micro-bump avec nickel ayant debimaintiens isothermes de différentes
durées de maintien a 240°C. Omin (a), 5min (b),ihe) et 30min (d).

d) Cinétique de croissance de;8l a l'interface Ni/SAGquide)

L'épaisseur moyenne de la couche réactionnelldigbrn, est a nouveau mesurée en
utilisant le logiciel Image J a partir de cinq ceagransversales pour chaque condition de
traitement thermique: lreflow, 5 reflows et les mi@ins thermiques de Omin, 5min, 15min et
30min a 240°C. La figure 3-44 présente la variaten'épaisseur de cette couche en fonction
de la racine carrée de la durée d'interactiortat liguide (fquide)-
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Figure 3-44: Variation de I'épaisseur moyenne dedache réactionnelle pn, avec la
durée d'interaction a I'état liquide.

=]

En premiere approximation, la variation de I'épais de la couche de 4Sin, peut étre
décrite par une loi parabolique:

rps = Knas Y avec Kizsna = 0,029um. 32 et un coefficient de détermination: R2=0,956.
Cette valeur de la constante cinétique de croigsdad\{Sn, est assez proche de celle de
J. Wang et al [163] qui ont déterminé la cinétigigecroissance du composé;8hy lors de

mise en contact d'alliages SnAg de différentes eotnations (Sn—3.5%Ag, Sn-30%Ag, et Sn-
50%Ag) avec du nickel & une température de 2203Gs(k= 0,026pum. ).

111



3-3-3) Conclusion

Par l'introduction d'une couche de nickel, le &yst interfacial Ni/SAC du micro-
bump est le siege de la formation d'un composénmtlliqgue de la forme Bbny. A la
différence du systéme interfacial Cu/SAC étudié cedemment, la croissance de
l'intermétallique n'est pas accompagnée de formadi® porosités ou trous Kirkendall. La
cinétique de croissance de lintermétalliquesS¥i, suit une croissance parabolique
caractérisée par une plus faible constante desami® kizsns = 0,029um23 comparée a
celle du systéme Cu/SACtlgsns+cuzsn = 0,147umz2’4,

4) Résistance mécanique des micro-bumps de diamétre| 26

4-1) Introduction

Il a été vu dans le premier chapitre que la probkigue liée a la résistance mécanique
des micro-bumps était posée par la présence desnigtialliques et des trous Kirkendall,
suspectés de dégrader mécaniquement le micro-budn@d $4-165]. La croissance des trous
Kirkendall, susceptibles de dégrader la résistaméeanique de micro-bump [166] a été
signalée dans la littérature comme ayant lieu auscde vieillissement thermique [167, 168],
ce qui semble étre le cas dans notre étude (figt¥e). De surcroit, la faible dimension du
systeme dans cette étude, rend la proportion oecyaé la couche intermétallique non
négligeable, surtout aprés assemblage ou bienageck haute température [117, 169]. Les
intermétalliques jouent dans ce cas nécessairementdle significatif dans la tenue
mécanique de I'ensemble.

Le test en cisaillement sur puce a beaucoup ¢i®iek dans la littérature dans le but
de déterminer la résistance mécanique des inteegioms et des parametres comme la
vitesse de cisaillement, la dimension du bump @n e vieilissement thermique ont été
investigués comme décrit au chapitre premier [109;175]. En revanche, les études menées
sur le cisaillement unitaire de bump ne concernaatiquement jamais des bumps de
diametre inférieur a 80um excepté la récente éted€hen [176]. De la méme maniere,
I'impact de la hauteur de cisaillement sur la téese au cisaillement aussi bien que sur le
mode de rupture n'a pas été étudié dans la liftérat

Dans ce paragraphe une étude sur l'impact dermaitt thermique, de la vitesse de
cisaillement ainsi que de la hauteur de cisailldnfpar rapport a la base du plot de cuivre)
sur la résistance mécanique de l'interface entpoiede cuivre et l'alliage de brasure sera
présentée. L'objectif est d’'identifier la présemeenon, d’une interface critique. L'étude porte
sur des micro-bumps d'intégration cuivre et alli&@eCey de diametre 25pum ayant subi soit
un reflow, soit des maintiens isothermes de difftae durées (voir figure 3-19). Le
cisaillement est appliqué a l'aide d'une lame denb@e largeur a 6 hauteurs différentes, de
h=11um ah = 16um avec un pas de 1um (voir figure 2-32 du sgahapitre). Enfin, 20
micro-bumps sont cisaillés pour chacun des traitésn¢hermiques et pour chacune des
hauteurs de cisaillement.

4-2) Cisaillement de micro-bump ayant subi un reflo Impact de la vitesse de
cisaillement

4-2-1) Profil des courbes force de cisaillemenépldcement

L'équipement utilisé ici (DAGE-SERIES-4300), petma partir d'un cisaillement
unitaire de micro-bump, de fournir un profil de der de cisaillement en fonction du
déplacement. Des profils typiques force-déplacens=us de tests effectués sur des micro-
bumps ayant subi un reflow sont donnés en figu4® pour deux vitesses de cisaillements
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= 70um.g et 500pm.3. Dans les deux cas, le profil général est singla@it présente une
augmentation rapide de la résistance de la foragsadlement, qui s’atténue ensuite, jusqu'a
atteindre un maximum avant de finalement chuterpteamiere différence notable entre les
courbes obtenues powr= 70um.8 et 500pm.$ est la valeur maximale de la force de
cisaillement. Cette derniére est accrue a plusehaiiésse de cisaillement, ce qui est en
accord avec de précédentes études de la littérgh@2 104, 117, 177]. Les valeurs
maximales de la force de cisaillement sont obtendass la gamme de déplacement
respectivement de 7-14um et 20-25um posr 70 et 500pm’s La valeur moyenne de la
force maximale est calculée & partir de 5 meswrasains et vaut (5.3+0.7) xTON pourv =
70um.§" et (8.8+0.4) x18 N pourv = 500 pm.g. Sachant que le diamétre du micro-bump
vaut 25um et considérant que linterface de cesa#int correspond a l'aire circulaire du
micro-bump (soit 4.9x1& m?), les valeurs suivantes de résistance maximatgsaillement
peuvent étre déduites : 108+15 MPa poar 70um.§ et 180+10 MPa pow = 500 um.&g.
Ces valeurs sont du méme ordre de grandeur quesagefbortées dans la littérature pour des
interfaces Cu/SAC de dimension importante (diamatpérieur a 500um) [102, 104, 117].
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Figure 3-45: Profils force de cisaillement - dépmeent lors de tests de cisaillement sur
micro-bump ayant subi un reflow. Hauteur de cigaient h = 16pum. Vitesse de cisaillement
v=70 pm.8 (a, b) et 500 pms(c, d).

Les profils force - déplacement en figure 3-45a3€l5c sont représentés sur une

méme échelle en figure 3-46 afin de pouvoir les paner.
10

v =500 nm.s!
W= 23103 mJ

102xF (N)

30 displacement (um)

Figure 3-46: Comparaison de profils force de cikaient - déplacement pour micro-bumps
aprés un reflow. v = 70 pmtsand 500 um3; h = 16pm.
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L'aire sous chaque courbe représente I'énergidetoiecessaire au cisaillement du
micro-bump. L'interprétation des courbes forceplaéement conduit a la valeur moyenne de
I'énergie totale de déformation (E) pour chaquesgié de déformation: E = (9.1+0.7) X10
mJ pourv = 70 um.g et E = (2.2+0.2)x18 mJ pour 500 pm’s Une nette augmentation de
I'énergie de rupture avec la vitesse de cisaillerpent donc étre constatée. Par ailleurs, la
différence entre les deux profils (figure 3-46) ge&ige une augmentation du déplacement
avant rupture avec la vitesse de cisaillement. &pi€er point sera éclaircit ci-apres.

4-2-2) Evolution de la force de cisaillement avebtéuteur de cisaillement

En figure 3-47 sont représentées les évolutiorla tce maximale de cisaillement en
fonction de la hauteur de cisaillement pour troieesses de cisaillements (70, 130 et
500um.8). Deux tendances peuvent étre distinguées:

(i) Tout d'abord, la différence en terme de résise maximale au cisaillemeRtax
entre les échantillons cisaillésy& 70pm.g et 130 pm.$ ne dépasse pas 3%. En revanche,
lorsquev augmente de 130 prit.& 500 pm.$, Fma augmente d'un facteur supérieur & 40%
pourh = 15um et 16pum et d'un facteur compris entre £80%6% pour les autres valeurs de
h. Cet accroissement de la force maximale de asadht avec la vitesse de cisaillement est
largement discuté dans la littérature comme pameledans les références [102, 104, 174].

(ii) Ensuite la force de cisaillement diminue tmuwjs avec la hauteur de cisaillement a
I'exception du poink = 15um & = 500 um.2.
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Figure 3-47: Evolution de la force de cisaillemanec la hauteur de cisaillement pour des
micro-bump aprés reflow a différentes vitessesisiltement: 70, 130 and 500 pri.s

4-2-3) Examen des facies de rupture

Des facies de rupture des micro-bumps ayant subgflow et cisaillés aux vitesses
= 70 um.g et 500um.d sont visibles en figure 3-48. Pour= 500um.g, la déformation
meéne a un plissement de l'intégralité du micro-b@tngn particulier du plot de cuivre (figure
3-48b). Cette inclinaison du micro-bump expliquditiérence de déplacement avant rupture
enregistrée précédemment lors de la comparaisae &g deux vitesses de cisaillement
(figure 3-46). La déformation est enregistrée plbemsemble du micro-bump ce qui peut
parfois le mener a se décrocher en partie a sa(blag®é en bas a droite de la figure 3-48b).
Cette vitesse de cisaillement de 500phpgut avoir un sens dans le cadre d’'un examen
métrologique répété, afin d’évaluer la qualité docgdé d’élaboration du micro-bump. Par la
suite, on privilégiera les tests a la vitesse 70 um.g qui répond d’avantage & notre volonté
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de sonder localement et plus finement le micro-hu effet, la caractéristique
viscoplastique de la déformation est apparente peur0 um.s (figure 3-48a) et la rupture

ductile apparait comme étant le mode de fracturgoniteire dans ce cas. Cependant, la

tendance vers une rupture fragile augmente avecoitksse de cisaillement, ou la

microstructure du faciés de rupture révele para@tgila présence des intermétalliques (figure

3-48b).

20.0um

Figure 3-48: Faciés de rupture de micro-bumps aysauriti un reflow et cisaillés a h = 16pum
etv =70um.s (a) et 500um:5(b). (Pour tous les clichés, le cisaillement seodke de la
droite vers la gauche).

Un balayage spectroscopique (EDX) est réalisélsstmone de rupture d'un micro-

bump cisaillé & = 12pm et = 70 um.& (figure 3-49).

Micro-bump

2.5 ;.rrﬁ
zones: (1) 2) ( ) (3)

Y | Elemen| Weight| Weight %] Elemeny| Weight| Weight%s Elemeni| Weight | Weight %4

Line S Error Line ) Error Line %% Error
OK| 212|+/-0.14 OK| 259 +-0.06 OK| 133]+/-0.04
CuK| 2587 +/-0.18 Cu K| 56.04| +-0.16 Cu K| 88.50|+/-024
¢ Ga K| 0911 +/-0.18 Ga K| 062 +/-0.12 Ga K 129] +/-0.15
] gi Ag L 1.03] +/-0.09 AgL 0.09] +/-0.03 AgL 0.02| +/-0.03
Sl '-""16 W | S L| 7007029 Snl| 40.66| ~/-016 Snl| 885 +/-010

Total | 100.00 Total | 100.0 Total | 100.0

Figure 3-49: Caractérisation de la surface d'un mibump aprés reflow cisaillé a une

hauteur de 12um & une vitesse de 70 finmsagerie MEB aprés abrasion ionique (FIB) (a),

zoom (b), analyse en spectroscopie dispersive emgien(EDX) révélant trois zones de
concentration différentes (1), (2) et (3) en (cagtifications des concentrations pour ces
trois zones (d). (La fleche indique la directiondsaillement).
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L'analyse révéle trois zones de différentes camatons (1), (2) et (3). La premiére
zone est plus riche en étain qu'en cuivre. Les exttrations respectivement détectées pour
chacun des éléments (25% et 70% en figure 3-48dpesent que le cisaillement se produit
dans une zone intermédiaire entre)i€usSrs et l'alliage. Cependant, la confrontation de la
vue générale du faciés (figure 3-49a) et du bakysgectroscopique (figure 3-49c¢), met
également en évidence une rupture dans la zonde(2pncentration proche deCusSn ce
qui suggere un cisaillement dans la phgs€usSn; aussi. Enfin, un zoom sur la zone
interfaciale (3) de la figure 3-49b, rend visibiaterface Cu/CySn marquée par la présence
de trous Kirkendall qui se trouvent a une distasheda zone de rupture inférieure a 500nm.
En conséquence il s'agit d'un mode de rupture ndates lequel une zone majoritairement
riche en étain est cisaillée dans un premier teaqm®s quoi la rupture se déporte en direction
du CuSn.

Des analyses en spectroscopie (EDX) sont réaldéananiere systématique sur les
facies de rupture de micro-bump pour chaque hauteucisaillement. Des exemples sont
visibles en figure 3-50 pour une vitesse de cisaiéintv = 70 pm.3 et pour plusieurs
hauteurs de cisaillemeht= 12um, 13um, 14um et 16um. Le sens du cisaillemsnprecisé
par une fleche et par convention, les zones contenajoritairement du cuivre, de I'étain ou
un intermétalligue Cu-Sn sont qualitativement repréées en jaune, en rouge et en bleu
respectivement. Pour rappel, I'épaisseur moyenn&a dmuche intermétallique (€sIns +
CusSn) est d'environ 2um.

Zone riches: :Cu J:-ivc B :Sn
Figure 3-50: Analyse en spectroscopie dispersivérargie (EDX) de micro-bumps aprés
reflow puis cisaillement & v = 70 prit.sHauteur de cisaillement h = 12 um (a), 13 pm (b),

14 um (c) et 16 um (d). Direction du cisaillememtigquée par une fleche blanche. Les zones

essentiellement riches en cuivre, en intermétadligu en étain sont respectivement indiquées
en jaune, bleu et rouge.
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Pour chaque hauteur de cisaillement, le clichéniemoscopie (MEB) a gauche (figure
3-50) permet d'évaluer la morphologie du facies mgture, alors que [l'analyse
compositionnelle (EDX) a droite, permet de préciaer sein de quelle(s) phase(s) s'est
propagée la rupture. Pour la hauteur de cisaillémenl2um, il est aisé de voir que la partie
de droite du faciés (la premiére partie a subiisaillement) est constituée majoritairement
de cuivre, alors que pour la partie de gauchagitst'une rupture dans l'intermétallique. Le
faciés de rupture est lisse sur la partie droipgdgique au cisaillement dans le cuivre) et
rugueux sur la partie gauche (rupture dans l'inééatiique), indiquant qu'il s'agit d'un profil
mixte (ductile et fragile). Lorsque= 13um, la proportion correspondant a une ruptagile
du facies (en fin de cisaillement) est moins imaie. A partir deh = 14um, le cliché en
microscopie (MEB) présente un faciés globalemermtildu L'analyse EDX associée réveéle
cependant des zones riche en intermétallique quigre toutefois étre détectées sur la partie
profonde de la zone sondée (comme cela a été @écigburs du paragrapledu second
chapitre) correspondant a l'intermétallique soas#a n'affleurant pas nécessairement a la
surface de I'échantillon.

Il est donc remarqué que lorsque la hauteur dellers&nt h augmente de 12um a
16um, la proportion de facieés de rupture fragilepuagressivement décroitre. La proportion
de facies de rupture ductile va devenir predommaaur les hauteurs de cisaillement plus
élevées correspondant a des zones ou l'alliageadeie est majoritairement sollicité. Par
conséquent, la chute de la force maximale de l@sa#int observée préecédemment (figure 3-
47) va de pair avec un accroissement de la prapodé rupture ductile du facies, elle méme
caractéristique d'un cisaillement s'opérant daralliaje de brasure. La couche
d'intermétalliques n'est donc ici pas un élémeitiqgoe du point de vue de la résistance
mécanique du micro-bump.

4-3) Cisaillement de micro-bumps ayant subi destigis isothermes a 240°C - Impact de la
durée du traitement thermique

Afin d'étudier I'impact d'un traitement thermigsier le comportement mécanique des
micro-bumps, il a été choisi de réaliser des testsisaillements sur des micro-bumps ayant
subi des maintiens isothermes a 240°C pendant &mim, 15min et 30min (voir le profil
thermique sur la figure 3-19). Ces tests de cevaiint, se focalisent sur une seule vitesse de
cisaillement (v = 70um? sélectionnée & partir des résultats expérimentéwenus dans le
paragraphe précédent.

4-3-1) Evolution de la résistance de cisaillementamction de la hauteur

Des micro-bumps ayant subi différents maintienghisames a 240°C et dont des
coupes transversales indiquant l'avancement réaeioont été déja caractérisés (voir
paragraphe3-2-2 figure 3-26) et ont subi des tests de cisaillemavec les parametres
suivantsv = 70 um.8 et hauteur de cisaillemehtvariant de 11pm & 16pm. Les résultats de
force maximale au cisaillement en fonction de lathar de cisaillement apparaissent en
figure 3-51. Une chute de la force maximale de ilkgsaent F.x avec la hauteur de
cisaillementh est constatée, de la méme maniere que dans besaischantillons ayant subi
un reflow (figure 3-47). En revanche, I'évolutiomFe.x avec la durée de maintien thermique
pour une hauteur donnée n'est pas triviale. Pauhdeiteurdr = 14um, 15um et 16um, la
force maximaleFax augmente avec la durée du maintien isotherme. Qelarait étre
attribué a une croissance des intermétalliquesipipsrtante que dans le cas d'un reflow, qui
seraient impligués donc d'avantage dans le faciésrupture. En effet, comme vu
précédemment, la proportion ductile du facies sesbeée a un cisaillement dans l'alliage
pour lequel la force maximale de cisaillemEnty est réduite. Les raisons conduisant a cette
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chute de la force maximale de cisaillement avekaateur de cisaillement seront évoquées
dans les paragraphes suivants.

12 4

10 I .

102X Fypx (N)

—— [sotherm 0 min
——sotherm 3 min
——sotherm 15 min |

Isotherm 30 min

[3=)

10 11 12 13 14 15 16 17
h (um)

Figure 3-51: Evolution de la force maximale de dlsanent en fonction de la hauteur de
cisaillement pour des micro-bumps ayant subi destieas isothermes a 240°C de
différentes durées de maintien (voir figure 3-19rmles profils thermiques). Vitesse de

cisaillementv=70 um.s§".

4-3-2) Examen des facies de rupture

Les facies de rupture sont inspectés pour difféserauteurs de cisaillement et
différentes durées de maintien isotherme. A titfegemple, la figure 3-52 présente des faciés
des échantillons qui ont subi un chauffage jusgd@°C et ont été refroidis immédiatement
apres pour des hauteurs de cisaillemérts12um, 13um et 14 um. Pour rappel, I'épaisseur
moyenne des intermétalliques est dans ce cas gen3(Moir figure 3-26 et tableau 3-2). Le
méme code couleur est utilisé (jaune pour le cuivoege pour I'étain et bleu pour les
intermétalliques).

chauffage jusqu'a 240°C et refroidit immeédiaten{eotr figure 3-19). Hauteur de
cisaillementh =12 um (a), 13 um (b) et 14 um (c) Direction ékadlement indiquée par
une fleche blanche.

118



La morphologie du facies de rupture la = 12um est rugueuse, l'analyse
spectroscopique (EDX) montre que la partie droitefatiés (premiére partie cisaillée) est
constituée de cuivre alors que la partie gauchearsposée essentiellement d'intermétallique.
Le facies correspondant A = 12um, similaire a ce qui était observé dans lg da
cisaillement apres un reflow (figure 3-50a), traduie déformation viscoplastique dans le
cuivre avant une rupture fragile dans linterméja#. Lorsque la hautedr augmente de
12um a 13um, la surface de cuivre n'est plus @siblfacies présente un cisaillement ductile
dans l'alliage base étain, suivi d'une ruptureilgagans l'intermétallique. Enfin, de maniére
analogue a ce qui a été analysé pour la figure, 3a5proportion du facies ductile liée a un
cisaillement se produisant majoritairement darislge base étain augmente ave@figure 3-
52c). Considérant les propriétés mécaniques deunkagdes phases impliqguées dans la zone
interfaciale (Cu, Sn, G&n; et CuSn) [178], ces observations sont en accord avétlgue
la résistance au cisaillement décroit avec la heiute

4-3-3) Analyse des résultats

Dans la premiére régio & 11um,h = 12um), le cuivre est sollicité et les forces
maximales de cisaillemenksnx appliquées ici sont comprises entre 0,088N etANO®ans
cette région, les faciés de rupture sont mixtegu(@ 3-52a) quelle que soit la durée du
maintien thermique. Lorsque la hauteur de cisa#lennvauth = 12um, les valeurs de force
Fmax SONt assez resserrées autour d'une méme valepacaimement au cas du= 11ym
(figure 3-51). Dans ce dernier cas € 11um), la force maximale de cisailleméefyx
augmente de maniére significative de 0.081N a WNO®%sque la durée de maintien
isotherme atteint 30min. Cette augmentatioifr g avec la durée du maintien isotherme peut
étre attribuée au fait que l'interface CuiSnitende a se déplacer vers la base du micro-bump
suite a la consommation progressive du cuivre.

Pour des hauteurs die= 13um et 14um, le plan de cisaillement serait mbement
composé a la fois de gsn et CySn; quelle que soit la durée de maintien isothermer Bes
hauteurs de cisaillement la force maximale de legsaént décroit assez rapidement d'une
gamme de (0.082N a 0.095N) vers (0.070N a 0.078Njte chute dé-,.x ne peut étre
attribuée a la présence de trous Kirkendall cadeesers sont localisés a l'interface Cy/&u
(voir figure 3-21), qui se situe & une hauteu< 12um. Ce résultat suggere que l'interface
CwSn/CuySn; serait a l'origine de la rupture dans ce domaméhauteur de cisaillement.
Cette hypothese est renforcée par des observatianges facies dans ce domaine (figure 3-
53). En effet 'examen minutieux de la morpholodie faciés de rupture fragile met en
évidence la présence d'une couche de microstruntgmmnaissable par ses grains de taille
caractéristique de 400nm a 800nm (figure 3-53d).sDeroit, compte tenu de la faible
épaisseur de cette couche (inférieure a 1lum conmsitdeven figure 3-53a et 3-53b), il est
raisonnable de penser qu'il s'agit bien du comgis&n car son épaisseur reste toujours
faible lors des maintiens isothermes (voir parage2-2). Il faut noter que le composé se
trouvant sur la partie droite du cliché 3-53c cepand a l'intermétallique @8y et que les
figures 3-53a et 3-53b révelent le cuivre sousfjitxa la couche de l'intermétalliquesSa.

Le fait que pouh=13um eth=14um le facies de rupture présente a la foistesmétalliques
CusSns et CuSn suggere que l'interface §m/CusSn pourrait étre plus fragile que l'interface
Cu/CuSn.

Lorsque la hauteur de cisaillement attdint 15um et 16um, la force maximale de
cisaillement varie d'une gamme de (0.069N - 0.07&rh = 14um, de (0.059N - 0.070N)
pour h = 15um et de (0.053N a 0.064N) padur= 16um. Cette diminution de la force
maximale de cisaillement avec la hautbus'accompagne d'une proportion de plus en plus
importante de la partie ductile du faciés, spéuadiqu cisaillement de l'alliage. L'étain est
donc de plus en plus impliqué dans la zone sondéeomparaison du GBns lorsque la
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hauteur de cisaillement augmente, c'est ce quititealdiminution de la force maximakm.x
avec h, ce qui est en bon accord avec la littéedtlif3]. C'est par le méme raisonnement que
laugmentation d€ . avec la durée du maintien isotherme pour une badtanée peut étre
expliquée.

(MEB) de micro-bumps
cisaillés a une hauteur h=13um, maintien isothedaémin (a, b) et 30min (c, d) a 240°C

Finalement, comparons deux facies de rupture derorbumps ayant subi des
maintiens isothermes de différentes durées etlléisa une méme hauteur (figure 3-54). La
proportion fragile du faciés, liée a une rupturasibintermétallique, augmente avec la durée
du maintien conduisant ainsi a une augmentatioia fierce maximale de cisaillement (figure
3-51).

15 min

Figure 3-54: Analyse en spectroscopie dispersivéregie (EDX) de micro-bumps cisaillés
a une hauteur h = 14um. Chauffage jusqu'a 240°@fedidissement immédiat (a), maintien
isotherme de 15min & 240°C (b). Direction du cleailent indiquée par une fleche blanche.

120



4-4) Conclusion

Le comportement en cisaillement du micro-bumpeesgrande partie conditionné par
le rapport des proportions fragile et ductile dexles de rupture. Lorsque I'on considére les
hauteurs de cisaillement supérieurel & 12um, ou normalement le cuivre ne serait plus
sollicité, alors le mode fragile de rupture assagi€intermétalligue apparait. De ce fait,
comme la force maximale de cisaillement correspndisaillement de la zone contenant les
intermétalliques, cette zone apparait plus robgste celle correspondant au cisaillement de
l'alliage. L'épaisseur de la couche réactionnelégparait pas critique du point de vue de la
résistance mécanique du micro-bump.

I 'y a pas daffaiblissement notable de la foroeaximale de cisaillement
correspondant a la région ou se situent les tradseidall (versh = 12um). Une légére
diminution est notée seulement lorsque la duréendintien atteint le maximum de 30min.
Mais cet effet est en partie noyé dans les margesedrs et ne permet pas d’'étre catégorique
sur ce point.

Enfin, 'examen systématique des facies de ruptoee frequemment en évidence le
composé Cibn, suggérant la propagation préférentielle de dature a [linterface
CuwsSn/CuySny plutdt qu'a l'interface Cu/G8n contenant les trous Kirkendall.

5) Conclusion

Au cours de ce chapitre des micro-bumps 25um) ainsi que des bumgs< 80um)
ont été étudiés d'un point de vue thermodynamidumierostructural dans une premiere
partie. De nombreuses expériences repétées denuatioe differentielle a balayagé (DSC),
sur des micro-bumpé(= 25um) et bumpsd(= 80um), ont mis en évidence que la
composition de l'alliage SAC déposé est procheéedgelkctique ternaire, particulierement pour
les micro-bump. Des surfusions de 13°C a 23°C tintréesurées sur les bumps de diamétre
80um qui sont bien moindre que celles mesuréesiasirbilles d'alliages SAC de méme
composition et méme dimension. La germination logmne est favorisée dans le cas des
bumps, soit du fait de la présence de la couciéednétallique formée a l'interface avec le
cuivre solide soit par l'existence dans la brasidee particule solide micrométrique ou
submicronique. La microstructure a l'issue du dépéttrolytique est tres hétérogeéne car les
grains ont une taille variable et les précipitésjvent larges (de 5 & 10um pour l'argent et
supérieure au micron pour le cuivre) sont répaisnaniere aléatoire. A l'issue du reflow, la
microstructure est constituée de grains d'étaimare, entourés d'eutectiques biphasés et
triphasés ou de précipités riches en argent;Ap et en cuivre (GSns) de taille
submicrométrique dispersés de maniére homogenaradgoces grains. Le reflow a donc une
fonction de stabilisation au niveau de la micradnee du joint d'alliage qui ne figure pas
dans ses fonctions & priori.

Dans une seconde partie, la réactivité interfactdel'alliage de brasure avec le
substrat a été analysée pour des substrats cuisseld@en que pour des substrats nickel. Dans
cette partie, la nature chimique des phases forndédmterface a été identifiee, leur
morphologie et son évolution au cours de la croissaa été étudiée et la cinétique de
croissance de ces phases a été déterminée paleurssystemes (Cu-SAC et Ni-SAC). La
cinétique de croissance est plus rapide d'un faciag dans le cas du systeme Cu/$A\Gue
dans le cas du systeme Ni/Sgdconstantes cinétique de croissaneg:sk= 0,147umz23et
kni-sh = 0,029um28). L'introduction d'un substrat en nickel pour ha&ro-bumps aboutit
donc a une consommation de I'étain de la braser ioindre que dans le cas standard du
substrat en cuivre. Dans le cas présent (micro-bden@5um de diameétre comprenant une
épaisseur d'alliage de 10um), la formation de leckhe réactionnelle avec le cuivre atteint un
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stade qui peut ne pas étre vu comme critique daint gle vue industriel. En effet, en
considérant qu'un total de 5 reflows est subi eryenoe par le micro-bump depuis sa
synthése jusqu'a la mise en boitier, I'épaissaaatiannelle atteinte a ce stade (2,25+0,15um)
laisse une épaisseur importante de brasure (~5pitngrsviron la moitié). L'introduction du
nickel peut toutefois se révéler pertinente sidarpuite de la réduction des dimensions doit
pousser par exemple I'épaisseur d'alliage de lmagugtre réduite d'un facteur deux. Des
expeériences comparatives sur les épaisseurs daepuéactionnelles, effectuées dans le cas
des micro-bumps (diamétre 25um) et des bumps (dian@®um), montrent qu'il n'y a pas
d'effet de dimension sur la cinétique de croissalares cette gamme de taille de bump et de
temps de réaction. Il n'y a par conséquent pasikespécifier le procédé de reflow des micro-
bumps par rapport a celui des bumps pour une ralsoréactivité interfaciale. Les mémes
parametres de dépbt électrolytique ou de reflovda@ent au méme état interfacial.

Dans une derniere partie, la résistance meécanigumidro-bump ¢ = 25um) est
testée par cisaillement, pour différentes vitessehauteurs de cisaillement et pour des
échantillons ayant subi différents types de traftets thermiques: reflow ou maintien
isotherme de Omin, 5min, 15min et 30min a 240°Ccikaillement des micro-bumps conduit,
dans la majorité des cas, a un facies de ruptusdemcomprenant une partie ductile
(correspondant soit a la déformation de la brasoi,a celle du cuivre) et une partie fragile
(correspondant a la propagation d'une rupture damermétallique). Plusieurs effets
conformes a de précédents travaux sont notés coenrfat que l'apparition de faciés de
rupture fragile s'accompagne d'une augmentatiolia flerce au cisaillement, d'une réduction
de I'énergie de rupture et d'une chute du déplatceavant rupture. Les forces maximales de
cisaillement sont donc mesurées lorsque la zontegant les intermétalliques est sollicitée.
Cette zone apparait donc plus robuste que cellegmondant au cisaillement de I'alliage et
n‘apparait ainsi pas critique du point de vue d&sistance mécanique du micro-bump. De la
méme maniere, I'absence de diminution de la foeceighillement au niveau ou se situent les
trous Kirkendall, indique qu'ils ne sont pas critg sur la fiabilité mécanique du bump. La
propagation de la rupture se fait plus fréquemngetiinterface CygSn/CwSrs plutbt qu'a
l'interface Cu/CeSn contenant les trous Kirkendall. En conséquefiaegument parfois
invoqué, selon lequel I'épaisseur du composé irdtiique ou la présence des trous
Kirkendall sont des facteurs d'affaiblissement méqnse, semble ne pas étre valide dans cette
étude. L'effet pourrait étre observable apres dets tde fiabilité par cycles thermiques ou
lorsque l'alliage de brasure est confiné entre geots métalliques (comme apres flip-chip).
Ces aspects serontabordés au cours du chapitensuiv
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Chapitre 4: Etude et caracterisation du systemartep
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1) Introduction

Au cours du chapitre précédent une étude de fqma &re menée sur le systeme que
constitue le micro bump, en investiguant aussi bésraspects liés a la réactivité interfaciale
gue des aspects morphologiques, microstructurauxméganiques. Cette étude permet
d'aborder la compréhension des mécanismes réaetiosnsceptibles d'intervenir lors de
I'établissement du flip-chip (le report de pucelispdu brasage eutectique. En effet, dans cette
situation, qui constitue I'étape suivante dansrtedgdé d'élaboration d'un systeme répondant
aux contraintes de l'intégration 3D, le systemepbss complexe pour deux raisons. Tout
d'abord parce que le systeme confiné qu'est le penbrasure présente cette fois deux
interfaces réactionnelles, et aussi parce que djar, est ajouté en tant que couche de
passivation au niveau de micro-pillars (figure 3;38ut potentiellement rentrer en jeu dans
la réactivité physico-chimique avec des effetsrmjant pas été étudiés dans le chapitre 3. La
couche externe d'or du micro-pillars est effectigamdirectement mise en contact avec
l'alliage du micro-bump (figure 2-1b). De ce fddrs de la fusion du micro-bump, l'alliage
liquide sera mis en contact direct avec la couche diépaisseur 200nm ou 800nm qui est
déposée sur une couche de nickel. Dans les premgiants de la fusion de l'alliage de
brasure, la configuration du systéme sera alors:

Cu/CuSn/CySny/alliage liquide//Au/Ni/Cu ou bien Ni/NBny/alliage liquide//Au/Ni/Cu.

Il est alors nécessaire de connaitre d'une partrémsformations susceptibles de se
produire a l'interface alliage liquide/Au mais du$steraction éventuelle entre I'or dissous
dans la brasure et les intermétalligues3s ou NSy ou méme Ni solide. De ce fait le
diagramme de phase binaire Au-Sn mais aussi |gsatranes ternaires Sn-Au-Cu et Sn-Au-
Ni seront donnés. Ensuite les principales conchssétudes bibliographiques sur I'impact de
I'or dans des brasures de base étain seront pgésehis interconnexions élaborées a partir
des véhicules tests Divl et Alto (voir paragraghdu chapitre 2) seront ensuite caractérisées
et analysées d'un point de vue métallurgique eapes application de différents reflows ou
bien de tests en cyclage thermique. La dernierdogede ce chapitre est consacrée a la
caractérisation électrique et mécanique des peEstees, également depuis leur élaboration
jusqu'a ces étapes de reflows multiples ou bierydige thermique.

2) Diagramme d'équilibre de phases et réactivité terfaciale

2-1) Diagramme d'équilibre de phases

2-1-1) Le systéme binaire Au-Sn

Le diagramme d'equilibre de phase du systemerbirsuSn (figure 4-1), présente
plusieurs phases et transformations de phases. ®atrer dans le détail de ces
transformations de phase, notons que ce diagratnmeorte une solution solide riche en or
de structure cubique et trois solutions solidebascen étainaSn de structure diamant au-
dessous de 13°(3Sn de structure tétragonale entre 13°C et 162°@Set de structure
orthorhombique au-dessus de 162°C (cette derniest pas indiquée en figure 4-1). Ce
diagramme comporte également de nombreuses phaeemédiaires: AwSnB), AusSn()
et AuSn §) de structure hexagonale ; AuSi) et AuSn (n) de structure orthorhombique.
Notons en particulier deux transformations de phakas le domaine de composition riche
en étain qui nous intéressent dans cette étudeariaformation eutectique a 215°C: l9gn
+ Sn et la transformation eutectoide a 5G{&: ¢ + Sn.
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Figure 4-1 Diagramme de phase Sn-Au [179]

L'examen du diagramme de phase Au-Sn met doncvielenee le fait que des
composeés intermétalliques sont susceptibles derseef dans une gamme de températures
correspondant a celle du reflow. Etant donné queoleche de passivation en or est d'une
épaisseur bien moindre que celle de la brasure d&tase (théoriquement 200nm d'or contre
10um de SAC), la zone du diagramme qui s'appliqeette étude est située dans la zone
riche et étain. De ce fait, parmi les 5 phasesepigiies de se former dans le domaine de
température caractéristique du reflo® 250°C), n-AuSn, est la phase en équilibre
thermodynamique avec I'étain pur a une températfiéeeure a la température de fusion de
l'alliage SAC proche de 'eutectique (217,5£1°Gg\fe 4-1).

La solubilité maximale de I'or dans I'étain ligeigarie de 4,6at% a 215°C jusqu'a
11,3at% a 252°C et elle est d'environ de 8at% a@35

2-1-2) Diagrammes de phases ternaires

Il existe tres peu de données sur les diagrammgmhadses ternaires des systemes Sn-
Au-Cu et Sn-Au-Ni dans la gamme de températuregigiée a 250°C. La figure 4-2a donne
une section isotherme a 190°C du diagramme d'éqeilile phase Sn-Au-Cu [180]. Sans
entrer dans les détails de cette section isotheotans que la solubilité de I'or dans la phase
n-CwsSns est tres élevée (jusqu'a 30at% d'Au) et cette ephmesut étre décrite comme
(CurxAuy)sSns, qui par la suite sera notée par (CugSmy afin de simplifier I'écriture. Il doit
étre noté que la solubilité du cuivre dans la phasgn, est de 2-3at% a la température de
190°C. Par ailleurs l'existence d'un équilibrehagé entre l'alliage Sn-Au, le composé AuSn
et (Cu,Au}Sns est reporté également.

La figure 4-2b présente la projection du liquidius systeme ternaire Sn-Au-Cu cété
riche en étain [181]. Il faut noter en particuliexistence d'une transformation eutectique
ternaire (k) a 211°C: Lig® Sn +n-CuSrs + n’-AuSn, avec un liquide de composition
proche de 92%Sn-3%Cu-5%Au.

La figure 4-3 donne une section isotherme du syst8n-Au-Ni a 200°C [182]. Cette
figure montre I'existence d'un composé ternaire IB8N. Il est a noter en particulier que la
solubilité de I'or dans le composé;8in, est pratiquement nulle et que la solubilité dikelc
dans le composé Auprest tres importante (plus de 10 at% Ni a 200°Capi2s ce
diagramme, ce composé peut étre décrit comme,pAiY)Sn, qui sera écrit par la suite Augn
afin de simplifier I'écriture.
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Figure 4-2: Section isotherme a 190°C (a) [180p&tjection du liquidus du c6té riche en
étain (b) [181] du diagramme ternaire Sn-Au-Cu.
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Figure 4-3: Section isotherme du diagramme tern&neAu-Ni a 200°C dans la zone riche
en étain (b) [182].

2-2) Réactivité interfaciale

2-2-1) Réactivité dans le systeme Au-Sn

Dans la littérature, il existe trés peu d'études k réactivité aux interfaces
Au/Snjiquidey OU Au/alliage base eétaifiide). Par contre de nombreuses études se sont
concentrées sur la réactivité entre I'or et I'étairbien les brasures base étain a I'état solide. P
Oberndorff a étudié la réaction entre un fil d'bde I'étain liquide aprés une mise en contact
de 10s a 240°C [183]. Il est a noter une dissatutapide de I'or dans I'étain (voir figure 4-4)
suivie d'une réaction de formation de couches imé¢alligues AuSpnet AuSn, a l'interface
Au/Sn, d'épaisseur micrométrique (figure 4-4b). difusion de I'or dans [I'étain liquide
s'étend sur une zone de plus de 100pm attestda pe¥sence de précipités d'Austans la
zone de l'ex-liquide. Noter en particulier quetéifiace AuSgliquide n'est pas plane mais en
forme de dendrites de taille micrométrique.
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Figure 4-4: Observation MEB de la couche réactidienformée aprés mise en contact d'un
fil d'or et de I'étain liquide pendant 10 seconde&45°C. Vue générale (a), zoom sur
I'interface Au/Sn (b) [183].

P. G. Kim et K. N Tu [184] ont, eux, étudié lactaité entre I'or pur et cette fois-cCi
l'alliage liquide eutectique SnPb (Sn-37mass%Pi06°C et pendant 210s. Comme le
montre la figure 4-5, deux couches réactionnelbed gisibles a l'interface, une couche fine et
continue d'AuSp d'épaisseur micrométrique (comme dans le précaentAu/Sgiquide) €t
une couche d'AuSrsous forme de batonnets. Les auteurs indiqueAuuy, présente une
forme de scallops méme apres 2s de contact a 200°C.

Noter enfin que dans les études précédentesasemtable AuSn n'a pas été observée
a l'interface.

Figure 4-5: Observation MEB de la couche réactidrense 'forant entre un substrat Au et
une brasure SnPb eutectique a 200°C, pendant Ziihdes [184].

—

De nombreuses études sur les interactions Au-SAwalliages base étain a I'état
solide montrent que la cinétique de croissance idesmétalliques dans ce systeme est
beaucoup plus rapide que dans le systéme Cu-Ssi pam exemple T. Yamada et al [185]
montrent que le coefficient de croissance globake idtermétalliques dans le systeme Au-Sn
est d'environ 50 a 70 fois supérieur que dans ke Cu-Sn pour un domaine de
température compris entre 190°C et 220°C. Les auteportent que la zone réactionnelle est
composée de trois couches continues de phases;A488r, et AuSn et la cinétique de
croissance de ces phases a été déterminée ent@ a2P00°C (voir figure 4-6). Il est & noter
gue la phase Augrtroit beaucoup plus rapidement que les deux aptrases et ceci quelle
gue soit la température.
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Figure 4-6: Cinétique de croissance de couchestiéacelles dans un empilement Sn/Au/Sn
au cours d'un maintien thermique a 120°C (a), 2005)J185].

2-2-2) Implication de I'ajout du nickel et du cuavr

Des conclusions d'études faisant état de syst@mempprochant davantage des
conditions industrielles qui sont les nétres (sétion de brasures type SAC ou influence de la
nature du substrat UBM en cuivre ou en nickel) sprésentées ici. Dans le cas de
I'application flip-chip, la couche d'or d'une égaigr caractéristique de 200nm est rapidement
dissoute au contact de I'étain liquide et laissmside nickel sous-jacent en contact avec la
brasure. Le nickel peut donc se dissoudre et foumeintermétallique du systeme Ni-Sn au
cours du reflow ou bien de la solidification.

L'étude de R. Labie et al [186] met en évidenaméeanisme de précipitation de I'or a
la suite d'un assemblage de solder bump sur stlextvali/Au par reflow. L'épaisseur d'or
impliquée est ici de 150 nm et I'état apres brasagectique (par reflow) est comparé dans le
cas d'un bump Cu/Sn et dans le cas d'un bump Guigh (figure 4-7).

Sn
¥ ¥
Bl
(1) (2)

Figure 4-7: Représentation schématique des dewestgifintégrations testées dans I'étude de
R. Labie et al [186].

Dans le cas du solder bump Cu/Sn (cas (1) degladi4-7), la brasure comprend,
avant assemblage, du cuivre en solution (dont tecextration dépend de la température
atteinte lors du premier reflow de formation dudeslbump). Lors du brasage eutectique, les
atomes de cuivre migrent jusqu'a l'interface oppd&&i/Ni/Au) pour former l'intermétallique
ternaire (Cu,NgSrs. C'est ce qui peut étre observé en microscoparéléque a balayage en
figure 4-8a. Selon linterprétation de cette étulds, atomes d'or dissouts précipitent, au
moment de la solidification au niveau de linteefaalliage/(Cu,NigSrs, sous la forme
d'AuSn,. Etant donné le fait que la phase AwSmtoure (Cu,NgSns (figure 4-8a), la
formation de (Cu,NgSnsest donc, suivant cette interprétation, antériaucelle d'AuSh

128



Lorsqu'il s'agit du solder bump Cu/Ni/Au/Sn (c@% de la figure 4-7) il n'y a, avant
assemblage, pas ou tres peu de cuivre dissout kdarfsasure. En suivant le méme
raisonnement que précédemment, l'or se dissoutdemy@nt, permettant la réaction
interfaciale entre le nickel et I'étain, puis fotioa de l'intermétallique NBn,. Lors du
refroidissement, l'or précipite sous la forme (A)USY, ou AuSn en surplombant
I'intermétallique NiSny; c'est ce qui peut étre observé en figure 4-8b.

11/-MAR/BS x4, BAE 2 14/MAR/BS

Figure 4-8: Observation MEB en mode de détectidrodiffusé d’'un assemblage d’'un bump
Cu/Sn (a) et Cu/Ni/Au/Sn (b) sur une métallisattriNi/Au apres un reflow [186].

Ce mécanisme de redéposition d'’Ausa (Au,Ni)Sn sur (Cu,Ni}Sns a été reporté a
plusieurs reprises dans le cas de brasures SnBimlages sur passivation Ni/Au et semble
d'ailleurs exclusif aux brasures SnPb ou SnAgPIT-{l#8]. Ce constat est en accord avec
plusieurs études comme les travaux de K. Y. Leal dt189], réalisés avec les alliages
Sn-34,3mass%Pb-2,9mass%Cu et Sn-36mass%Pb-{1-3hAasset conduisant a la
formation des intermétalliques (Au,Cu)&t (Au,Ni)Sn, respectivement ; les intermétalliques
sont observés toujours au sein de la brasure epasmux interfaces. L'addition de nickel ou
de cuivre tend donc a stabiliser le composé Awbinsein de la brasure en réduisant les forces
motrices de redépositions aux interfaces. Le résekt en accord avec I'étude de C. E. Ho
[190] qui conclut qu'une présence suffisante dereuilans la brasure exclut la redéposition
d'un intermétallique de la forme AuSau cours du vieillissement thermique. De mémesdan
I'étude de K. Y. Lee [188], la brasure SnAgCu candua formation de (Au,Ni,Cu)Qrgui
reste localisé dans le volume de la brasure. ERfirRowers [191] prolonge ce constat au cas
du cyclage thermique.

D'un point de vue mécanique il est reporté a plursireprises que la formation d'une
couche continue d'Augra l'interface est indésirable du fait de sa tendad favoriser la
propagation de fracture fragile [192, 193]. Le mickeut se substituer pour former l'alliage
ternaire (Au,Ni)Sp évoqué précédemment. Or, la mauvaise adhésioe éitr,Ni)Sn, et
NizSmny [193] méne également a une fragilité de cetterfexte qui rendent les amorces a la
rupture flagrantes [193]. Enfin, la présence de/reubu non dans le systeme métallurgique
n'est pas anodine. Il a été reporté qu'en préseleuivre la formation de (Au,Ni)gn
pourrait étre ralentie et que les durées de viesgstemes sont différentes selon que le cuivre
est présent dans la brasure ou non [193].

2-3) Conclusion

Dans les cas d'assemblage flip-chip suivi d'utowefimpliquant des micro-bump
(Cu/SAC) et des micro-pillars (Cu/Ni/Au), la braswest mise en contact avec la passivation
or, ce qui méne a la formation de composé du typ8npa l'interface entre l'or et I'étain. Le
systeme Au-Sn peut mener a la formation d'autregppogés intermétalliques comme AgSn
ou AuSn dont la croissance est réduite par ragpoeile d’AuSpn
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La solubilité de I'or dans I'étain liquide a 235%C8at% Au) est beaucoup plus élevée
gue celle du cuivre a la méme température (enaifio Cu). De ce fait, lorsqu'une couche
d'or de faible épaisseur (100nm) est mise en contact avec I'étain liquidelirhite de
solubilité de I'or dans I'étain liquide n'est p#giate méme aprées la dissolution totale de la
couche d'or. Dans ces cas, il n'y aura donc pafomheation d'intermétallique Augna
l'interface entre la brasure et le substrat (contrétit le cas pour le systeme Cu/Sn par
exemple). AuSpprécipite seulement lors du refroidissement ssiinéermétalliques GSns
ou NigSn, qui se forment eux-mémes principalement aux faates Cu/Sn ou Ni/Sn lors du
brasage mais également au sein de la brasure domsfrdidissement. En revanche si de l'or
massif ou une couche épaisse d'or est mis en ¢auac I'étain liquide, il y aura formation
de la phase AuSma l'interface Au/Sn lors du maintien a I'état ltpiet la précipitation de
l'eutectique AuSn+ Sn, lors du refroidissement, dans la zone duideaffectée par la
diffusion de l'or.

L'ajout d'autres éléments dans la brasure comnmiilge ou le nickel impacte la
composition de la phase AuSqui peut incorporer beaucoup de nickel mais adisstuivre
pour devenir (Au,Ni,Cu)Sn De ce fait, le cuivre et le nickel stabilisentghase AuSn
précipitée au sein de la brasure lors du refrogaissnt et évitent aussi une redistribution de
cette phase aux interfaces. Les modifications ahges peuvent avoir un effet drastique sur
la tenue mécanique des joints de brasure. Le ca® d@ouche continue de la phase AuSn
déposee sur un intermetallique de la formgENj par exemple, est reporté comme étant une
configuration favorable a la propagation de ruuragiles.

3) Caractérisation morphologique du systeme d'intezonnexion

Deux différents systemes métallurgiques font €blije caractérisations dans cette
partie3. Dans le premier cas qui porte sur le véhicule D#gl, I'empilement des différents
métaux qui compose linterconnexion comprend unantiig excessive d'or. En effet,
I'épaisseur de la couche d'or déposge~+e300nm) est dans ce cas, beaucoup plus élevée que
celle visée (g, = 200nm). Dans le deuxiéme cas ou le véhiculeAkstest utilisé, I'épaisseur
de la couche d'or déposée est pratiquement la g@meelle visée (g = 200nm).

3-1) Systéme Cu/Ni/Au//SAC/CuAe= 800nm, test Divl)

3-1-1) Introduction

Cette section regroupe les caractérisations réalisér des interconnexiogkaborées
a partir du veéhicule test Divdiametre du micro-bump égal a 25 uru fait de la quantité
excessive d'or intégrée dans ce premier systemallangique étudié, l'existence de
mécanismes de défaillances liés a la présenceefarainsi mise en exergue. Ce systéme est
d'abord caractérisé aprés brasage eutectiquespuigvolution métallurgigue est inspectée a
l'issue de deux, puis quatre reflows supplémergatelans un autre cas de figure, a l'issue de
cyclage thermique succédant au brasage eutectique.

3-1-2) Caractérisation apres assemblage

Apres le flip-chip, I'empilement métallique tel'i@a été réalisé a partir du véhicule
test Divl, comporte plusieurs couches indiquéedasfigure 4-9. Comme cela a été présenté
au cours de la section 3-6 du chapitre 2, I'épaissdiale d'or déposé est de 1um et elle est
ensuite diminuée a 0,2um a la suite des étapesasiarg par usinage ionique.
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Cu: 12
Hi Intermétalliques

_/(CuﬁSn5 + CuszSn) =1,7pum

SAC: Sum

Au re-
Ni: 3um f
Cu: 0,5um
Figure 4-9: Représentation schématique de I'emm@tgrmétallurgique que constitue
I'interconnexion issue du veéhicule test Divl aescdpaisseurs visées. Diameétre des micro-

bumps égal a 25 pum.

.' ) L_{ &4, (Vis€)=200nm

€,, (obtenu)=800nm

La figure 4-10 présente une coupe transversaletameten évidence une
interconnexion pour laquelle le brasage eutectigaepas eu lieu, c'est-a-dire qu'aucune
réaction n'a eu lieu entre l'alliage liquide ettaiche d'or. De ce fait, I'épaisseur d'or mesurée
sur la figure 4-9 (e 800nm) correspond a celle obtenue a la fin dedawge.

.'.‘ ‘. ook
| i

\
FRAR BRI
T ™
(« SE 1 10.0um

Figure 4-10: Observation en microscopie électromi@ubalayage de coupes transversales
d’assemblages non effectifs de micro-bumps suroapitiars a partir du véhicule test Divl.

Méme si pour ces interconnexions, ni le mouillagka réaction entre I'alliage liquide
et la couche d'or n'ont eu lieu, pour d'autresr@atenexions appartenant a un empilement de
puces provenant du méme wafer le mouillage etdati@n ont eu lieu comme le montre la
figure 4-11. L'assemblage, dans le cas de la figut®, semble donc étre entravé par des
résidus de flux et de ce fait, cette differencesdenprocessus d'assemblage au sein d'un
méme wafer peut étre imputée a I'étape de pulténisau flux. En effet comme expliqué
dans le paragrapt®6-1du chapitre 2, la pulvérisation de flux est ungéaé rudimentaire et
sa dispersion sur wafer n'est pas homogéne, dxigténce de zones ou l'assemblage est bien
réalisé et dautres ou il n'est pas effectif. L\m®& des coupes transversales de joints de
brasure (figure 4-11) mene a plusieurs constats :
() L'interface que partage la brasure avec le gotuivre est irréguliere en comparaison de
l'interface se trouvant du cété de la bicouche alick. Ceci est conforme a ce qui était
observé précédemment sur les micro-bumps.
(i) Le joint de brasure présente de bonnes prtsiéle mouillage puisqu'un trés bon
mouillage réactif est notable aussi bien du cot@ldtde cuivre qu'au niveau du nickel. Par
ailleurs, la forme générale du joint de brasureassez caractéristique et peut-étre assimilée a
un meénisque concave afin d'expliquer les courbdessflancs de la brasure visibles sur ces
coupes (figure 4-11). Cette géométrie est due donae adhésion entre le joint de brasure et
les substrats métalliques (cuivre et nickel).

Concernant la morphologie au sein du joint de wigsl'élément le plus notable
comparativement a tout ce qui a pu étre observ&oaus du chapitre précédent, est la
présence systématique de gros précipités colosndiam a 3um de large pour 4um a 10um
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de long). Ces précipités semblent occuper une ptiopoimportante de l'alliage puisqu'ils
I'envahissent sur toute sa longueur. Leur oriesriatst variable et peut aussi bien étre
verticale (figure 4-11b) qu'horizontale (figure #€) ou bien de biais (figure 4-11c).
Cependant, pour chacun de ces précipités, unefdoterest partagée avec une couche
réactionnelle intermétallique qu'elle soit du adténickel ou du cété du cuivre.

) L shm Foy~ WS Y Sum | g . _.
Figure 4-11: Observation en microscopie électromi@ubalayage de coupes transversales
d’interconnexions Divl apres brasage eutectique

A plus fort grossissement (figure 4-12), il petrteéoté que la couche réactionnelle au
niveau de l'interface Cu/SAC présente une morplelqgi differe de ce qui était observé sur
micro-bump (voir figure 3-21). En effet, les scalbocaractéristiques de la phas€usSrs (a
l'interface Cu/SAGquide) N€ Sont pas observés ici (figure 4-12a). A I'isee la couche-
CusSn peut étre aisément identifiée puisque la moggielet la dimension submicronique,
caractéristique de cette phase, observées dagstérge Cu/SAgquide) (VOir figures 3-21 et
3-22), se présentent ici de la méme fagon. Desstiitkendall sont également visibles a
I'interface Cu/CuSn et avec un diametre moyen inférieur a 100nnui@digt-12) et de ce fait
le brasage eutectique n'atteindrait pas l'intéghitécette couche. Notons que pour la couche
de la phase, non seulement une modification nette de morphelegt observée (comparée
au cas Cu/SAC du chapitre 3) mais aussi une éwvolutu contraste au sein méme de cette
couche est détectée en mode de détection rétredliffdn effet, en observant le cliché en
figure 4-12b du haut vers le bas, il peut étre notécontraste qui évolue du sombre (au
voisinage de G46n) vers le clair (proche des larges précipitésromires). Cette observation
suggere une modification de la composition de laspm-CusSrs (préexistante déja a
I'interface Cu/SAC sous forme de scallops), au £olur brasage eutectique, qui conduit elle-
méme a un changement drastique de sa morphologie.

Figure 4-12: Observation en microscopie €lectromi@ubalayage de coupes transversales
d’interconnexions Divl apres brasage eutectiques §fé&nérale du joint de brasure (a), zoom
sur l'interface supérieure (b) et sur I'interfacaférieure (c).
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Il doit également étre noté la présence de caytésgparsement linterface entre la
bicouche nickel-or et la brasure (figure 4-12c)s@avités de diametre inférieur a 50nm sont
présentes au proche voisinage de l'interface gimsiquelques cavités de diametre compris
entre 150nm et 300nm et parfois plus.

L'outil d'analyse spectroscopique (EDX) utilisérpet de distinguer principalement
trois zones de composition différente (figure 4:18)tons que vu le type d'analyse et surtout
la petite taille du systéme, les résultats de cedyses doivent étre considérés comme
gualitatifs et traités avec beaucoup de précautions

Eleément et|% atomigque Elément et| % atomique 1ément et} % atomique Eléement et |% atomique
raie raie raie raie
NiL ERY NiL 20 Cul 11.0 Cul 10.0
Cul 55.0 Cul 10.0 AgL 3.0 AgL 27.0
SnL 30.0 SnL 70.0 SnL 83.0 SnL 59.0
AuM 12.0 AuM 18.0 AuM 3.0 AuM 4.0

Figure 4-13: Observation en microscopie électromigubalayage d’une coupe transversale
d’interconnexions Divl aprés brasage eutectique Aaplyse spectroscopique (EDX)
révélant trois zones (b, c et d).

- L'analyse de la couche réactionnelle présenibtiide l'interface avec le cuivre (sur
la partie supérieure du cliché figure 4-13b) domme composition moyenne (en at%):
55%Cu-30%Sn-12%Au-3%Ni. Si cette composition glebalst reportée sur la section
isotherme du diagramme de phase Sn-Au-Cu (poineNadigure 4-2a), alors il pourrait étre
conclu qu'il s'agit d'une composition moyenne obéea partir des phases (Cu,f&ns et
(Cu,AuksSn. En ce qui concerne la petite quantité du nidédectée (~3at% Ni) il pourrait
s'agir de nickel incorporé dans le comp@s&u,Ni)Sns (voir diagramme de phase ternaire
Cu-Ni-Sn en figure 1-47 du chapitre 1) donc dansdmposé (Cu,Au,Nibrs. Notons enfin
gue cette modification significative de la compiositde la phasq-CusSrs peut expliquer sa
modification de morphologie (par I'absence de epal.

- La deuxiéme zone révélée par l'analyse EDX (&g#+13c) correspond aux larges
précipités colonnaires. La composition moyenne stn#%Sn-18%Au-10%Cu-2%Ni. Il est
notable que le rapport des teneurs en or et em &hiici de un quart comme pour le composé
AuSny. Il pourrait bien s'agir du composé (Au,Ni,Cu)®u des petites quantités de nickel et
de cuivre sont dissoutes. En effet, a 200°C labslits maximale de nickel dans la phase
(Au,Ni)Srny est d'environ de 10at% Ni (voir diagramme de plies& figure 4-3). Par contre
la solubilité de cuivre dans la phase Ay®$st relativement faible (~2at%Cu a 190°C comme
cela est visible en figure 4-2a). Elle ne peut gamséquent qu'étre supérieure a 2% a une
température de 235°C. Notons toutefois qu'une aatsen pouvant expliquer la présence de
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cuivre et de nickel dans cette zone (en vert sfiglae 4-13c) est I'imprécision de la mesure,
puisque comme cela est visible sur la cartograpiiX de cette zone, une légere partie du
signal retourné provient des intermétalliques elffiaices (riche en cuivre du c6té cuivre et
riche en nickel coté nickel).

- La troisieme zone révélée par I'analyse EDXufiég4-13d) indique que cette zone
est constituée majoritairement d'étain (83%Sn-11%%éAu-3%Ag). Cette zone correspond
bien au liquide base étain a la température deaeaqui se transforme en étain et d'autres
intermétalliques lors du refroidissement (voir #bse ci-dessous). Une des phases
précipitées au sein de ce liquide serait aussSAgcomme le suggeére l'analyse EDX de la
figure 4-13e qui montre des zones tres riches gan@iqui ne peuvent étre que des precipités
d’AgsSn.

Avant d'analyser les mécanismes conduisant a daafion des microstructures
observées sur les figures 4-11 a 4-13, un bilamdeere est effectué afin de quantifier les
proportions relatives d'étain et d'or mises engeant |'étape d'assemblage. Comme indiqué
sur la figure 4-9, I'épaisseur equivalente deidigh SAC est d'environ 8um alors que celle
d'or est d'environ 0,8um.

En premiere approximation un rapport d'épaissessfes, ~ 0,1) peut étre considéré.

A partir des volumes molaires d'étain et d\¥€(= 16,26 cmimol™* et VI = 10,21 cm.mor
Y, le rapport du nombre de moles d'or et d'étairt pere calculé :

m m
nAu — VAu VSn — eAu VSn

=0,16

m * m =
nSn Au VSn eSn Au

Donc en premiere approximation, la compositionbgle du seul "sous-systéme"
alliage SAC + couche d'or d'épaisseur 800nm daggdEme binaire Sn-Au est représentée
par le point N (86at%Sn-14at%Au) de la figure 4-1@bnsidérant que I'assemblage a lieu a
235°C, alors la composition globale du "sous-systeBn-Au, représentée par le point N sur
cette figure, correspond a I'équilibre thermodyrtarai entre une phase liquide contenant
environ 8at%Au et le composé AuShe rapport calculé g/nausna S€ Situe ici autour de 1
avec des écarts a cette valeur dépendant du rappted,, de la température mais aussi des
teneurs des autres éléments impliqués ici (Ag, tli)equi ont été négligés lors de ce calcul
simple. Ce rapport est en relativement bon accost ¢ rapport : aire de la zone rouge
(liquide)/aire de la zone verte (Augn voir figure 4-13.

Weight Percent Tin
10 20 W 40 S0 ol 70 R0 L U L)

252°C

0
1200

1064.43°C

10004 3P

232°C

=
L

215°C

Temperature, °C
=

[EATIE

' T AuSn, 8% s's,v ) 95,4 Sn
a) Au Atomic Percent Tin Sn b) 80
Figure 4-14: Diagramme de phase Au-Sn (a) [179résentation schématique de la zone
riche en étain de ce diagramme (b).
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Indépendamment du fait que les calculs ci-dessug approximatifs, pour une
épaisseur initiale d'or d'environ 800nm, la misecentact de I'alliage liquide avec la couche
d'or conduira tout d'abord & une dissolution de dans l'alliage liquide, ensuite a une
sursaturation en or par rapport a la formation@uamosé AuSn(Xau > Xau (L) comme visible
en figure 4-14b) et enfin a la germination et laigsance du composé AuSha germination
pourra avoir lieu a l'interface alliage liquide/Auais aussi sur des impuretés solides au sein
du liquide servant de sites potentiels de gernonatiétérogéne. La croissance d’Ay8ans
le liquide sursaturé a lieu ici sous forme de goo&cipités (comme cela a été observé par
P. Oberndorff [183] (figure 4-4) et P. G. Kim et K. Tu [184] (figure 4-5).

Avant la solidification, le joint sera constituée grécipités de la phase AuSn
contenant éventuellement du nickel et du cuividete phase liquide base étain contenant de
d'or (~8at%) de l'argent (~3at%) et du cuivre. bhd#fication de ce liquide quaternaire (Sn-
Ag-Au-Cu) conduirait a la formation d'eutectiguequ de péritectiques) binaires et ternaires
(contenant les phases Sn,380, AuSn et CSrs) qui ne sont pas étudiés ici.

3-1-3) Caractérisation apres deux reflows succeadibssemblage

Une partie des empilements de puces ayant ét&etibour la précédente étude subit 2
reflows supplémentaires. Le résultat d'une obseraen microscopie électronique a
balayage aprés coupe transversale apparait ere figab. Cette succession de deux reflows
amene une modification de la microstructure dutjdebrasure. L'élément remarquable est la
"disparition" des gros précipités colonnaires idf&és comme étant AuSrou (Au,Ni,Cu)Sn
et que le joint de brasure présente une microstreiciréguliére constituée principalement de
deux zones (apparaissant en deux niveaux de gria 8gure 4-15).

a) _
Figure 4-15: Observation en microscopie électromi@ubalayage d’'une coupe transversale
d’interconnexion Div1 apres 2 reflows succédanbeasage eutectique. Mode de détection
rétrodiffusé secondaire (a), mode de détectionrsaaioe (b).

Le joint de brasure est analysé en spectroscagpeive en énergie (figure 4-16). Le
cliché MEB (figure 4-16a) ici en mode de détectrétrodiffusé, fournit des informations
compositionnelles relatives. La difféerence de caste entre les deux zones distinguées sur
cette figure suggere que la majorité d'or (de nonaéomique plus éleve) est localisée dans la
zone plus claire. Les couches réactionnelles atetfates quant a elles, ont des contrastes
intermédiaires.

L'analyse EDX des deux zones de la brasure indipueeles teneurs des différents
éléments (en at%) valent :

- dans la premiere zone (en vert sur la figure B} B®%Sn-31%Cu-14%Au-5%Ni.
- dans la deuxiéme zone (en rouge sur la figur6a}-88%Sn-5%Cu-4%Ni-2%Au-1%Ag.

La composition de la seconde zone correspondi@dell'alliage liguide comme dans
le cas du joint aprés assemblage (alliage base)éta composition moyenne de la premiére
zone correspond approximativement a la moyenndethesirs de la zone bleue (figure 4-13b)
correspondant aux intermétalliques (CudSm + (Cu,AulSn et de la zone verte (figure
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4-13c) qui correspond cette fois aux précipitégAleNi,Cu)Sn, ou d’AuSn,. De ce fait, et vu
la composition moyenne de la phase liquide quipa's beaucoup évolué au cours des deux
reflows, il peut étre considéré que les transfoionat principales ayant lieu pendant les
reflows sont:

Cu + Sn—» C45n (ou CySr) et

(Cu,AuxSn + (Au,Ni)Sn —» (Cu,Au,Ni}Sns

Cette derniére transformation peut étre représesué la section isotherme du ternaire
Sn-Au-Cu (figure 4-2a) par le "couple de diffusioBtsSn/AuSn. Le mécanisme de cette
transformation peut étre complexe, par exemple wml processus de dissolution de
(Au,Ni)Srny dans le liquide puis diffusion et transformatidde ce fait, d'autres études
complémentaires sont nécessaires afin d'étud@néique de cette transformation.

Elément |[%
et raie atomique

NiK 5.0
CuK 31.0
SnL 50.0
AuM 14.0
Total 100.00

Elément |%

et raie atomique
NiK 4.0
CuK 5.0
AgL 1.0
5 jm SnL §38.0
L1 Au M 2.0
Total 100.00

Figure 4-16: Analyse sur une coupe transversalstdiconnexion Divl aprés 2 reflows
succédant au brasage eutectique. Cliché MEB en medkstection rétrodiffusé (a), analyse
spectroscopique (EDX) réveélant deux composés.(b, ¢

Concernant les trous observés apres lI'assemhlagdigure 4-12c), ils sont toujours
visibles apres 2 reflows supplémentaires commieset le zoom de la figure 4-16a ainsi que
les clichés de la figure 4-17. En revanche, lemsdé et leurs diamétres semblent décroitre.

Figure 4-17: Observation en microscopie électromi@gubalayage d’une coupe transversale
d’'interconnexion Divl apres 2 reflows succédanbeasage eutectique Divl. Vue générale
(a), zoom sur l'interface Ni-Au-SAC (b).

L'application de deux reflows a l'issue de I'addage a des implications significatives
d'un point de vue métallurgique. D'une part la rhotpgie des précipités de la phase
(Au,Ni)Sn, a changé de facon drastique, d'une forme de bét®rndes précipités de taille
plus petite et de forme plus arrondie et d'autrd, pg changement morphologique est
accompagné de transformations physico-chimiques amechangement de compositions des
phases impliguées. Les mécanismes de ces transiomsiaainsi que I'évolution de la
composition des phases accompagnant ces transionmatstent a étre identifiés par des
expériences discriminantes et des caractérisagpioisspoussees.
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3-1-4) Caractérisation apres quatre reflows sudses$assemblage

Certains empilements de puces ont subi deux nowveslows les menant ainsi a 4
reflows succédant a I'assemblage et 5 reflows asidérant celui du brasage eutectique. Sur
les clichés MEB (figure 4-18), la microstructureéguliere en deux zones vue auparavant
(figure 4-15 et 4-16) est de nouveau apparentee@imt, cette microstructure est ici plus
fine puisque les précipités y sont de I'ordre doram ou Iégerement inférieur tandis qu'ils
étaient plus gros apres seulement deux reflowsr@ig-14 et 4-15).

Par la succession des étapes de reflows, le sgst@tallurgique que constitue le joint
de brasure a de toute évidence évolué d'un étatldguel de larges précipités colonnaires de
la phase (Au,Cu,Ni)Snoccupaient la brasure, vers une microstructuégidiere "biphasée”
comprenant une phase liquide riche en étain epdEspités de taille submicrométrique trés
vraisemblablement de la phase (Au,Cu,Ni)3infaut noter en plus que les intermétalliques se
trouvant du c6té du cuivre restent solidaires diureuvet qu'une quantité importante d'or s'y
trouve. Toutes ces observations confortent I'hygeehfaite au paragraphe précédent sur le
mécanisme de transformation des précipités de @8N en (Cu,Au,Ni}Sns par réaction
avec le cuivre (ou G&n) via un mécanisme de dissolution de (Au,Nj)8ans l'alliage
liquide, d'une diffusion de l'or et du nickel diaterface (Au,Ni)Swn/ liquide vers l'interface
(Cu,Au,Ni%Sns / liquide et enfin réaction a cette interface."teuple de diffusion" associé a
cette réaction serait alors: (Au,Ni)#hquide//(Cu,Au,Ni}Srs/(Cu,AukSn/Cu.

Cette transformation, dont la force motrice edliféérence de potentiel chimique des
atomes de cuivre, d'or et d'étain de part et @alur'couple de diffusion” devrait étre limitée
par diffusion en phase solide au travers des ceuaes phases (Cu,Au,bBns et/ou
(Cu,AukSn. Le réle du nickel ainsi que celui de la couicherfaciale du cété du nickel a été
négligé lors de ce raisonnement.

FapIE TR o

)]

3.0kV x10,0k HA-BSE

Figure 4-18: Observation en microscopie électrogi@ubalayage d’une coupe transversale
d’interconnexion Divl apres 4 reflows succédanbeasage eutectique.

Il a été noté a plusieurs reprises des fractunesean de quelques joints de brasure a
l'issue des 4 reflows venant s'ajouter a I'assegehfigure 4-19a et 4-19b). Malgré quelques
résidus de polissage sur ces clichés, la micrdsiieien deux zones est nettement discernable
et il est indiscutable que le brasage eutectigee keu, suivi ensuite d'une rupture au sein de
la brasure contrairement a ce qui peut étre obsamfégure 4-19c ou il n'y a eu ni mouillage
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ni réaction a l'interface. Ces ruptures témoigrndonic d'une détérioration a imputer aux
reflows et a leur incidence sur I'évolution de la&tatlurgie du joint dalliage. Cinq

interconnexions scellées présentant une rupturatémpesre a l'assemblage ont été
comptabilisées contre trois interconnexions saaddre visible. La rupture ne se propage pas
selon une interface et son orientation généralebkeimdépendante de la localisation des

précipités d'’AuSn(ou (Au,Ni,Cu)Sg).

a)
3.0kV x5.00k HA-BSE
Figure 4-19: Observation en microscopie électromi@ubalayage d’'une coupe transversale
d’interconnexion Divl apres 4 reflows succédanbeasage eutectique. Rupture aprés

assemblage (a, b), pas de mouillage, ni réactiotadleage liquide sur la couche d'or (c).

En résumé, les interconnexions comprenant unesgai importante d'or (de 800nm)
meénent a la formation de gros précipités de I'méallique AuShp ou (Au,Ni)Sn dont la
morphologie est amenée a évoluer fortement papligtion de nouveaux reflows. Cette
évolution de la morphologie de ces précipités, @@ traduit par un affinement
microstructural, s'accompagne de ruptures condugdouverture de l'interconnexion. Par
conséguent un mécanisme de défaillance manifeptir@ipa l'issue de 4 reflows succédant a
'assemblage (soit 5 reflows depuis I'assemblage).

3-1-5) Caractérisation apres tests de vieillissemen

Afin de tester la fiabilité en fatigue, des tesysécifiques, visant a simuler un
vieillissement accéléré sont employeés. lls répohdeates criteres définis par le Joint Electron
Device Engineering Council (JEDEC). Dans ce pafgggaun ensemble de puces assemblées
est soumis a un test (norme JESD22-A104D) correspuna un ensemble d'oscillations
thermiques de -40°C a +125°C, avec un stockagebdenlpour ces températures bornes et
une rampe d'oscillation constante a 14°C/min. Lesep scellées ont été soumises a une
succession de 500 cycles. Des coupes transvesaliesirs interconnexions sont visibles en
figure 4-20. Les interconnexions ne révelent paslécruptures ou de vastes agglomérations
de trous comme cela a été reporté [192, 193]. @Rassétudes, l'agglomération des trous
Kirkendall jusqu'a linitiation d'une félure intéewt en fait a partir d'un millier de cycle.
L'analyse des coupes transversales et l'utilisadiorcontraste ionique sur ces observations
permet de distinguer les intermétalliques d'intfaet des précipités se trouvant au sein de la
brasure. Ces derniers présentent un contrasteéfgué et donc, comprennent des atomes de
plus grand numéro atomique (Z). Ces précipitésagarit une interface commune avec un des
deux intermétalliques et occupent une part imptoetale la brasure. Il ne peut s'agir que de
composeés de le forme générale AyBa (Au,Ni)Sn. Une configuration semblable a ce qui a
été observé a l'issue du brasage eutectique (fil® est donc retrouvée ici concernant ces
intermétalliques. Conformément a ce qui est affirdahs plusieurs travaux mentionnés
précédemment, notamment aprés cyclage thermiqud, [A%'y a donc pas ici non plus de
redéposition de ces composés de forme AgBnles intermétalliques d'interfaces.

L'intermétallique d'interface situé du c6té suditstuivre (sur la partie supérieure des
clichés en figure 4-20), et dont I'épaisseur mogepeut étre estimée a 3,7um, est plus épais
gue celui se trouvant du c6té du substrat nicketiont I'épaisseur moyenne est inférieure a
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1,5um. Cette différence d'épaisseur est cohérerte la fait que la cinétique de croissance
est plus importante dans le cas du systeme Cu-Sdas le cas du systéme Ni-Sn.

a) ' b) ' &

Figure 4-20: Observation en microscopie électromi@ubalayage (MEB) en mode de
détection ionique d’'une coupe transversale d’inbewrrexion Divl apres cyclage thermique.

Du c6té de linterface Cu/SAC les trous Kirkendatint identifiés, toujours a
l'interface CySn/Cu, avec des diameétres compris entre 100nmQetn2@figure 4-21) ; leur
diameétre s'est accru donc d'un facteur 2 par ragpoe qui a été mesuré a l'issue du premier
reflow de formation du micro-bump (voir figure 4€)2Cette augmentation de la dimension
des trous avec le cyclage thermique est analoge® @lle reportée dans I'étude effectuée par
L. Xu et al [101] dans les mémes conditions expéntales (500 cycles entre -40°C et
125°C), comme cela a été vu au chapitre premier {igure 1-52b). Le développement du
nombre et du diametre des trous Kirkendall peutefois étre jugé plus important dans
'étude de L. Xu et al [101]. Cela est a attribaela différence de durées de stockages aux
températures bornes (1heure contre 5 minutes ici).

4-21: Observation en microscopie électromigubalayage d’une coupe transversale
d’interconnexion Div1 apres cyclage thermique

e

Figure

Les tests par cyclage thermique induisent unedéég@nplification du diamétre moyen
des trous Kirkendall mais pas de dégradations tetailbmme les ruptures vues a l'issue des
reflows multiples (figure 4-18). Dans I'ensemb&métallurgie du joint de brasure reste assez
analogue a celle observée a lissue du brasagectiquee (figure 4-11) puisque les
intermétalliques d'AuSnse présentent également sous la forme de batotoegs de
plusieurs microns et partagent une interface conenavwec les intermétalliques d'interfaces.
Cela signifie que ces cycles thermiques dans leafttmde température de -40°C a 125°C ont
peu d'incidence sur l'intégrité des intermétallgjyauSn a la difference des reflows. Ce
constat renforce l'idée selon laquelle la trans&diom d'AuSh est accélérée par un processus
de dissolution en phase liquide. Enfin, les tropsreus a l'interface or/brasure a l'issue de
'assemblage (figure 4-12) et encore visibles agresflows supplémentaires (figures 4-16 et
4-17), sont indistincts ici. Il s'agit d'un congparsitif dans la mesure ou le cyclage thermique
simule un vieillissement accéléré et rend comptiadeétallurgie du systéme aprés une mise
en fonctionnement pendant de nombreuses heurabsdtidn. Les cavités auraient donc
tendance a s'estomper lors de ces cycles thermigiiétat solide.
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3-2) Systeme Cu/Ni/Au//SAC/Cu et Cu/Ni/Au//SAC/Ni (&, = 200nm, test Alto)

3-2-1) Introduction

Le véhicule test Alto est cette fois utilisé pattudier un systeme métallurgique
comprenant une épaisseur d'or conforme a ce quisgstTrois autres différences (en plus de
celles citées au chapitre 2) entre les tests Divilite peuvent étre notées.
(i) L'épaisseur équivalente de l'alliage SAC estdienviron 4um a 5um au lieu de 8um
comme c'était le cas préecédemment pour le véhieateDiv1.
(i) Deux configurations différentes ont été ugks ici (voir figure 4-22). Une configuration
est relativement proche de celle du test Divl,dales différence étant les épaisseurs des
différentes couches (configuration (1) de la figdf22). La seconde configuration est proche
de la configuration (1), la différence tient cdités dans le fait que l'interface avec le micro-
bump est une interface Ni/SAC et non plus Cu/SAC.
(i) Dans le cas du test Alto les caractérisatiomé été réalisées sur des micro-bumps de
diamétre égal a 40um, au lieu de 25um dans lewcésstiDivl.

Cu: 12um Cu: 12um
Intermétalliques — o
Cu;Sn/CuySns Ni: 2um In_termetalhque
€=2um SAC: 4um Ni;Sn, e = 1pm
SAC: 5um
¥ \ 4
Au: 0.2um Au: 0.2um
Ni: 2um Ni: 2pm
Cu: 9um Cu: 9um

)] @
Figure 4-22: Représentation schématique des empite&srmétallurgiques que constituent les
interconnexions issues du véhicule test Alto a@e&paisseurs visées. Diametre des micro-
bumps égal a 25 pum.

Deux plagues comprenant des assemblages de pacgwqeédé flip-chip ont été
élaborées a partir du véhicule test Alto. Pourd'dielle, I'assemblage est effectué par le biais
de micro-bump d'intégration Cu/SAC (configuratid) le la figure 4-22) et pour l'autre, il
s'agit de micro-bump Cu/Ni/SAC (configuration (2) ld figure 4-22).

3-2-2) Caractérisation aprés assemblage du systerid/Au//SAC/Cu

En figure 4-23 des coupes transversales d'inteeaans de la premiere configuration
(figure 4-22) sont visibles. Les joints de brasysessentent une morphologie beaucoup plus
homogene que celle observée précédemment dans dkuce forte épaisseur d'or (essai Divl,
voir figure 4-11). En effet il n'y a pas de largégpité colonnaire d’AuSnni de micro cavité
au niveau de l'interface Au/SAC. L'épaisseur tothigoint varie de 5um a 7um. Le mode de
détection rétrodiffusé ne permet pas ici de distardes phases situées a l'une ou l'autre des
interfaces de celles se trouvant au sein du jartirdsure, excepté le fait qu'a l'interface entre
le cuivre et l'alliage une couche continue et d&geaur submicrométrique peut étre clairement
identifiée (voir figure 4-23f); il s'agit de touévidence du composé €3n (ou (Cu,AwSn).
A partir des clichés de la figure 4-23, il sembiede joint de brasure est constitué par des
joints de grains de la méme phase. Cependant walgsancompositionnelle est nécessaire
pour l'affirmer.
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Cu;Sn (e<lpm)

2um
Figure 4-23: Observation en microscopie électromi@ubalayage (MEB) de coupes
transversales d’interconnexions Alto apres brasagectique. Systéme Cu/Ni/Au//SAC/Cu.

L'analyse du joint de brasure par une spectrosatippersive en énergie (figure 4-24),
indique que le joint de brasure est constitué galement de grains de méme composition
globale moyenne (zone en rouge sur la figure 4-Z@ntenant 53%Sn-32%Cu-11%Au-
4%Ni. Il existe aussi quelques zones du joint (emv20% de la surface totale) qui semblent
plus riches en étain que les précédentes avecampasition moyenne de 65,5%Sn-25%Cu-
4%Au-4%Ni-1,5%Ag. Les grains moins riches en é{aBoSn) sont tres vraisemblablement
constitués principalement de la phase (Cu,Agd (contenant 45%Sn) alors que la seconde
zone (riche en étain) pourrait correspondre a meshes de liquide riche en étain a la
température d'assemblage. Cependant des analysepqlssées sont nécessaires afin de
déterminer la nature exacte de ces zones. |l fatérnla grande différence entre la
microstructure du joint de ce test Alto (figure 3-2t 4-24) avec celles obtenues dans le cas
du test Divl (figure 4-11 a 4-13). Rappelons queedpaisseurs initiales des couches d'or et
d'alliage SAC pour les configurations Divl et Adtont :

Test : €au (Um) esac(um) eau/€sac
Divl 0,8 8 1/10
Alto 0,2 4 1/20

Le méme type de calcul que celui fait au paragrapkl-2) montre qu'apres la
dissolution totale de la couche d'or d'épaisse@ng() la teneur en or de l'alliage liquide est
d'environ 8at%. Cette teneur est proche de ladirdi saturation de I'étain liquide en or
(environ 8at% a 235°C - voir point L de la figurel4b). Ceci est en accord avec le fait que
les précipités colonnaires d'AusSau (Au,Cu,Ni)Sp n'apparaissent pas dans les joints de
brasure des tests Alto. Il doit enfin étre noté daecroissance de lintermétallique
(Cu,AukSns a consommé une part tres importante de la bragureque l'aire de cet
intermétallique occupe plus de 75% de l'alliagecstite coupe transversale ( figure 4-24b).
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Elément et| % atomique Elément et| % atomiqug
raie raie
Ni L 4.0 NiK 4.0
Cul 32.0 CuK 25.0
AgL 0.0 AgL 15
SnL 53.0 Sn L 65.5
AuM 11.0 AuM 4.0
b)|Total 100.0 ¢) [Total 100.0

Figure 4-24: Analyse spectroscopique (EDX) sur cogpe transversale d’interconnexion
Alto. Systeme Cu/Ni/Au//SAC/Cu

3-2-3) Caractérisation apres assemblage, du sy<teng/Au//SAC/NI/Cu

La figure 4-25 présente quelques clichés MEB dgpes transversales du systéme
Cu/Ni/Au/ISAC/NI/Cu (intégration de la configuratiq2) de la figure 4-22). Les clichés en
figure 4-25b et 4-25d, mettent en évidence une lwucterfaciale du coté du micro-bump.
Cette couche réactionnelle de par son développemssgz limité (épaisseur moyenne
inférieure au micron) et par sa morphologie en deglacérées peut, par analogie avec les
précédents travaux (voir paragrapBe2-2 du chapitre 3 sur la réactivité du systéme
Ni/SACiquide)), €tre identifiée comme pBn.

Une autre couche réactionnelle, continue et dsépar homogéne inférieure a 1um est
clairement identifiée a l'interface Ni/alliage deasure (ex-interface Ni/Au en bas du cliché
4-25b). Cette couche présente un contraste difféiefa couche désignée commeSti. De
ce fait, et sachant que la solubilité de I'or danshase de N&n, est pratiguement nulle (voir
diagramme Sn-Au-Ni en figure 4-2b), il pourraitgstade la phase (Ni,Agprp. Ceci n'est
gu’'une hypothése, des analyses spécifiques soessaices afin d'identifier la nature de(s)
phase(s) en présence dans cette couche submiaeoniqu

Cété micro bump

Couche
réactionnelle coté
micro bump

Coté micro pillars

Couche
téactionnelle
interface Ni/Au

Figure 4-25: Observation en microscopie électromigubalayage (MEB) de coupes
transversales d’interconnexions ALTO aprés brasagectique. Cu/Ni/Au//SAC/Cu.
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Au centre du joint de brasure une zone se distimdu reste de la brasure par un
contraste plus sombre, révélant la présence d'é@snde numéro atomique Z plus faible. Des
porosités peuvent apparaitre entre la zone cergtdke joint de brasure comme le montre la
figure 4-25d. L'analyse en spectroscopie EDX (#gdr26), réveéle deux zones. La zone
affichée en rouge (figure 4-26b), présente une cmitipn globale moyenne (en at%) de
62%Sn-20%Ni-15%Au-3%Cu. La seule phase du systemmaite Sn-Ni-Au de composition
proche de celle-ci est la phase ternaire ABNj (contenant 57%Sn-28%Ni-15%Au).
Cependant des analyses spécifiques sont nécesahiraebidentifier la nature de(s) phase(s)
en présence dans cette zone. L'analyse de la zomeredans la figure 4-26¢ indique que
cette zone est tres riche en étain. La proportmmmégligeable de nickel détectée dans cette
zone est a imputer au fait que cette phase eshigssia I'intermétallique NEn, identifié sur
I'interface supérieure. De ce fait il est tresoarsable de penser que la partie centrale du joint
était constituée d'une phase liquide tres richettam a la température de brasage. Cette
hypothése est en trés bon accord avec les obsersakpérimentales citées précédemment:
(i) Cette zone (liquide) se situe toujours au ceide la brasure, emprisonnée entre les deux
couches d'intermétalliques développées a partirddes interfaces Ni/liquide c6té micro-
bump et c6té micro-pillars (Ni/Au), a partir derkzaction entre le nickel solide et le liquide
base étain contenant du cuivre et de l'argent.

(ii) Le retrait lors de la solidification de ce ligle emprisonné, peut conduire a la formation
de porosités (ou retassures) comme observées figuria 4-25d.

Coté miero bump

Cété micro pillars

ﬂ — 101m

Elément et| % atomique Elément et| % atomique]
raie raie
NiL 20.0 NiK 14.0
Cul 3.0 CuK 2.0
Ag L 0.0 AgL 0.25
SnL 62.0 SnL 83.0
AuM 15.0 AuM 0.75
b) | Total 100.0 ¢) |Total 100.0

Figure 4-26: Analyse spectroscopique (EDX) sur cogpe transversale d’interconnexion
Alto. Systéeme Cu/Ni/Au/SAC/Ni/Cu.

Dans cette configuration I'or est, au cours duovef rapidement dissous dans la
brasure laissant le nickel sous-jacent directereentontact avec l'alliage liquide. Apres la
dissolution trés rapide de la couche d'or, I'allidguide contient environ 8at% d'or. Cet
alliage liquide SnAgCuAu contenant trés peu de reu{(¥0,5%) réagit avec les deux couches
de nickel (c6té micro-bump et coté micro pillarp keule différence de réactivité des deux
cOtés réside dans le fait qu'une couche préexéstmiNiSn, est présente du coté micro bump
(formée lors du premier reflow de formation du bumqir chapitre 3) alors que c6té Ni/Au,
le nickel est en contact direct avec lalliage. t€eatéactivité conduit & la formation
d'intermétallique(s) contenant a la fois du nickiel,I'étain et de I'or et a I'appauvrissement en
or de l'alliage liquide. A la fin du reflow, le liide restant (au centre du joint) se solidifie, et
sa solidification conduit a la formation de retassuqui sont néfastes pour les propriétés
mécaniques du joint de brasure.

143



3-3) Conclusion

La premiere partie de cette étude, portant ssiisgistemes comprenant une proportion
importante d'or (800nm soit 86at%Sn-14at%Au) pererepartie de dresser la chronologie
des événements métallurgiques se produisant dafeinte de brasure. Lors du brasage
eutectique, la couche d'or se dissout dans la trgasqu'a sursaturation par rapport a la
formation du composé AugnCe composé germine et ensuite se développe soue fde
gros précipités. Lors de la solidification, le gyae comprend alors des précipités d'AuSn
eventuellement enrichis en nickel et en cuivresiagu'une phase liquide base étain contenant
également de l'argent, de l'or et du cuivre. Ligpfibn de reflows successifs exerce un
impact drastique sur la microstructure du joinbdesure. En effet, la morphologie du joint de
brasure évolue d'un état dans lequel des précipibdennaires sont présents, vers une
microstructure irréguliere "biphasée” comprenan¢ whase liquide riche en étain et des
précipités submicrométriques de la phase (Au,C&yi)La couche réactionnelle se trouvant
du coété du cuivre est également riche en or et@pologie est modifiée comparativement a
ce gu'elle étaitr-CusSrs) avant le brasage eutectique. L'ensemble des\@ig®rs suggere
une transformation des précipités de (Au,Ni)&n (Cu,Au,Ni}Sns par réaction avec le cuivre
ou avec CgSn. Les tests de cyclages thermiques n'engendrarddifications sensibles de la
microstructure du joint de brasure ni de rupturi@stetconnexions contrairement a lissue
d'une succession de 4 reflows aprés assemblage.

A partir du second véhicule test (Alto), la configtion normale en terme d'épaisseur a
pu étre testée avec ou sans nickel du c6té du +hiomp. Les joints de brasure comprenant
une épaisseur d'or de 200nm et d'intégration CAIMIBAC/Cu présentenine morphologie
suggérant la présence d'un unique composé intdtiqd¢aoccupant plus de 75% du volume
de brasure et qui serait vraisemblablement (Cu,As8%. Dans le cas de lintégration
Cu/Ni/Au//[SAC/NI/Cu, la croissance de l'intermétalle est plus modeste que dans le cas
précédent. Le joint se compose visiblement d'unel® de N§Sn, ou (Ni,Cu}Sn, du cété du
micro-bump d’épaisseur moyenne submicronique atedtouche d’épaisseur moindre du
c6té du micro-pillar. Les analyses de compositinggerent que le joint de brasure serait
composé d'un seul intermétallique qui croit auxxdieierfaces laissant le liquide restant au
centre du joint et dont la solidification peut caird a la formation de porosités. La nature et
la composition exacte des différentes couches asgsh composant ce joint restent a étre
déterminées par des analyses spécifiques.

4) Caractérisation électrique et fiabilité du systeme d'interconnexion

Au cours de cette partie, les systemes d'empilssmethnologiques qui ont été
caractérisés d'un point de vue métallurgigue, soatactérisés électriguement et
mécaniquement. A partir du véhicule test Divl,itdserconnexions comprenant une épaisseur
importante d'or sont caractérisées mécaniquemereetriguement a l'issue du brasage
eutectique, puis les caractérisations électriqoes goursuivies apres les étapes de reflows
multiples et les tests de vieillissement en cyclagermique décrits précédemment. La
derniere partie est consacrée a la caractérisatsmtrique apres assemblage, du véhicule test
ALTO, qui permet de caractériser les interconnexiplus finement que pour le véhicule test
Divl.

4-1) Systeme Cu/Ni/Au//SAC/Cufg= 800 nm, test Divl)

4-1-1) Test en cisaillement sur systemes de puocgsportés
Des expériences de test en cisaillement seromuaeau utilisées mais cette fois a
'échelle de la puce comme cela a été décrit danspdrtie 7-3 du chapitre 1.
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L'expérienceconsiste a faire subir une contraintela puce supérieure par le biais d'une
pointe alors que le wafer, et donc la puce inféggest maintenue sur son support par une
plaque aspirante (figure 1-53a). Le cisaillementogsré & une vitesse de 200pim.sour
lagquelle la résistance au cisaillement n'est paditionnée par le mode de rupture et donc par
I'éventuel présence d'une interface fragile maidgeésistance mécanique de I'ensemble des
interconnexions. La figure 4-27a présente une @oaipon des performances électriques et
mécaniques obtenues pour chacune des puces d'en Bafl. Pour simplifier la lecture du
graphique, les valeurs de résistances infiniesrédsppondant aux chaines ouvertes) ont été
ramenées a zéro. Il s'agit de la résistance d'naime de 340 interconnexions se trouvant au
niveau de la matrice centrale du motif Divl (vaarggraphe@-1 du chapitre 2 et figure 2-2b).
Dans ce cas, prés de la moitié des puces présatttiratdes chaines ouvertes simplement a
l'issue du premier reflow d'assemblage (figure 1-Z¢&la est lié a la forte probabilité qu'une
au moins de ces interconnexions n'ait pas subirasalge eutectique effectif. La majeure
partie des puces présente soit une résistanceaileectomprise entre 2@net 40n§, soit
une résistance infinie (ici rabaissée a zéro), gihotgment liée a une ouverture au sein de la
chaine. Les résultats des tests en cisaillemeptjre®&s en N ou en kgF (1kgF10N) sont
visibles pour chaque puce en figure 4-27b. Il ggrd remarqué que de bonnes performances
électrigues accompagnent de bonnes performanceanigges. De bonnes performances
électrigues semblent donc garantes de bonne teéocamgue.

Résistance au cisaillement Fmax (kgF)

N\
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) cisaillement (N)
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Figure 4-27: Comparaisons des performances éleatsoet mécaniques obtenues pour
chacune des puces d’'un wafer Divl (a), cartograpleie résultats de tests en cisaillement
réalisés sur certaines puces d'un wafer (b).<A01kgF.

La dispersion des valeurs de résistance en es®lit est donnée en figure 4-28.
L'essentiel des valeurs (75%) est concentré dam®oneaine de 7 kgF a 10kgF. Ces tests
exécutés sur 33 puces menent a une valeur moyenagésistance maximale en cisaillement
de 8,1+2,0 kgF. Ces valeurs correspondent a |astaégie meécanique de I'ensemble des
interconnexions contribuant a l'assemblage des daags Divl. On suppose que I'ensemble
des 2362 interconnexions d'une puce de motif Dilglile 2-2b) est effectif, c'est-a-dire que
le brasage eutectique a bien eu lieu pour chactewdrel elles. Dans ce cas, une valeur
moyenne de la résistance au cisaillement de 3,446, 9peut étre attribuée pour une
interconnexion. Il doit étre noté que cette valeeitrouve en deca de ce qui avait été mesuré
au cours du chapitre 3 a partir des tests en leisaht sur micro-bump, et ce, quels que soient
les parametres de vitesse et de hauteur (figurb).3Ee reste néanmoins proche des valeurs
de résistance au cisaillement se produisant dalhiade (environ 6+0,5 gF).
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Figure 4-28: Nombre de puces Div1 cisaillé par gaae résistance mécanique

La figure 4-29 présente des observations de fatgesupture aprés cisaillement en
microscopie optique. Le faciés de rupture d'uneegurésentant une résistance au cisaillement
dans la basse moyenne, égale a 6,1kgF apparéigigie 4-29a, 4-29b et 4-29c), tandis que
la puce affichant la plus haute résistance aullgsant de 10,5 kgF est visible en figure 4-
29d, 4-29e et 4-29f. L'examen minutieux de cehébcmontre que certaines interconnexions
(notées 1 en figure 4-29b), révelent un faciesugure divisé, comprenant un contour et un
centre ayant des morphologies différentes. CeImofigere un scellement eutectique partiel
au niveau de ces interconnexions. Quelques auttexonnexions (notées 2 en figure 4-29c),
ont des morphologies analogues, voire parfois &efatit identiques a celle d'un micro-bump
apres reflow comme vu au chapitre 2 (figure 2-Z1¢la veut dire que dans ce cas, la
morphologie hémisphérique caractéristique du miienoyp apres reflow est retrouvée avec,
éventuellement, un léger aplatissement au sommebhe du micro-bump. Dans ce cas, le
brasage eutectique n'a donc pas eu lieu. Il y miaux, eu un contact lors du flip-chip, d'ou
cet aplatissement, mais en aucun cas, il n'y aaullage de la brasure sur le micro-pillars. A
l'inverse, pour la seconde puce (figure 4-29d, d-@9%4-29f), le facies est caractéristique d'un
arrachement. Dans ce cas, il y a eu assemblageetomp

il i e ol
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puces Divl assemblées. Rupture a 61N (a, b, cureigt 105N (d, e, f).
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Dans chacun des deux cas précédents, le facigs das interconnexions est examiné
apres rupture par spectroscopie EDX. En figure faB@lyse est faite sur une interconnexion
de la puce présentant une basse résistance (6)tdaghts qu'en figure 4-31 elle est réalisée
sur la puce présentant les meilleures résistanéeamques (10,5kgF). La morphologie de
l'interconnexion (figure 4-30a) suggére celle dhaitro-bump aplati au cours du flip-chip
comme décrit préecédemment. Il N’y pas de tracebles d'arrachement ou de déformation.
L'analyse mene a la détection d'une phase uniqud, ld concentration est celle du SAC
déposé. Dans ce cas il n'y a donc vraisemblablepsenéu d'assemblage.

Elémentet |% atomique
raie

CuK 0.5
AgL 2.0
Sn L 97.5
Total 100.0

Figure 4-30: Observation en microscopie électromigubalayage d’'un micro-bump apres
cisaillement de la puce et rupture a 61N (a). Asalgpectroscopique (EDX) sur le facies de
rupture du micro-bump (b) avec quantification deEsréents sondés (c).

ORV x1 30KBE

Elémentet | % atomique Elémentet | % atomique Elément et | % atomique
raie raie raie
CuK 23.0 CuK 72.0 CuK 88.0
AgL 0.0 AgL 0.0 AgL 0.0
SnL 77.0 SnL 28.0 SnL 12.0
C) Total 100.0 d) Total 100.0 6) Total 100.0

Figure 4-31: Observation en microscopie électromi@ubalayage d’'un micro-bump apres
cisaillement de la puce et rupture a 105N (a, malse spectroscopique (EDX) sur le faciés
de rupture du micro-bump (c, d, e).

Dans le cas de la puce ayant les meilleurs résulta résistance au cisaillement
(10,5kgF), l'analyse (figure 4-31) révele une molipbie du faciés caractéristigue d'un
arrachement fragile (figure 4-31b). L'analyse gmdet (EDX) révéle pour sa part trois
composés de différentes concentrations. (i) Unedgdart du facies (figure 4-31c) présente
des proportions pour lesquelles I'étain dominedargnt. (i) La majeure partie du facies
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présente des proportions voisines du cuivre etétlsii, avec un net avantage pour le cuivre
avec une proportion de 72at% contre 28at% powin'éCette proportion est tres proche de
celle du CySn traduisant le fait que @dn est resté solidaire du cuivre contrairement au
composé Cgbry qui n'est pas détecté. Cette observation suggereupture entre GBn et
CuwSns ce qui est en accord avec les précédentes andhites sur les tests en cisaillement
unitaire de micro-bump (voir paragraple3-3 et figure 3-53). (iii) Pour la troisieme zone
(figure 4-31e), la proportion de cuivre est nettetreupérieure a celle d'étain avec, 88at% de
cuivre et 12at% d'étain. Le composé;8u affleurerait donc a cet endroit mais en quantité
submicronique, ainsi c'est le cuivre sous-jacenegtiessentiellement détecté

L'analyse des faciés de rupture pour ces pucestrena@onc que dans un cas
'assemblage est partiel (figure 4-30), puisquer pbusieurs interconnexions, il n'y a pas eu
brasage eutectique, d'ou la plus faible résistamceisaillement (d'ou aussi, les valeurs de
résistance électrique en dehors des spécificatidda)s un second cas, l'assemblage est
complet et la rupture se produit alors dans I'mtgallique (figure 4-31). La différence de
résistance en cisaillement pour les puces analyséeaexplique donc par la non- uniformité
du procédé de I'assemblage. Cette non- uniforneité @lle méme avoir plusieurs causes. Elle
peut étre provoquée par une dispersion non homoderfeix sur wafer comme cela a été
suggéré dans la part®1-2 de ce chapitre. Ainsi une couche d'oxyde d'étaarnait se
former sur certains des micro-bumps non exposésepiux, empéchant le mouillage sur la
surface des micro-pillars pendant le flip-chip. lngre cause pourrait étre la non- uniformité
des hauteurs de micro-bumps ou bien de micro-pifidtissue du procédé d'électrodéposition.
Ce phénomene, mentionné au paragraphe 3-3-3 ditreh2pa déja été noté et peut expliquer
un assemblage partiel des puces si les micro-bueniesi micro-pillars présentent des
différences de hauteurs. Enfin, une non- reprobdiité du procédé de flip-chip et de pick
and place par I'équipemem@ATACON" pourrait éventuellement étre mise en cause.

4-1-2) Caractérisation électrique au cours degudifites etapes de reflow

Afin de valider [leffectivité de l'assemblage desicgs, la chaine de 340
interconnexions correspondant a 340 des 374 imamadons constituant la matrice centrale
(figure 2-2b), est fréquemment mesurée comme v@Eeplemment. Ici, un suivi des
performances électriques au cours des différentapeg de reflows est envisagé. Par
conséquent il sera choisi d'investiguer ce sui\8 gerformances a partir de chaines de
longueurs moindres, c'est-a-dire comprenant un ne@mlus réduit d'interconnexions. Ainsi,
en figure 4-32, sont présentées les performaneesri@ues de trois types de chaine au cours
des différentes étapes de recuits, c'est-a-diresamrasage eutectique, puis apres 2 reflows,
puis 4 reflows supplémentaires. Les composantgciséd ici sont donc des chaines de 100
interconnexions (figure 4-32a), de 10 interconnegio(figure 4-32b), ou bien de 2
interconnexions (figure 4-32c).

Sur ces graphiques apparaissent donc les résistandenction de leurs pourcentages
cumulés. Le pourcentage cumulé est un mode desequedion d'une distribution. Ici les
valeurs de résistance figurent sur l'axe des aesist sont distribuées suivant leur ordre
croissant selon l'axe des ordonnées. Aucune couakteint ici le seuil de 100% en ordonnée
car plusieurs de ces composants présentent uneechaverte pour laquelle la résistance est
infinie et n'est donc pas représentable.

Il doit étre noté que seule une portion du wafemagubi 3 reflows est amenée jusqu'a
un total de cing reflows, par conséquent les remagsnou valeurs seuils, en pourcentage
cumulé, atteints a l'issue de 5 reflows ne sontpagparables avec ceux atteints a l'issue de 3
reflows.

L'évolution des performances électrigues en fonctitu nombre de reflows se
manifeste de deux manieres. Elle est remarquahledtabord, par la variation du rendement,

148



c'est-a-dire graphiguement par le seuil atteinigp@ourcentage cumulé. En effet, la valeur de
seuil chute lorsque 2 reflows supplémentaires sgétutés. Cette chute est nulle dans le cas
de la chaine de 10 interconnexions (figure 4-32hisrest |égerement supérieure a 10% dans
le cas des chaines de 2 interconnexions (figurgd}-et effet ne peut s'expliquer que par
I'apparition d'une rupture au sein de la chaineirRe qui est du passage de 3 reflows a 5
reflows, la chute du rendement ne peut pas étratifjéa puisque la comparaison se fait sur
un nombre de puces différent. Il y a cependantalimge du rendement notable entre 3 et 5
reflows dans chaque cas (figure 4-32) malgré lebrende puces réduit. Cette chute, sans
pouvoir étre quantifiée, est donc effective. Celégradation méne a penser que le type de
rupture occasionnellement observée au sein du ¢Entrasure (figure 4-19), doit en étre a
l'origine. Notons que dans le cas particulier deHaine de 100 interconnexions, et pour le
passage de 1 reflow a 3 reflows (figure 4-32alfeteest inverse, car ici la valeur seuil est
rehaussée de 6%. Ce résultat peut étre attribute amélioration du scellement eutectique
qui n'aurait été que partiel a l'issue du premélow, comme cela a été déja suspecté au
cours de l'observation (figure 4-29b).
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Figure 4-32: Evolution des performances électriqdes composants Divl en fonction du
nombre de reflows. Chaine de 100 interconnexiopsl@interconnexions (b), 2
interconnexions (c).

L'évolution des performances électriques se msteifaussi par une déviation de la
valeur moyenne de la résistance de chaine, et @&, ghaque condition. La moyenne
considérée ici prend en compte les valeurs detaésis du front de basse valeur et néglige les
valeurs s'en détachant nettement. A titre d'exenipke 2 valeurs de résistances les plus
élevées, sont négligées dans le cas de la chaih8Qdmterconnexion a l'issue des 5 reflows
(figure 4-32a). L'augmentation de la valeur moyeesiealors comprise entre 2% pour le cas
du passage de 1 a 3 reflow en figure 4-31a, a &b le cas du passage de 3 a 5 reflows en
figure 4-32c. Cette progression, correspondant @ detérioration graduelle, est un
accroissement de la résistance de chaine inférmugale a 5% et ce, que ce soit au cours
du passage du premier au troisieme reflow, aussm lgu'au passage du troisieme au
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cinquiéme reflow. Cette dégradation lIégere pouétaé liée a I'évolution de la métallurgie du
joint de brasure observée au cours des étapesatgdrgsation morphologique.

4-1-3) Caractérisation électrique apres test deliti@

Les puces ayant subi le cyclage thermique soract@isées électriquement, et les
performances sont alors comparées a ce qu'ellenetvant cette étape de cyclage (figure
4-33). Les tests sont a nouveau exécutés sur l¢éidssnde chaine de 100 interconnexions
(figure 4-33a), de 10 interconnexions (figure 4-33 de 2 interconnexions (figure 4-33c). Il
peut étre noté que les puces sélectionnées icieqers des meilleures performances
électriques a l'issue de I'assemblage que daraslerécédent puisque la proportion de puces
fonctionnelles est supérieure a 80% alors qu'ddlie Bien inférieure a cette valeur dans le cas
de la figure 4-19. La valeur de seuil chute apgetage. Cette chute s'éleve a 14% pour le cas
des chaines de 100 interconnexions (figure 4-334)pour les chaines de 10 (figure 4-33b)
et 11% pour les chaines de 2 interconnexions @gt#33c) soit une chute du rendement
totale de 10%. Bien que cela n'ait pas été obsewécours des caractérisations
morphologiques (figure 4-20 et 4-21), des ruptanesein des chaines sont donc apparues au
cours du cyclage. L'effet est non négligeable puilsatteint 5% a 11% des composants pour
500 cycles appliqués.
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Figure 4-33: Performance électrique des composBiig avant et apres cyclage thermique.
Chaine de 100 interconnexions (a), 10 interconnexi@), 2 interconnexions (c).

L'effet de dégradation de la valeur moyenne désastance de chaine, n'est pas relevé
ici. En réalité, c'est un effet inverse, bien qai®le, qui se produit. En effet, des baisses de la
valeur moyenne de la résistance de 0,8% (figur8aj-8t de 1% (figure 4-33b et 4-33c) sont
enregistrées. Par conséquent, dans un cas, lesé&aations succédant aux reflows multiples
dénotent une dégradation de la résistance moyeoomp(ise entre 2% et 6,5%), et
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s'accompagnent d'une évolution de la morphologi@idtide brasure vers une microstructure
en deux zones. Tandis que dans le cadre de cddeaseillissement, la résistance moyenne
n'augmente pas, mieux, elle diminue Iégerementsaijore la morphologie de la métallurgie
du joint de brasure a l'issue de ces tests ediagiena son état apres assemblage.

L'apport des caractérisations électriques permeantatout de mettre en évidence la
part importante de composants défaillants aprefieswent ou la proportion de chaines
ouvertes liées a une absence de brasage, comme dcdka vu en figure 4-9. Ce défaut
d'assemblage rend plus probable la défaillanceedthaine de 100, que celle d'une chaine de
2 interconnexions. L'évolution de ces performaréestriques avec la succession de reflows
se note a deux niveaux. D'abord sur la chute di a#aint par le pourcentage de puces
fonctionnelles, qui traduit I'apparition d'une ortuee de la chaine, donc d'une rupture (figure
4-19). Ensuite une progressive augmentation dédstance moyenne de la chaine, estimée
inférieure ou égale a 5%, est enregistrée. Cetieantation peut étre associée a I'évolution
de la métallurgie de l'alliage de brasure vers mirostructure bi-phasique, dans la mesure
ou cette dégradation n'est pas notée dans le sag/dage thermiques ou cette microstructure
bi-phasique n'est justement pas observée.

4-2) Systeme Cu/Ni/Au//SAC/Cu et Cu/Ni/Au//SAC/AU (e, = 200 nm, test Alto)

Cette partie est consacrée a la caractérisationa@mposant appelé pseudo-kelvin. A
la différence des mesures de chaines d'intercoongxiaites jusqu’ alors, la mesure du
pseudo-kelvin permet d'accéder a la résistancergrdiune unique interconnexion sans
gu'une contribution des lignes de métallisatiomiy associée. Comme visible en figure 4-34,
ce motif nécessite 3 interconnexions (notées At BE)el'une d'elle (A) étant caractérisée
électriguement a ses bornes sur la puce supérfgunga l'interconnexion C) et sur la puce

inférieure (V).

Puce supérieure

It A
—
B )
N
Puce inférieure

Figure 4-34: Représentation schématique du mottedepseudo-kelvin avant flip-chip.

4-2-1) Impact du diamétre d'interconnexion

Comme cela a été mentionné dans la p&iedu chapitre 2, le véhicule test Alto
permet I'élaboration d'empilements de puces dost iméerconnexions peuvent étre de
diamétre égal a 20um, 30um ou 40um. En figure £28%notifs de test pseudo-kelvin ont été
caractérisés pour chacun des empilements de pucessgondant a un de ces diametres
d'interconnexions. Les résultats donnent une gggistmoyenne de 10,{hpour un diameétre
de 20um, de 2,91 épour un diametre de 30um et de 1,38 pour un diameétre de 40um.
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Figure 4-35: Performance électriqgue du motif dd fEseudo-kelvin pour des diametres
d'interconnexions de 20um, 30pum et 40pum

Les valeurs moyennes de résistances mesuréaguea 4i-35 sont comparées avec des
valeurs calculées en figure 4-36. Le tableau enrdigd-36a récapitule les épaisseurs et
résistivités des différents matériaux considérésr ge calcul. La résistivité du composé
intermétallique (figure 4-24b) est assimilée aecelll CySns (qui vaut 17,5 @.cm [194]) et
la résistivité de l'alliage est assimilée a celéelétain. Le tracé en figure 4-36b met en
evidence un écart entre valeur mesurée et valelouléa qui est nul pour le cas
d'interconnexion de diamétre égal a 40um alorsl @iteint un facteur deux pour les
interconnexions de diametre égal a 20um. Il y acdaome élévation de la résistance avec la
réduction de la dimension d'interconnexion quipdss importante que ce qu'elle devrait étre
théoriquement. Un simple calcul permet de vérifjee pour une interconnexion de diameétre
20um, la différence de résistance entre un joint lasure entierement constitué
d'intermétalliques et un joint de brasure entiemnecenstitué d'étain est de I'ordre de 2%m
alors qu'une différence d'environ @mest notée en figure 4-36b. Cet écart entre valeur
mesurée et valeur calculée n'est donc pas a impatdement aux intermétalliques. Il peut
étre remarqué que la valeur de la résistance megqoér une interconnexion de 20um de
diamétre équivaut a la valeur calculée d'une iotamexion d'environ 15um de diametre. Cet
écart pourrait par conséquent étre attribué a @éoetd du diamétre d'interconnexion. Cette
décote pourrait provenir d'une réduction du diaed# la brasure due au ménisque concave
observé en figure 4-11 ou a un mouillage réactgfarnant.

it . resistivite 10 ¢
metaux epaisseur (pm) (u.cm) ~
Cu 12 1,7 z 8
Ni 0 7 g . 3
E 6 @ resistance mesuree
CusSns 5,25 17.5 =
E 1 B résistance calculée
CusSn 0.3 2.3 F \'\,\\
Sn 1,75 11,5 2
Au 0 22 TTe—m
Ni 2 7 0
Cu 9 1.7 10 20 30 40 30
a) b) Diamétrede l'interconnexion (um)

Figure 4-36: Récapitulatif des épaisseurs et r@sists des matériaux composant
I'interconnexion (a), tracé des résistances caleslét mesurées en fonction du diametre
d'interconnexion (b) [194].
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Pour revenir a présent aux résultats de la figuB®, il est notable que les résultats
correspondant aux caractérisations d'interconnexaendiametre 20um présentent une assez
forte dispersion puisque les valeurs de résistagésndent de 8ma 12n€2. Au contraire
pour les diameétres d'interconnexions supérieurg 8@t 40um) les valeurs sont resserréees
autour de la valeur moyenne. Les écarts types wvadspectivement 0,88m 0,210 et
0,12m pour les interconnexions de diametre 20um, 30uAOpM. Par conséquent plus la
dimension d'interconnexion se réduit, plus la tistion des valeurs est importante. Cette
variabilité ne peut s'expliquer que par I'accraisset de I'impact de la métallurgie du joint de
brasure sur la résistance d'interconnexion ave@daction de sa dimension. En effet les
parametres de la métallurgie du joint de brasurergihmlogie des phases, épaisseur des
couches réactionnelles ou éventuellement appaxigoravités) sont les seuls paramétres pour
lesquels une variabilité peut étre notée entrentesconnexions.

4-2-2) Impact des tests de fiabilité

Comme cela a été fait dans le cas des échantilbmmsprenant une épaisseur
importante en or a partir du véhicule test DivE, éehantillons élaborés a partir du véhicule
test Alto subissent une succession de 500 cyclwsthues de -40°C jusqu'a 125°C comme
décrit précédemment au paragraghd-5 En figure 4-37 apparaissent les résultats de
caractérisations électriques des motifs de tes&uduskelvin avant puis apreés cyclages
thermiques et pour les trois diametres d'intercrioms existants (20um, 30pum, 40um). Seul
un morceau de wafer ne comprenant qu'un petit netiiempilements de puces a été placé en
test de fiabilité, c'est pourquoi les résultatseapest (figure 4-37b) comprennent beaucoup
moins de points de mesures qu'a l'issue de l'asagenlfigure 4-37a). Une interconnexion
sur les 18 caractérisée électriqguement est rompligsae des tests, ce qui correspond a une
chute de rendement de 5%. Les résultats de cest@asations électriques menent a des
résistances moyennes de 10¢Bipour des interconnexions de 20um 2,92 pour 30um et
1,36 nQ2 pour 40um. C'est pour le cas des interconnexienglus petite dimension (20pm)
gue la plus forte augmentation (de 0,2%) de lastésce moyenne est enregistrée. Par
conséquent le test en fiabilité a un impact totdianégligeable sur les performances
électriqgues des interconnexions. Les écarts typént respectivement 0,74m 0,150 et
0,22m2 pour les interconnexions de diamétre 20um, 30u#detn et restent donc similaires
a ceux mesurés avant test de fiabilité. A nouveailsont les mesures sur les interconnexions
de plus faible dimension qui présentent la plutefdispersion.
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Figure 4-37: Performance électrique du motif de peseudo-kelvin pour des diametres
d'interconnexions de 20um, 30um et 40um. Avanaggchermique (a), apres cyclage
thermique (b).
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Le test de fiabilité en cyclage thermique n'a pdmpact sur les performances
électriqgues des motifs pseudo-kelvins. Si, comnppaesé dans la partie précédente, la forte
dispersion des performances électriques des imteextions de faible dimension est a imputer
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a une variabilité de la métallurgie au sein destfde brasure, les cyclages thermiques n'y
apportent qu'une tres légere modification.

4-2-3) Impact de I'ajout du nickel

Les résultats obtenus précédemment en figure 4685 maintenant comparés avec
ceux obtenus pour des motifs pseudo-kelvins idaeigmais dont les interconnexions
comprennent une intégration Cu/Ni/Au//SAC/Ni/Cwpdaquelle une couche de nickel de
2um d'épaisseur a été ajoutée au niveau du mierglselon la seconde configuration décrite
en figure 4-22. Comme le montre la figure 4-38, lesdements obtenus dans le cas de
I'intégration Cu/Ni/Au//SAC/NIi/Cu sont peu satigants puisqu'ils sont inférieurs a 40%
pour les interconnexions de diameétre 30um et 40uimférieurs a 80% pour celles de 20um
alors qu'ils étaient proches de 100% dans le casntiegration Cu/Ni/Au//SAC/Cu. Cette
différence de rendement ne peut pas étre attricueaype d'intégration. En effet cette
diminution de rendement est probablement liee anombre important d'assemblages
défectueux. D'autres motifs de test comme les ebaitle 2 interconnexions présentent
également un faible rendement du fait de la préseiecchaines ouvertes qui, a l'instar de
I'exemple de la figure 4-10, ne résultent pas de#ure apres assemblage mais bien d'un
brasage eutectique n'ayant pas eu lieu (voir anA&®epour plus de détails). Par conséquent
cette différence de rendement est a attribuer @étaut dans le procédé d'assemblage.
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Figure 4-38: Performance électrique du motif de pesseudo-kelvin pour des diametres
d'interconnexions de 20pum, 30um et 40um. Intégrafio/Ni/Au//SAC/Cu (a), intégration
Cu/Ni/Au//SAC/NI/Cu (b).

Pourcentage cumulé (%a)

Pourcentage cumulé (%)
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Les caractérisations électriques donnent des rmlewoyennes de résistances de
2,88m pour les interconnexions de 40um, de 5@3pour celles de 30um, et de 11,97m
pour celles de 20um. Il y a par conséquent uneaBti#v de la résistance moyenne de
l'interconnexion de 16% dans le cas des intercdonexde 20um, de 76% pour celles de
30um et 113% pour celles de 40um. La présence deulehe de nickel de 2um ajoutée par
rapport au cas précédent justifie cependant d'ungmantation de la résistance
d'interconnexion allant jusqu'a 0,48nfpour un diametre d'interconnexion de 20um). Malgr
cela, il est observé une augmentation de la résistqui reste au minimum égale a 12% (pour
les interconnexions de 20um) dans le cas de lhati®ém Cu/Ni/Au//SAC/NIi/Cu. Ce fort écart
de résultat entre les deux types d'intégratioresarge partie lié a la tres forte dispersion des
résultats dans le cas ou la couche de nickel estég (figure 4-38b) qui peut étre attribuée a
I'apparition plus ou moins marquée de porositésneemu en figure 4-25.

4-2-4) Conclusion

L'utilisation du motif pseudo-kelvin permet de den uniquement la résistance
électriqgue propre a linterconnexion. La mesurerégstance a été faite en fonction du
diamétre de l'interconnexion, avant et apres tedtathilité par cyclage thermique et pour les
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deux types d'intégrations (figure 4-22), c'est#&di: Cu/Ni/Au//SAC/Cu et
Cu/Ni/Au//[SAC/NI/Cu. Il est noté que la dispersides valeurs augmente lorsque le diametre
d'interconnexion atteint sa valeur minimale (20umrg, qui traduit certainement la part
croissante qu'occupe la métallurgie du joint destm@a sur la résistance globale de
I'interconnexion puisqu'il est le seul élément plaguel une variabilité peut étre enregistrée
(voir paragraph&-2-3). Cette variabilité des résultats est d'autans ptyportante dans le cas
des interconnexions d'intégration Cu/Ni/Au//SAC@I En effet les valeurs d'écart type sont
plus élevées pour ce type d'intégration et la dsspe des valeurs concernent méme les
interconnexions de diameétres plus élevés (30ummd0les rares caractérisations faites dans
cette configuration montrent effectivement une afaitité des métallurgies obtenues puisque
l'une d'elle présente des porosités et l'autre (woir figure 4-25). Il est par conséquent
possible que la métallurgie du joint de brasureewb¢ dans le cas de lintégration
Cu/Ni/Au//[SAC/NIi/Cu présente une plus grande valitgb intrinseque. Globalement les
résultats de caractérisations électriqgues descomi@exions sont moins bons avec l'intégration
Cu/Ni/Au/ISAC/Ni/Cu que ce soit en terme de rendetnde valeur moyenne de résistance
ou bien de dispersion des valeurs. Il est raisdenaé penser que l'apparition des porosités
participe aux moins bons résultats obtenus danadede l'intégration Cu/Ni/Au//SAC/Ni/Cu.
Pour ce qui est du rendement, aucune conclusigreneétre tirée puisqu'un défaut dans le
procédé d'assemblage est certainement en causeafwvaxe A10). Les tests en fiabilité par
cyclage thermique ne ménent qu'a une modificatidime des résultats. La configuration
étudiée présente donc une bonne stabilité face tests.

5) Conclusion

Au cours de ce chapitre, la présente étude smsteatrée sur linterconnexion
complete c'est-a-dire apres le procédé d'assemlffagehip) et brasage eutectique. Des
interconnexions de différentes configurations an€fpre caractérisées morphologiquement et
électriguement. Le premier systeme d'interconnexé&uadié comprend une proportion
importante d'or (800nm soit 86at%Sn-14at%Au). Aslie de l'assemblage, la brasure
comprend des précipités d'AusSeventuellement enrichis en nickel et en cuiviesiaqu'une
phase liquide base étain contenant égalementrdenta de l'or et du cuivre. L'application de
reflows modifie drastiquement la morphologie dunjogui évolue d'une microstructure
comprenant des précipités colonnaires, vers uneostiacture irréguliere "biphasée”. Les
précipités de (Au,Ni)Snse transforment vraisemblablement en (Cu,Agd par réaction
avec le cuivre ou avec gdn. Cette transformation s'accompagne de ruptures
d'interconnexions responsables de la chute desrpahces électriques.

Lorsqu'une configuration normale en terme d'épais®st testée (200nm d'or) les
deux types d'intégrations sont caractérisées. Barss d'une intégration Cu/Ni/Au//SAC/Cu,
le volume du joint de brasure est occupé a plugs¥é par un unique intermétallique qui
serait  vraisemblablement (Cu,Au,B8)x. Dans |le cas d'une intégration
Cu/Ni/Au//SAC/NI/Cu, le joint de brasure présentewcouche de Nbry, ou (Ni,Cu}Sn, au
niveau de chaque interface. Le volume du joint daslre serait composé d'un seul
intermétallique qui croit aux deux interfaces larssle liquide restant au centre du joint et
dont la solidification peut conduire a la formatide porosités. Dans ce dernier cas des
caractérisations complémentaires doivent étre s&adi pour authentifier la nature et la
composition exacte des différentes phases. Les snbonnes performances électriques
observées dans ce second cas peuvent étre attribuémoins en partie, a I'apparition de
porosités observées au sein du joint.

En résumé, il semble que le systeme d'intégra@ofNi/Au//SAC/Cu méne a la
formation d'un intermétallique (Cu,Au,MHns occupant un volume important de la brasure
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des l'étape d'assemblage, alors que le systemei/Suf$SAC/Ni/Cu est susceptible de
générer un intermétallique qui est associé a lemdtion de porosités. Par conséquent un
systeme d'intégration du type Cu/Ni/SAC//SAC/Ni/@uurrait potentiellement présenter a la
fois l'avantage de la croissance limitée de la beucdactionnelle tout en permettant de
s'exempter des problemes liés a la réactivité BoecQuoi qu'il en soit la grande variabilité
des performances électriques pour les interconnexde plus faibles dimensions suggere une
grande sensibilité face aux parametres géométriques
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Conclusion générale et perspectives

Comme l'essentiel des éléments constitutifs digpogitif électronique grand public,
les systemes de mise en interconnexion de commosatifs par brasage eutectique sont
destinés a voir leurs dimensions générales sergédia technologie de brasage employée
pour réaliser I'assemblage est connue et utilisédipdustrie de la microélectronique depuis
des décennies de méme qu'elle est étudiée en cheh&ondamentale comme appliquée.
L'étude de tels systemes de brasage nécessitéifisation d'un alliage base étain, se
concentre généralement sur ses aspects métalleggigest-a-dire (i) la réactivité du systeme
interfacial (germination de composeés intermétaéigju cinétique de croissance de ces
composés,...) et (ii) 'analyse microstructurale (omaiogie des phases, orientation cristalline
et dimensions,...) ainsi que sur certaines des mE®imécaniques du systéeme (résistance
mécanique). Ainsi la compréhension du systeme fnéjajue peut permettre de le
configurer dans des conditions favorables de figbjmécanique et électrique) et de durée de
vie. C'état le but recherché par la présente étmuie s'est focalisée sur le systéeme
d'interconnexion par brasage se situant dans uraidende faible dimension par rapport a ce
qui est a été étudié auparavant.

Comme cela a été vu au cours du premier chapiieenombreux travaux sont
consacrés a l'étude métallurgigue des systémesnCadSNi-Sn généralement sur des
échantillons de dimensions millimétriques. En gala] des mesures de fiabilité au travers de
tests en cyclage thermique, en électromigration bien en test en cisaillement sur
interconnexion, existent également en grand nordans la littérature. En revanche trés peu
d'études se concentrent sur la métallurgie de regstd'interconnexion avant report de
composant par le procédé flip-chip comme cela @té&lains le chapitre 3. L'originalité de ce
travail repose donc en premier lieu sur le fait béteide métallurgique est développée sur un
systeme intégré, de faible dimension. La secondigukarité réside dans le fait que I'étude
poursuivie sur l'interconnexion compléte comprerd daractérisations fines pour un systéme
toujours de faible dimension.

Pour conclure ces travaux, il convient de difféfen les causes concernant la
métallurgie des interconnexions pouvant engendesiperturbations sur les performances des
technologies de composants empilés. Les principedeses suspectées et identifiées sont
relatives a l'apparition des trous Kirkendall e dmmposés intermétalliques. Il a été a
plusieurs fois reporté la propagation de rupturasvaisinage de la ceinture de trous
Kirkendall qui voyaient leur dimension ou leur namkallant croissant sous l'effet de la
contrainte thermique. La croissance de la dimenswru nombre de trous Kirkendall est
nulle ou bien commence a étre trés faiblement példe pour des conditions de maintien
thermique (30min a 240°C) qui sont des conditioiigéss au-dela de ce que le systeme
d'interconnexion subit lors de son élaboration ous Id'une mise en fonctionnement
prolongée. La succession de cing reflows, qui s@uessaires a I'élaboration du produit
jusqu'a sa mise en boitier n'engendre pour sapaertde modifications visibles sur I'effet
Kirkendall. Lorsque cette fois l'analyse est poiuisusur le systeme reporté, les trous
Kirkendall sont toujours visibles sans toutefoidlguait eu une exacerbation de cet effet. Le
recours aux tests par cyclage thermique révéldefiment un accroissement du diamétre
moyen des trous Kirkendall d'environ un facteunddien que l'effet peut étre jugé modeste
comparativement aux ruptures complétes d'intercdaans rapportées dans certaines études,
il convient de réaliser ce type de tests pour unbre de cycles plus importants (1000 cycles
et plus). Ainsi, la durée de vie de l'interconnexiis-a-vis de cet effet pourra étre quantifiée
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si la formation de rupture se concrétise. Ce depint s'inscrit dans les perspectives de ce
travalil.

En second lieu, la croissance des composeés int@ilgeées peut devenir
problématique dans la mesure ou elle tend a aiffaitécaniquement l'interconnexion, ou a
partir du moment ou son développement atteint adest'avancement réactionnel tel que les
deux fronts de croissance intermétallique (de gad'autre du joint d'alliage) se rencontrent.
En effet les composés intermétalliques sont parfoissidérés comme responsables d'un
affaiblissement mécanique d'autant plus importam fpurs épaisseurs sont élevées. La
fiabilité mécanique a par conséquent été évaluéelgmtests en cisaillement pour différents
parametres de vitesse de cisaillement et de hadteuwisaillement sur des micro-bumps
présentant différentes épaisseurs d’intermétaliqgue en ressort que l'augmentation de
I'épaisseur d’intermétallique n'induit pas de M#oies sensibles mesurées sur la force
maximale de cisaillement. Les cisaillements quipsaduisent majoritairement au sein des
intermétalliques ne présentent pas les plus faldésurs de force maximale de cisaillement
mesurées. Il n'y a donc pas lieu de les considgneime critiques sur la plan de la fiabilité
mécanique. Le balayage suivant la hauteur de leisaht démontre que linterface
correspondant a I'emplacement des trous Kirkemdedit pas particulierement faible. D'autre
part I'examen des faciés de rupture montre quepture ne se propage pratiquement pas au
niveau de cette interface.

Concernant la "stcechiométrie” de la réactivit@riiaiciale et le caractere limitant de
I'étain comme réactif, les mesures a lissue daeg ceflows montrent que I'épaisseur
réactionnelle atteinte a ce stade (2,25+0,15unsséaune épaisseur importante de brasure
(~5um soit environ la moitié). En revanche, sipestotypes a venir imposent une réduction
de la hauteur du joint de brasure d'un facteur 5 oondition de consommation quasi
intégrale de I'étain sera obtenue. Dans ce casgdeef la question de l'introduction d'une
couche de nickel entre le plot de cuivre et I'giale brasure peut se présenter comme une
solution a l'avenir. La différence de cinétiguealeissance dans les micro-bumps entre les
systémes Cu-SAC et Ni-SAC (avec des coefficientsrdissances decks,= 0,15um2.3 et
kni-sn = 0,03umz23), est d'environ un facteur cing, ce qui permetréduire le produit
réactionnel a une épaisseur de 1um a l'issue dgsreflows, laissant ainsi une proportion
supérieure a la moitié de brasure n'ayant paso@igommeée.

Pour revenir au cas du substrat cuivre, les messuoe des bumps de différents
diametres (25um et 80um) ont montré lindépendaleece paramétre sur la cinétique
réactionnelle dans la gamme de taille et de tengpsédction d'intérét. Ce constat permet
d'affirmer que les mémes parameétres de procédebdiétion (de dépbt électrolytique ou de
reflow) conduisent au méme état interfacial et infas a priori vocation a étre modifiés pour
les micro-bumps de diametre 25um.

Le systeme d'interconnexion constitué par l'astsgebde micro-bumps sur micro-
pillars est une édification technologique compleat les procédés d'élaboration ont été en
partie développés au cours de ce travail de ddclogachapitre 2 en est la preuve. Le chapitre
4 a permis de définir les bases d'une analyse méfiglue systématique d'interconnexion
complete. De nombreuses questions demeurent gamsses tant d'un point de vue industriel
gue d'un point de vue de la compréhension des ns#as réactionnels. En effet, d'une part
les durées de vie des systemes d'interconnexiom p&s pu étre clairement estimées, d'autre
part le nombre de caractérisations obtenues ebuggarations étudiées reste restreint pour
bénéficier d'une compréhension complete. Néannl@nsemble des résultats du chapitre 4
permet d'en jeter les bases concrétes. Le systéntercbnnexion complet a été caractérisé
morphologiquement et électriquement pour des interexions comprenant deux teneurs
différentes en or, pour différents diametres dodanexions, et pour deux types
d'intégration: Cu/Ni/Au//SAC/Cu et Cu/Ni/Au//SAC/KIu (c'est-a-dire avec ou sans nickel
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du c6té du micro-bump). L'apport de I'ensembleatedyses morphologiques réalisées sur le
systeme comprenant une forte teneur en or est eoubbut d'abord, les multiples
caractérisations du systeme a différents stadesmardament réactionnel permettent de
visualiser I'évolution du systeme que constitue leouple de diffusion
Cu/CuSn/CySny/alliage liquide//Au/Ni/Cu. Ainsi, aprés assembladalliage de brasure
révele de larges précipités d'AuSflusqu'a 10um de long). Suite aux reflows suctessi
appligués au systéme, les précipités Ausmmt progressivement dissous dans la brasure au
profit d'un composé intermétallique de la forme ,&yNi)¢Srs dont le volume réactionnel
est toujours croissant. Le second apport de cetilyse du systéme a forte teneur en or est la
mise en évidence d'un mécanisme de défaillancergd@né rupture de l'interconnexion.
Observé morphologiqguement et mesuré par caradiéris&lectrique, ce mécanisme
résulterait de la dissolution des précipités d'Audui conduit & une microstructure en deux
aires. Dans un second cas de figure, la brasur@remt a la fois une plus faible proportion
d'or d'un facteur 4 et d'étain d'un facteur 2. basommation compléte de la brasure est alors
guasiment atteinte dans le cas de l'intégratioNiZAw//SAC/Cu contrairement au cas de
l'intégration Cu/Ni/Au//SAC/Ni/Cu ou les cinétiquesterfaciales sont plus lentes
conformément a la différence de cinétique de camiss déterminée au chapitre 3. Le joint de
brasure est essentiellement occupé par une ungomation intermétallique (Cu,Au,NBre.
Lorsque l'intégration comprend une couche de niekesupplément du cété du micro-bump
(intégration Cu/Ni/Au//SAC/Ni/Cu) alors le joint dbrasure comprend une couche de
(Ni,Cu)sSn, au niveau de chaque interface. Le cceur du joinbrdsure est occupé par
l'alliage base étain au voisinage duquel des p&opeuvent se former.

En paralléle de cette analyse métallurgique, dssiltats électriques ont permis pour
leur part, la quantification du taux de deégradatismar un nombre d'interconnexion
représentatif. La dégradation se note a la foislaswaleur de résistance moyenne et sur le
rendement. La dispersion des valeurs est égalemnentlicateur de performance. Le véhicule
test développé dans le cadre de ce travail de @dcet décrit au cours du chapitre 2, a été
utilisé entre autre, pour la caractérisation uretafinterconnexion. A ce propos, les tests ont
mis en évidence une dispersion des résultats diaplas importante que la dimension
d'interconnexion se réduisait. Cette variabilitépeeit s'expliquer que par l'accroissement de
limpact de la métallurgie du joint de brasure kurrésistance d'interconnexion avec la
réduction de sa dimension.

Les tests de fiabilité par cyclage thermique inémisune chute du rendement de 10%
dans le cas de systemes a forte teneur en or &dersque la teneur en or est conforme a
I'épaisseur visée. L'ensemble des résultats detéasation électrique ne démontrent pas de
véritable intérét a introduire le nickel en suppdémau sein du micro-bump. En effet,
l'intégration standard Cu/Ni/Au//SAC/Cu présentendeilleurs résultats électriques en tout
point (rendement, résistance électrique moyenrtispersion des résultats). Une des causes
des moins bonnes performances de l'intégration CAUNSAC/NI/Cu est probablement
inhérente a un défaut du procédé de flip-chip mauwafer. La forte dispersion des résultats
dans le cas de lintégration Cu/Ni/Au//SAC/Ni/Clend néanmoins a penser que la
métallurgie formée présente une instabilité, tr@ssiplement liée a la présence des porosités
observées pour ce type d'intégration. Ce type aeostructure pourrait certainement causer
des défaillances du systéme lors de tests deif@ti#inalement I'ensemble des résultats, bien
gu'insuffisants pour étre catégorique a ce sujehcouragent pas l'introduction du nickel au
sein du micro-bump dans les configurations anab/sé@ cours de cette étude et qui
correspondent a celles des prototypes en cours.

Au cours de ce travail de doctorat, deux questommseté soulevées. La question de la
fiabilité de linterconnexion est initialement askée en majeure partie par la présence de
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trous Kirkendall et des intermétalliques d'inteefacL'amplification de I'effet Kirkendall ne se
manifeste que tres faiblement d'apres les mesaedisées dans cette étude et son impact sur
l'affaiblissement mécanique n'est pas avéré. Eanche il conviendrait de poursuivre les
tests de fiabilité par cyclage thermique jusqu'@0L@ycles au moins afin de savoir si les
ruptures occasionnées le sont du fait de l'existélecces trous Kirkendall.

L'essentiel des travaux qui mériteraient d'étreir@avis concernent le systéme
d'interconnexion complet. Des moyens de caracté@rsaplus fins pourraient étre employés
pour identifier avec davantage de précision lessghat les composés intermétalliques en
présence. Dans un souci, a houveau de fiabili® telds en électromigration, éventuellement
selon différentes configurations d'intégration, npeitent a la fois de quantifier plus
précisément des durées de vie mais aussi de rmdaitemtage en exergue les performances de
différentes configurations d'intégration.

Ceci nous méne a la seconde question soulevéeetiarétude qui est celle de I'ajout
d'une couche de nickel au sein du micro-bump agimaddifier le systeme métallurgique que
constitue l'interconnexion. Les résultats présertémme dit précédemment, ne plaide pas
pour cette modification de l'intégration. Cependartifférence des deux types de métallurgie
n'est que faiblement chiffrée. Cette fois encoeerdcours aux tests en électromigration
permettrait de différencier les deux types d'ireéign d'un point de vue des durées de vie
ainsi que des performances électrigues. Enfin, ystéme d'intégration du type
Cu/Ni/SAC//SAC/NIi/Cu meériterait de faire I'objetude étude car il pourrait présenter a la
fois l'avantage de la croissance limitée de la beuactionnelle tout en permettant de
s'affranchir des problemes liés a la réactivitecd\ee.
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Annexe Al: Les alliages candidats en remplacemetiatliage SnPb

Suite a la demande de la National Electronics N&oturing Initiative (ou NEMI) de

bannir les alliages comprenant du plomb des agpdics électronique, plusieurs alliages
ont été étudiés de par le monde en remplacementl'alage Sn-37mass%Pb
traditionnellement utilisé dans le cadre des appitibs en microélectroniques. Les deux
tableaux de la figure Al-1 répertorient plusiedlieges (eutectiques mais pas seulement)
candidats au remplacement de I'alliage Sn-37Pb.

Plusieurs éléments ont été envisagés afin d’'é&gilies alliages a base étain, (Bi, In,

Zn, Sh, Ge). Mais :

L'antimoine (Sb) a été identifié comme nocif paptegramme environnemental des
nations unies.

L'indium (In), bien que permettant de réduire lapérature de fusion de I'eutectique
Sn-3.5Aq, il est trop rare et trop cher pour étrevisagé dans des applications
industrielles.

Le zinc (Zn) est peu cher et facilement approvisaisie, mais est peu résistant face a
la corrosion et forme rapidement un oxyde stable ggnere des problemes de
mouillabilité.

Le bismuth (Bi), qui a de tres bonnes propriétégspgues (mouillabilité,..) étant un
« by-product » du plomb, est largement disponildpuis les restrictions d’utilisation
du plomb décrites précédemment. Le bismuth n'estqatre seulement valable pour
des applications basse température.

Alliages Liquidus (°C) Solidus (°C)
Sn-10In-1Ag-0.5Sb 196 206
Sn-10In-2Ag-0.4Bi 188 197

Sn-10In-2.8Ag 178 189

Sn-8Zn-3Bi 195 199

Sn-3.0Ag-0.5Cu 220 217

Alliage eutectique Solidus + Liquidus
Sn-37Pb 183
Sn-58Bi 138
Sn-56Bi-4Zn 130
Sn-51In 120
Sn-9Zn 199
Sn-10Au 225
Sn-3.5Ag 221
Sn-0.7Cu 227
Sn-3.4Ag-2.9Bi 215

Figure Al-1: Températures de solidus et liquidusif@rents alliages [1].

[1]: Manuscrit de these de Olivier Fouassier: “Bir&s composite sans plomb, de la composition a la
caractérisation”, Université de Bordeaux 1, (2001).
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Annexe A2: Surfusion des alliages Sn-Ag-Cu en gurftion bille
ou BGA (Ball Grid Array)

Plusieurs études démontrent la dépendance facdidénsion du systéme des phénomeénes de

surfusion d'alliages SnAgCu. Ces observations se \s&rifiées aussi bien sur des systémes du type
bille d'alliage SnAgCu (ou SAC) que sur systeme B@BaAl grid array, c'est-a-dire des systémes pour
lesquels l'alliage SAC liquide est mis en contastcaun substrat de cuivre). La particularité du
systéme BGA par rapport au systéme de la billet ten fait qu'une couche intermétallique se
développe a l'interface entre le substrat de c@tialliage.
La figure A2-1 montre que lorsque le diamétre d'bille d'alliage SAC 305 diminue de 760um a
100um, la surfusion augmente de 10°C a 50°C poullisgpe commercial (points en bleus) et de
30°C a 85°C pour un alliage élaboré en laborat@@mntenant une quantité moindre d'impuretés,
points en rouges).
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Figure A2-1: Evolution du degré de surfusion ercfan de la dimension des billes
d’alliage SAC 305 (Sn-3.0%Ag-0.5%Cu). Les pointsogiges correspondent a
I'alliage élaboré en laboratoire et les points dalba I'alliage commercial [1].

Dans l'étude d'Y. C. Huang et al [2], des mesutessurfusion par calorimétrie
différentielle a balayage sont réalisées sur déagak de différentes dimensions et de
différentes compositions (figure A2-2). Dans chagas les 3 dimensions d'alliages testés
sont notées "L" (5mg), "S" (2,5mg) et "VS" (0,5megn figure A2-2b et les surfusions
correspondent respectivement aux trois colonngmads de mesures. Ces résultats montrent
clairement que la surfusion des alliages base étgiend a la fois de la dimension de la bille
et de la composition.

F. Hodaj et al [3] et Kang et al [4] ont montréegla présence d'un substrat bien
mouillé par l'alliage liquide et plus précisémetit d'une interface intermétallique / alliage
peut conduire a une diminution significative deslafusion. Il faut noter que l'influence de la
vitesse de refroidissement sur la surfusion desgaé SAC n'est pas encore clairement
décrite du moins dans le domaine des vitessesfiedissements inférieures & 500K/min, ce
qui est pourtant le cas des applications induggelvoir par exemple [5], [6]). Ceci est dQ
aux dispersions importantes des résultats expétauen

La récente étude de Z. M. Bo et al [7] montre qu@me en configuration BGA, la
dimension du systeme a une influence sur la sarfugin effet le degré de surfusion s'accroit
lorsque la dimension du systeme est réduite etussi @our bien pour les systémes de billes
ou bien de joints de brasures (figure A2-3).
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Table I. Degrees of undercooling of solders of
various sizes

60
® Undercooling (°C)
® g
5. ® (L) = (S) = (VS) L 5 e
' Sn i-iin. 19.7 27.2 349
—~ Max. 37.1 43.6 56.3
O L d a Avg, 312 33.1 45.4
o 401 @ ! it Sn-0.7wt.%Cu Min. 19.9 22.8 29.2
= i1 Max. 33.9 35.1 418
3 ® g | ® Avg. 28.0 31.1 375
o o Sn-3.5wt.%Ag Min. 18.0 18.3 205
2 30 ' Max. 24,2 26.0 27.7
D H ke Avg. 214 21.7 244
c ] Sn-3.8wt.%eAg- Min. 15.8 17.0 218
2 4 . 0.7wt.%Cu Max. 249 28.7 35.8
209 ‘ Avg. 20.0 22,6 276
o] Sn-0.1wt.%Ni Min. 12.2 13.1 15.4
' Max. 154 191 211
Avg. 135 15.6 17.8
10 T T T T T T T T T T T T T T
a) 8 sC SA SAC SN b)

Figure A2-2: Evolution du degré de surfusion ercfan de la composition de l'alliage base
étain sur substrat cuivre. Les compositions ddaagdis, notés "S", "SC", "SA", "SAC", "SN"
(@) sont données en (b) [2].
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Figure A2-3: Degré de surfusion pour des billesles joints de brasures de différentes
dimensions. Billes de Sn-3.0Ag-0.5Cu (a); et joimbrasures de Sn-3.0Ag-0.5Cu sur plot
Cu. (L'unité Ds/Dp indique ici le rapport entredeametre du joint de brasure et le diametre

du plot de cuivre) [7].

[1]: B. Arfaei et al, "Dependence of Sn Grain Moofidgy of Sn-Ag-Cu Solder on Solidification Tempenat',
Journal of Electronic Materials, Vol. 41, pp. 36243(2011).

[2]: Y. C. Huang et al, "Size and Substrate Effegisn Undercooling of Pb-Free Solders", Journdlettronic
Materials, Vol. 39, pp. 109-114, (2010).

[3]: F. Hodaj et al, “Undercooling of Sn—Ag—Cu afto solder balls and solder joints solidificatidmurnal of
Material Research, Vol. 104, pp. 874-878, (2013).

[4]: S. K. Kang et al, "Study of the undercoolinfRb-free, flip-chip solder bumps and in situ olvsgion of
solidification process"”, Journal of Material ResdmaiVol. 22, pp. 557-560, (2007).

[5]: S. K. Kang et al, "Critical Factors Affectirthe Undercooling of Pb-free, Flip-Chip Solder Bunaual In-
situ Observation of Solidification Process", pratiag of Electronic Components and Technology Canfee,
pp. 1597-1602, (2007).

[6]: Y. L. Gao et al, "Calorimetric measurementsuoflercooling in single micron sized SnAgCu pagtcin a
wide range of cooling rates”, Thermochimica Acta).M82, pp. 1-7, (2009).

[7]: Z. M. Bo et al, “Size Effect on the Intermdi@lCompound Coalescence in Sn-Ag-Cu Solder and\&n-
Cu/Cu Solder Joints”, Proceeding of InternatioGainference on Electronic Packaging Technology &hHig
Density Packaging, pp. 248-253, (2011).
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Annexe A3:. Méthode de préparation d'échantillonrpalorasion sur
Cross Section Polisher (CSP)

La réalisation d'une caractérisation a partir €'goupe transversale de micro-bump,
utilisée de maniere récurrente dans cette étudeeseie un protocole de préparation
d'échantillon décrit dans cette section. La méthexige une encapsulation pour préserver
'échantillon et ses microstructures d’éventuelgéalé qui pourraient étre occasionnés au
cours de I'abrasion. Cette encapsulation est obtanumoyen du dépot d’'une résine (Spécifix
40), qui doit étre associée a un réticulant.

Le protocole expérimental est le suivant:

- sous hotte, 5 ml de résine sont associés a 2.® mhlitisseur,

- I'ensemble est mélangé pendant 3 min,

- le mélange est laissé a dégazer a l'air libre pen2lau 3 minutes,

- une goutte du mélange est versée sur un morceizti ole

- I'échantillon est ensuite placé sur la goutte;dgtip que I'on souhaite enrober doit

étre en contact avec la goutte,

- s’en suit un dégazage dans une pompe a vide jusdim'@nation de toutes les

bulles,

- enfin il ne reste plus qu'a mettre I'échantillonl’a&uve pendant 3h30 a une

température de 70°C.

Un échantillon apte a subir une abrasion ionigae @SP est ainsi obtenu, mais
généralement il est nécessaire d’ajouter une éti@p@olissage mécanique grossier pour
approcher la ligne de piliers de cuivre. En efeiCSP étant utilisé pour éliminer des couches
qui ne doivent pas étre plus large que 50 um ambiluest impératif de procéder a cette
abrasion seulement si les objets que I'on cherckectionner sont en bordure d’échantillon.
C’est pourquoi on utilise une Mécapol pour poléchantillon de quelques dizaines voire
centaines de pum et ainsi, rendre une ligne der pilée cuivre accessible par le CSP. La
Mécapol est une polisseuse meécanique sur laquelle gadapter des disques de rugosité
variant de 30 ym a 3 um.
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Annexe A4: Méthode d'acquisition par spectroscafigpersive en
énergie (EDX)

De nombreuses caractérisations par spectroscagperdive en énergie ayant été
fournies dans cette étude, une bréve descriptiola deéthode d'acquisition fait 'objet de
cette annexe. La sonde spectroscopique est selidaimicroscope électronique a balayage
(MEB), L'acquisition EDX est obtenue comme suit :

- obtention d'une image en MEB,

- choix de la région a analyser et du grandissement

- choix du mode d'analyse (fenétre, spot, ligne),

- paramétrage du MEB (courant, tension d'accétarates électrons),
- paramétrage de l'analyseur (constante de temps...),

- acquisition du spectre d'analyse,

- identification des éléments présents,

- éventuellement, calcul des concentrations.

Des simulations permettent de rendre compte dunwelde la poire de diffusion en fonction
du matériau sondé et de la tension d’accélératemnétiectrons primaires. La figure A4-1 présente le
résultat d'une simulation de la poire de diffusabtenue en bombardant un matériau composé de
25at% d'étain et de 75at% de cuivre avec une tembaecelération 15keV. Il s'agit de la composition
de la phase-CuSn évoquée a plusieurs reprises au cours du ohabpiit sondée a une tension
d'accélération adaptée a ces matériaux (cuivretadh)é Sur cette simulation, en bleu figure la
trajectoire des électrons primaires et en rougke ads électrons qui s’échappent de la surface de
I'échantillon. La détection se fait grace a I'énossX qui concerne donc la partie basse de ce wlum
Les électrons incidents doivent avoir une énergi@seure a I'énergie de liaison des électrons des
atomes sondés pour que ces derniers puissent éteetés. || est généralement considéré que
I'optimum en termes de section efficace est obfour une énergie incidente double de I'énergie des
électrons des atomes sondés. Pour l'applicationpilement métallique de cuivre et d'étain, cela
correspond a une énergie de 15keV (énergie detiaies électrons de couche K du cuivre : 8211 eV).

0.0nm

9757 nm

SnGu Substrate
6105 nm 3063 nm 0.0nm 305.3 nm B10.5nm

Figure A4-1 : Simulation d’une poire de diffusiootenue en bombardant un matériau
composé de 25at% d'étain et de 75at% de cuivre @@ge&lectrons d'énergie égale a 15keV.
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Annexe A5: Le synchrotron (ESRF) et le disposixipérimental de la
ligne 1D22

L'ESRF (European Synchrotron Radiation Facility)

Créé en 1994, 'ESRF fait partie des 3 plus graytshrotrons au monde. Le principe est
l'accélération d'électrons d'abord dans un acdéléralinéaire (LINAC), puis dans un
accélérateur circulaire (booster), ce qui leur prdiatteindre I'énergie de 6GeV (électrons
relativistes). Les électrons sont alors stockéssdamneau de stockage, dont le diameétre
atteint 320m. Des aimants de focalisation permet&ifiner le faisceau électronique et des
aimants de courbure permettent de le dévier deepitssdegrés afin de refermer la trajectoire
et d’émettre des rayons X appelés lumiere synatmotEntre chaque aimant de courbure se
trouve une section droite qui comprend des élénmimtsertion (« insertion device » ou ID).
Ces éléments d’insertion, ou onduleurs, permetterfaire osciller le faisceau d’électron dans
un plan horizontal, ce qui permet de produire yomaement synchrotron bien plus brillant
gue dans le cas d’'un aimant de courbure. A 'ES&Hiron 40 lignes de lumiere sont
disponibles. Chaque ligne est constituée d’'uneneabptique pour conditionner et filtrer le
faisceau et d’'une cabine d’expérience pour analgseéchantillons par différentes techniques
telles que la diffraction, la fluorescence, l'imageou la spectroscopie par exemple. La
nanotomographie a été réalisée sur la ligne ID22MIsynchrotron [1].

Dispositif expérimental

Le faisceau doit étre conditionné avant toute egpée. Le faisceau X provenant de
l'onduleur synchrotron traverse une série de featesde le collimater et de minimiser le
rayonnement de diffusion. Un premier miroir vertiast chargé de filtrer les hautes
harmoniques. Le faisceau présente alors une diorersi coupe de 0.16x0.38rnil est
alors focalisé en utilisant un miroir KirkpatrickaBz [2] constitué de deux miroirs elliptiques
et est ainsi ramené a un point de focalisation @enB et ce, pour une intensité du
rayonnement X de 1€ph.s' & une énergie de 29.6keV. Ce spot peut étre éitdimme
nouvelle source X a partir de laquelle le rayonnamdiverge pour fournir une image
agrandie de notre échantillon. Ce dernier doitsaéiire placé entre la source et un détecteur
haute résolution. Il s’agit d’'un détecteur a détectindirecte utilisant d’abord un écran
scintillateur pour convertir le rayonnement X egarnement visible, puis une optique et une
caméra CCD pour grandir et numériser I'image vesilllvec ces parametres, une résolution
latérale de 100nm peut étre obtenue. L'atténuate&mrayons X par la matiére, donnée par la
loi de Beer-Lambert, dépend des coefficients diatiéon (1 en cf) spécifiques aux
matériaux sondés (équation a).

| = jElo(E).e'L“‘E)'d' dE (@)
Dans le cas de la ligne ID22NlI, nous avons :
AE _

£ oo ®)

Nous pouvons donc supposer que le faisceau esbahmimatique, ce qui nous permet de
simplifier I'équation (a) qui devient:
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Il est possible de calculer individuellement Iacaste apporté par le SAC, le cuivre et
la couche réactionnelle en réduisant la formul8eker-Lambert a I'expression suivante :

| =1,e™ (d)

I,

De cette expression, l'absorption du rayonnemesgsentiellement par effet
photoélectrique, peut-étre déduitedjl/ILe trajet optique est ici le diametre du microxip
(25um), et les coefficients d’atténuation peuverg déduits par I'utilisation du logiciel XOP
[3, 4]. Ce dernier a été développé par 'TESRF sspde plusieurs fonctionnalités. Entre autre,
les coefficients d’atténuation peuvent étre obtenpartir des densités des matériaux (tableau
A5-1).

Matériaux d : densité U : atténuation (ci) | A : absorbance (%)
Cu 8.93 98.48 21.8
CwsSn 11.33 [5] 258.0 47.5
CUsSIs 8.26 [5] 245.2 45.8
Sn 7.31 304.3 53.3

Tableau A5-1 : Coefficients d’atténuation et absorte obtenus a partir du logiciel XOP

Il peut étre déduit, au vu des valeurs des absodsaassociées aux matériaux du micro-
bump, que le contraste sera tout-a-fait suffisant plistinguer les interfaces et les phases.

[1]: P.Bleuet et al, “A hard x-ray nanoprobe foasning and projection nanotomography”, Review déftific
Instruments, Vol. 80, 056101, (2009).

[2]: P. Kirkpatrick and V. Baez, “Formation of Opdil Images by X-Rays”, Journal of Optical Sociefy o
America, Vol. 38, pp. 766-773, (1948).

[3]: A. H. Gomez, “X-ray standing wave analysisaferlayer-induced substrate relaxation: the claaoh Bi-
covered (110) GaP surface”, Physical review B, V6l. 165318, (2007).

[4]: Manuel Sanchez del Rio, and Roger J. DejusN&w Version of the X-ray Optics software Toolki&|P
Conference Proceedings / Vol. 705, pp.784-794,3200

[5]: M-H Lu and K. C. Hsieh, “Sn-Cu Intermetallicr@n Morphology Related to Sn Layer thickness”, rdail
of Electronic Materials, Vol. 36, pp. 1448-1454002).
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Annexe A6: Capture de surface intermétallique pdogjiciel Image J

L'épaisseur de la couche réactionnelle se dévalippu sein des micro-bumps est
évaluée a plusieurs reprises dans le chapitre Bndtbode d'évaluation utilise le logiciel
image J. La méthode consiste a capturer l'airedmliche réactionnelle visible sur une
coupe transversale, c'est ce qui apparait en figaré sur laquelle des micrographies de
micro-bumps avant et aprés capture de l'aire irdtaiique sont présentées. Avec un
grossissement équivalent a celui des clichés figuee A6-1, la résolution, ou la taille de
pixel, est légérement inférieure & 30nm. L'airewidle en pixel? est convertie en umz puis
divisée par le diamétre du micro-bump dans le diacoupe afin d'obtenir une épaisseur
moyenne. Ce calcul est répété sur plusieurs migrogs afin d'acquérir une statistique
sur cette valeur de I'épaisseur moyenne.

c) £ ' : d)
Figure A6-1: Clichés MEB de micro-bumps avec (ettgans nickel (c, d), vue simple (a, ¢)
et avec capture de l'aire d’intermétallique paiddgiciel Image J (b, d).
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Annexe A7: Solidification des alliages binaires Aq-

Dans cette annexe, les principaux phénomenes &gardans le cas de solidification
des alliages du type Sn-Ag-Cu seront présentés. deia solidification des alliages ternaires
SnAgCu il a été noté des surfusions importantesr (ebapitre 3). Par ailleurs la
microstructure aprés solidification est constitugne grande proportion de grains d'étain
primaire alors que la composition des alliagespesthe de la composition de I'eutectique
ternaire. Ces phénomeénes sont principalement déigldficulté de germination de I'étain et
de sa croissance coopérative avegSkget/ou CgSrs [1]. Afin de simplifier la présentation,
l'influence des parametres (vitesse de refroidissgntomposition) sur la microstructure sera
décrite dans le cas de deux alliages binaires SiAg, hypoeutectique (1) et l'autre
hypereutectique (2) (figure A7-1).

Pour l'alliage (1), lors du refroidissement pouk T le liquide devient sursaturé en
étain. Or, il est connu que I'étain présente uffedité a la germination ce qui conduit & des
surfusions trés importantes (de quelques dizairededrés pour la germination hétérogene a
plus d'une centaine de degrés pour la germinat@nogene [2]). Lorsque la température
devient inférieure a celle du point C, le liquidevetnt également sursaturé par rapport a la
précipitation de AgSn. Pour T < §, c'est soit AgSn soit Sn qui germe le premier. Cela
dépend du degré de surfusion de chaque constiéi@sitque de la vitesse de refroidissement.
Etant donné le fait que la germination de;8ig ne nécessite pas de surfusion importante [1],
plus l'alliage est riche en argent, plus la prolitgébde germination de A&n primaire est
élevée (méme si l'alliage est hypoeutectique). Béxarios sont alors possibles:

(): La solidification débute par la germinationlatcroissance de dendrites d'étain primaire,
conduisant a I'enrichissement du liquide en ar@einén cuivre dans le cas général) et de ce
fait, le liquide interdendritique se transforme eartectique biphasé (et ensuite en eutectique
ternaire dans le cas général).

(i): AgsSn germine en premier sous forme de grosses ptaguete qui est suivi de la
germination puis croissance de dendrites d'étaimgire et ensuite de I'eutectique biphasé et

triphase.
/=480°C

pa1oC L+ Snt “E\ uG L+Ag;Sn
K S
I A W TR
D | © Sn+ Ag;Sn
Sn 3,5mass%Ag Ag3 Sn

Figure A7-1: Représentation schématique de la parthe en étain du diagramme de phase
binaire du systéme Sn-Ag.

Dans le cas du reflow, ol la vitesse de refroalisnt est élevée (~60°C.rin AgsSn
primaire n'apparait pas si la composition globad'alliage ne se trouve pas sur la nhappe du liguid
de AgSn. Ceci est confirmé par une dizaine d'analysesostructurales du bumps apres reflow pour

180



lesquels aucun gros précipité n'a été détectécdmeéquent, la microstructure du bump a l'issue du
reflow est constituée de dendrites d'étain primaiurées des eutectiques biphasés et triphaséis. C

est en accord avec les observations reportées ldafitérature dans le cas d'alliages SAC de

composition proche de l'eutectique de dimensi@@seaures a 100pum aprés un reflow [3,4].

Pour l'alliage (2), lors du refroidissement pouk Tk le liquide devient sursaturé par
rapport a la précipitation d’A8n primaire qui peut germer avec des degrés dessons
relativement faibles. Pour T <gT= Tg, le liqguide devient métastable par rapport a la
formation de I'eutectique Sn + ABn mais cette transformation n’a pas lieu ce quidés la
difficulté de I'étain a croitre de facon coopératavec AgSn. Lorsque la température devient
inférieure a celle du point H, le liquide deviergaement sursaturé par rapport a la
précipitation de Sn du typ&rimaire’. La solidification se poursuit par la formation de
dendrites primaires d’étain suivie de la croissateéeutectique Sn + Agn.

[1]: K.W. Moon et al, “Experimental and Thermodynanissessment of Sn-Ag-Cu Solder alloys”, Jourrfal o
Electronic materials 29, 1122-1236, (2000).

[2]: P. G. Debenedetti, “Metastable Liquids Conseahd Principles”, Princeton University Press, UBAge
194, (1996).

[3]: G. Wei and L. Wang, "Effects of cooling rate microstructure and microhardness of lead-fre Big-
0.5Cu solder", proceedings of Electronic Packaglmghnology & High Density Packaging, pp. 453-456,
(2012).

[4]: I. E Anderson et al, “Sn-Ag-Cu Solders and d&wl Joints: Alloy Development, Microstructure, and
Properties”, Lead-Free Electronic Solders, pp 552602).
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Annexe A8: Evaluation du temps nécessaire a laa#in en cuivre
d'un micro-bump (Sn-Ag-Cu) en contact avec un géotuivre.

Dans cette annexe, on évalue le temps nécessaireagieindre la saturation en cuivre
(C*® d'un alliage Sn-Ag-Cu ayant initialement une @rtcation en cuivre (§ lorsque cet
alliage est mis en contact avec un plot de cuivog figure A8-1a) a T = 230°C. On suppose
gu'a l'interface C4Bny/alliage I'équilibre est obtenu et que donc la emti@tion du cuivre
dans l'alliage est égale &€

Afin de simplifier les calculs on remplace la dgofation "calotte sphérique" de
l'alliage par une configuration "parallélépipédigeoir figure A8-1b) de méme hauteur h.
Dans ce cas le temps nécessaire a la saturatiansseestimé. La figure A8-1c donne
schématiquement la variation de la concentratioougrre at =0, tb>t; et t.

La figure A8-1d donne la variation de la concemndraen fonction de la distanee partir
de l'interface CgSry/alliage pour différentes durées de mise en contactle parametre
(D.t/h2) ou D est le coefficient de diffusion duvme dans I'étain liquide [1].

CugSns  Cu;Sn CuSn; Cu;Sn

SAC Cu
Z h 0
b)
Dt/h2
Csat L
15 4
0.8 i
I
I
_ I
T 06 :
; I
% I
e |
;: 0.4 1
=i 1
i :
Y02 !
|
0- )
h {Z— 0 0
c) d)

Figure A8-1: Représentation schématique de la géoensphérique du bump (a) et
approximation sous forme parallélépipédique (bpfi’s schématiques de concentrations du
cuivre dans l'alliage liquide pour différentes des(c) Profil de diffusion pour différentes

durées de mises en contact du cuivre avec l'allimgede (d) [1].

182



En ordonné de la figure A8-1d est utilisé le paraene
C_CO _ (C/Csat)_(CO /Csat)
Csat_CO - 1'(CO /Csat)

Dans notre cas, la limite de saturation de I'ai@®AC en cuivre est®®= 0,9 mass% [2]
et on considére que la concentration initiale ereude I'alliage SAC est T~ 0,3mass%
(comme vu en figure 3-34 du chapitre 3). Ce quindon

c-c® (C/C*)-033
Csat_CO - 033

Dans ce cas, le temps nécessaire pour que la doatc@m en cuivre au sommet de la
goutte soit telle que CAE= 0,99, peut étre évalué a partir de la figurelaBet est tel que:
Dt
ek (1)
- D est le coefficient de diffusion du cuivre dangl liquide D ~ 10° m2.s* [3)),
- h est la hauteur de la goutte (figure A8-1),
- t est le temps de diffusion. (Il peut étre noté gee¢emps sera plus faible dans le cas de
la goutte (figure A8-1a) car pour une hauteur igpr& le volume de la goutte est réduit par
rapport au volume du cylindre).

L'application numérique de la relation (1) ai&e 10° m2.s*et h, = 25um ou h= 80um
donnet~ l1lseti~ 10s.

[1]: J. Crank, The Mathematics of Diffusion, Caleonl Press, Oxford, second edition, p. 50, (1992).

[2]: K.W. Moon et al, “Experimental and Thermodyriamhssessment of Sn-Ag-Cu Solder alloys”, Jourrfal o
Electronic materials 29, 1122-1236, (2000).

[3]: G. H. Geiger, "Transport Phenomena in Metgitr Addison-Wesley Publishing Company, pp 455809
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Annexe A9 - Test en cisaillement sur des micro-bsimmpmprenant
une couche de nickel

Dans cette annexe des résultats de tests erarisaiit effectués sur micro-bumps sont
présentés. A la différence des résultats de testssaillement fournis au paragrapheu
chapitre 3, ces résultats concernent des micro-bconprenant une couche de 2um de
nickel a l'interface entre le plot de cuivre etliBge SnAgCu. L'impact du traitement
thermique et de la hauteur de cisaillement (papoepa la base du plot de cuivre) sur la
résistance mecanique de l'interface entre le potuvre et I'alliage de brasure est ici
évalué (figure A9-1). Ces micro-bumps de diamétbgur2 subissent des maintiens
isothermes de différentes durées (voir figure 3diOchapitre 3). Le cisaillement est
appligué a l'aide d'une lame de 50um de largedrhauteurs différentes, de= 13um a
h = 16um avec un pas de 1um. 20 micro-bumps sonlié€spour chacun des traitements
thermiques et pour chacune des hauteurs de cisaitie

12

l .

—
—

X

9 10 11 12 13 14 15 16

Hauteur du cisaillement

—e—isotherme:
Omin

——|sotherme:
05min

—A— lostherme:
15min

Isotherme:
30min

17

Figure A9-1: Evolution de la force maximale de dlsanent en fonction de la hauteur de
cisaillement pour des micro-bumps comprenant unelee de nickel ayant subi des
maintiens isothermes a 240°C de différentes dulléawaintien (voir figure 3-19 pour les

profils thermiques). Vitesse de cisaillement 70 pm.s-.
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Annexe A10 - Caractérisation électrique sur le fragitest'chaine de
deux' (Alto)

Comme expliqué au chapitre 2, le véhicule tesb,Adomprend a l'instar de Divl des
composants du typéchaine de deux Les caractérisations électriques qui suiventest |
analyses en résultant, se focaliseront sur ce ceampgfigure A10-1).

D oo D

I —
] o o v

‘ol ' 0 Ic“ ' o] o
L.1> < L2slle« E2 i

Figure A10-1: Visualisation schématique du composédrthaine de deux”. Vue du dessus
(@), vue latérale (b), vue du dessus apres élabmraibté puce inférieure (c).

Comme cela a été expliqué au cours du secondtohdpgi véhicule test Alto permet a
la fois I'élaboration d'interconnexions de 20umum@0et 40um. Ainsi, la géométrie du
composant varie avec le diametre d'interconnexarninoe décrit dans la figure A10-2.

Puce 18 Puce 19 Puce 20

D {pm) 20 30 40
L1 (pm) 30 4n 50
L2 (pm) 5 5 5

El{pm) 40 25 10
E2 (pm) 30 110 140

Figure A10-2: Récapitulatif des dimensions (D), €L)E) de la figure A10-1 selon la nature
de la puce.

Chaque caractérisation électrique du composardiriehde deux" comprend deux
mesures différentes. En effet selon les borneslois,da résistance de la chaine deux est

mesurée en prenant en compte une contributionblarge la résistance de ligne. Ces deux
mesures sont décrites en figure A10-3.

| | Mesure Plots
[
| ||
o el b ? Segment A La4
i :| H i
! || ' Segment B 346
g ~ «
TRE 3 4 s| |

a) b)
Figure A10-3: Vue du dessus schématique du composant "chaidelwdé (a), récapitulatif
des mesures realisées sur le composant "chainewé' ¢b).

Les résultats des caractérisations électriqueschdgne de deux interconnexions
apparaissent en figureAl0-4 Celles correspondant au systeme d'intégration
Cu/Ni/Au//[SACI/Cu figurent sur la colonne de gaudfigure A10-4a, A10-4b, A10-4c), et
celles du systeme d'intégration Cu/Ni/Au//SAC/Cu lsucolonne de droite (figure A10-4d,
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A10-4e, A10-4f). Sur la premiére colonne, le tawx @bmposants fonctionnels est élevé
puisque le seuil atteint, en pourcentage cumulétoegours supérieure a 94%, traduisant un
assemblage des puces abouti. Dans le cas de laneotte droite, en revanche, I'assemblage
est moins satisfaisant car les performances nesdéptjamais 60% des composants. Il y a
trées vraisemblablement eu un défaut dans le prodédéeport (flip-chip) pour ce second

wafer.
Puce 18
100
@
= 80
E
Z 60
2
40
e : Segment A
g2
5 — :Segment B
=1 0 L
ey
0 20 40 80 80 100
a) Résistance (m€2)
Puce 19

=]
=]

-]
=1

@
=1

]
=

Pourcentage cumulé
=
=5

o

o

20 40 60 a0 100

b) Résistance (m€Q)
Puce 20

100
@ 80
=)
2
% a0
£ : Segment A
S 20
2 —— : SegmentB
Z . . ‘ ,
(=W

0 20 40 60 80 100

C) Résistance (m€)

=) =]
= =]

@
=

]
=1

Pourcentage cumulé
= =

[=H
—

= . o ) =]
=1 = = =} S

Pourcentage cumulé
=

L]
—

o -3 o =
=3 =) =3 =

=
=

Pourcentage cumulé

=3

Puce 18

: Segment A

SRR

— : Segment B

0

20 40 60

Résistance (mQ)

80 100

Puce 19

F

40 60
Résistance (m€Q)

Puce 20

20 100

:Segment A
— :Segment B

N

20 40 60
Résistance (m£2)

80 100

Figure A10-4: Performance électrique des composaritaine de 2" pour des
interconnexions d’intégration Cu/Ni/Au//SAC/Culfac) et d'intégration
Cu/Ni/Au//SAC/NI/Cu (d, e, f). Interconnexion dandéetre 20pum : puce 18 (a) diamétre
30um : puce 19 (b), diamétre 40um : puce 20 (c).
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